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Introduction

Le silicium de pureté électronique a été longuement étudié, que ce soit au niveau des
propriétés physico-chimiques, électriques, mécaniques mais aussi des mécanismes de cristalli-
sations. Plusieurs secteurs ont bénéficié de ces avancées comme l'industrie de la microélectro-
nique et 'industrie du photovoltaique. Cependant 1’évolution rapide du marché a conduit les
industriels du photovoltaique, qui jusqu’a présent utilisaient les rebuts de silicium provenant
de la microélectronique, a trouver de nouvelles sources d’approvisionnement. L’utilisation
d’une matiére premiére de moindre qualité, appelée au cours de ce manuscrit silicium photo-
voltaique, a entrainé 'apparition de nouveaux phénoménes. En effet la présence d’impureté
dans le silicium, aussi faible soit-elle, peut avoir des conséquences drastiques sur la structure
de grain.

Au cours de la solidification d’un lingot de silicium photovoltaique différentes structures
de grains peuvent étre observées. Une premiére analyse montre, comme nous pouvons le
voir sur la figure 0.1 des structures a gros grains facettés caractérisées par un diametre de
I'ordre du centimétre, des structures maclées composées de plans paralléles et des structures
beaucoup plus fines aussi appelées “grit ' dont les dimensions sont inférieures a 2mm.

Il a été observé qu’au sein de ces zones de “grit” il existe une forte concentration, en nitrure
de silicium (Si3N,) et en carbure de silicium (SiC'). Le SiC posséde de bonnes propriétés
mécaniques et rompt les fils, ce qui diminue le rendement de production. Seuls les wafers
composés de gros grains et de macles sont conservés, ceux contenant des “grits” ont un faible
rendement de conversion photovoltaique.

Cette transition a été étudiée dans la littérature, elle provient de la précipitation de Sig/Ny
et de SiC lors du rejet de soluté pendant la solidification [97] 2. Ces précipités agissent ensuite
comme agents affinants pour le silicium provoquant une transition de grains facettés a une

structure de “grit” aussi définie comme une structure équiaxe. Mangelinck-Noél et Duffar [97]

1. Le mot grit qui vient du verbe anglais, grincer, crisser a été employé pour la premiére fois dans I'industrie
photovoltaique. Lors de la découpe des lingots, lorsque les fils d’aciers recouverts d’une pate liquide de carbure
de silicium se retrouvent dans une zone a petits grains, leurs vibrations & des fréquences audibles provoquent
ces grincements.

2. Les articles sont référencés dans la bibliographie par ordre alphabétique avec les pages ot ils sont cités.
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Grains
colonaires

Macles

Figure 0.1: Wafer de silicium défectueux formé de différentes structures de grains.

ont modélisé ce phénoméne et ont proposé une carte de transition en fonction du gradient
de température et de la vitesse de solidification (§1.5.3.2). Plusieurs points restent encore a
développer :

— la morphologie et la cinétique de croissance des grains équiaxes,

I'influence de ’anisotropie sur la croissance,

les effets hydrodynamiques sur la convection et la sédimentation qui modifient la posi-

tion des grains équiaxes,

la surfusion de germination hétérogéne du silicium afin de pouvoir effectuer des prédic-
tions quantitatives,
— une meilleure compréhension des mécanismes de précipitations du SiC,
— le nombre de précipités qui entraine ’apparition d’'une structure équiaxe mais aussi la
dimension de ces “grits”.
Comme nous pouvons le voir, la transition facetté équiaxe demeure avec de nombreuses
incertitudes. Plusieurs propriétés physico-chimiques doivent encore étre étudiées mais nous
avons du faire des choix, plus particuliérement en définissant quelles étaient les propriétés
dont la connaissance était une nécessité pour 'avancée des modélisations et quelles étaient
celles dont I'impact était plus ou moins négligeable.
Les objectifs que nous nous sommes fixés au cours de ce travail sont :
— de mesurer la surfusion de germination du silicium en fonction de la concentration en
impuretés. Pour cela un dispositif expérimental doit étre congu.
— de développer un modeéle physico-chimique permettant de prédire la transition facettée-

équiaxe et la distribution en taille des grains équiaxes dans un lingot de silicium pho-
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tovoltaique.

Ce manuscrit est divisé en quatre chapitres dont la répartition est la suivante :

Le premier chapitre permet de situer le contexte actuel de l'industrie photovoltaique,
quelles sont les différentes technologies en compétition 7 quelles sont les sources de matiéres
premiéres de silicium utilisées et pourquoi est ce qu’elles contiennent des impuretés ? comment
les techniques de solidifications employées dans l'industrie photovoltaique sont perturbées
par la présence d’impuretés? quelle est la morphologie des grains et quel est I'impact des
impuretés sur les structures de grains? Cette présentation permettra de mieux comprendre
le choix des objectifs de la thése.

Le second chapitre présente une étude bibliographique et thermodynamique de la solubi-
lité de quelques impuretés dans le silicium comme ’azote, le carbone et I'oxygéne. Cette étude
préliminaire introduit les dispositifs expérimentaux qui permettent d’effectuer des mesures
de surfusions en présence d’impuretés.

Le troisiéme chapitre présente le dispositif expérimental développé au sein du laboratoire
qui a pour vocation de mesurer la surfusion de germination du silicium en présence d’im-
puretés. L’étude de matériaux liquides a haute température, dans des conditions de pureté
controlées nécessite une étude rigoureuse. L’influence de ’azote et du carbone sur la surfusion
de germination du silicium sont présentées en méme temps que leur morphologie.

Pour finir, le quatriéme chapitre présente un modéle analytique original de transition
facettée-équiaxe. Contrairement au modéle de transition présenté précédemment [97], il est
basé sur une nouvelle approche thermodynamique. Il prend en compte le rejet de soluté au
cours de la solidification, la précipitation et la croissance du SiC', la germination hétérogéne
et la croissance du silicium équiaxe sur ces germes ainsi que les variations de températures

au niveau de l'interface dues au rejet de chaleur latente.






Chapitre 1

Contexte et état de 'art

La premiére énergie & laquelle a eu recours 'homme était sa propre force physique. Avec
Papparition du feu, il y a environ 400000 ans, il fit appel a la biomasse pour cuire ses
aliments et se chauffer. Il fallut attendre jusqu’au huitiéme millénaire avant notre ére pour
qu’il domestique la force animale pour ses déplacements et le transport de matériaux. En
développant ses objets, 'homme put commencer a combiner ces énergies primitives et surtout

faire appel aux énergies du vent et de 1'eau.

L’énergie du vent a servi aux égyptiens pour naviguer sur le Nil 5000 ans avant J.C. C’est
néanmoins beaucoup plus tard, vers le VII®™¢ siécle, qu’apparurent en Perse les premiers
moulins a vent pour moudre le grain et pomper 'eau. Vers 'an 1 000, ils favorisent l'irrigation
aux Pays-Bas puis aprés la découverte des Etats-Unis, ils sont utilisés pour pomper ’eau dans

les ranchs et méme pour produire de 1’électricité.

L’énergie de I'eau fut tout d’abord utilisée par les grecs qui eurent I'idée des thermes
2000 ans avant J.C., les romains développérent considérablement cette découverte quelques
siécles plus tard puis 'utilisérent pour le chauffage de certaines demeures. Les moulins & eau
apparaissent & Rome et en Chine au I7°"¢si¢cle avant J.C. et & la fin du XV III®™* siécle
plus de 500000 moulins a eau étaient utilisés en Europe. Ils tombérent en désuétude avec
I’apparition de nouvelles sources d’énergies comme le charbon puis I’électricité. L’énergie
hydroélectrique a pris le relais et s’est ensuite fortement développée au X X" siécle avec
I’apparition d’importants barrages.

Le culte du Soleil était répandu dans tout le monde ancien. Chez les Egyptiens, le Soleil
était I'image méme de la divinité et une ville tout entiére lui était consacré, Héliopolis. Les
Grecs I'adoraient et juraient, au nom de cet astre, entiére fidélité a leurs engagements. Ce fut
I’ére industrielle qui a montré l'intérét du soleil comme source d’énergie et cette découverte

n’a jamais été aussi importante qu’a présent o ’on réalise que les énergies fossiles se tarissent

27
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et ont un impact controversé sur les changements climatiques.

Les besoins et les demandes en perpétuelle expansion de 'homme, futiles ou non soient-
ils, entrainent une augmentation de la consommation énergétique mondiale. L’utilisation
d’énergies propres apparait comme une évidence mais qu’en est-il réellement 7 Quelles places

occupent-elles 7 Quels sont les enjeux et les contraintes 7 Que pouvons nous apporter ?

1.1 Contexte énergétique mondial

1.1.1 Demande énergétique mondiale

L’électricité est devenue indispensable pour le développement économique dans le monde,
mais reste cependant trés inégale au niveau de la planéte (Fig. 1.1). Les pays industrialisés
ont besoin de plus en plus d’énergie au fur et & mesure que des avancées technologiques
ont lieu. Mais 'augmentation de leur demande reste faible vis & vis des pays émergents,
ainsi ’Amérique du Nord avec une consommation qui atteint 15 000 kWh /hab posséde la
croissance la plus faible de 'ordre de 0,6% alors que des régions comme I’Afrique du Nord

ou encore I’Asie atteignent 5 voire 6%|[117].

North America
> 14970

Central America g i
and Caribbean
1,926

Figure 1.1: Production d’électricité par habitant et par région du monde en 2007 (en kWh
par habitant)[117].

En paralléle, on observe que la diminution de la consommation d’énergie polluante qui
produit une quantité considérable de gaz a effet de serre est devenue un enjeu politique

majeur depuis ces derniéres décennies. Les investissements portent ainsi sur des énergies ot
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I'impact environnemental est plus faible. Actuellement, la place des énergies renouvelables
gagne du terrain avec une augmentation de 6,2% par an contre 1,5% pour les énergies fossiles

et fissiles.

Ces différentes énergies sont encore inégalement réparties (Fig. 1.2) mais les investisse-
ments ne sont pas les mémes suivant le secteur d’activité. Ainsi les secteurs de 'hydraulique
et de la géothermie ne montrent pas d’évolution (environ 1-2%) de la production énergétique
depuis la fin des années 90, alors que d’autres secteurs comme la biomasse, 1’éolien et le

solaire voient leur production énergétique évoluer de 12 a plus de 40% par an.

Figure 1.2: Part de chaque énergie dans la production d’énergie primaire renouvelable en UE
(2008)[117].

1.1.2 L’énergie hydraulique

L’énergie hydraulique ou hydro-électricité est une manifestation indirecte de l'effet du
soleil et est apparue au milieu du X1X®" siécle. Elle utilise les mouvements de 1'eau sous
toutes ses formes pour faire tourner une turbine qui entraine un générateur électrique. Il
existe trois sources d’énergie hydraulique, les énergies marines, la petite hydro-électricité
avec des installations ne dépassant pas les 10 MW et la grande hydraulique ot les puissances
obtenues atteignent la centaine de megawatt. L’énergie marine reste I’énergie dominante dans
ce domaine et est produite a 90% par la France, elle représente 23% de la part des énergies
renouvelables. L’évolution de ce secteur reste trés faible et n’a pas connu de croissance depuis

ces derniéres années.
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1.1.3 La géothermie

La géothermie est 'exploitation de la chaleur stockée issue du sous-sol. L’utilisation des
ressources géothermiques se décompose en deux grandes familles : la production d’électricité
et la production de chaleur (elle peut aussi étre utilisée pour les besoins de climatisation).
Elle est essentiellement développée dans les zones volcaniques et dans les zones & activités
tectoniques et représente 5,4% de la production d’électricité renouvelable mondiale. L’évolu-
tion de la production est relativement faible vis & vis des autres secteurs énergétiques avec

une progression de 4% par an en moyenne.

1.1.4 La biomasse

La biomasse utilise des matériaux d’origine biologique employés comme combustibles
pour la production de chaleur, d’électricité ou de carburant. Elle comprend trois familles

principales :

— La biomasse solide : Le bois est la principale ressource ligneuse, mais il faut également
prendre en compte d’autres matiéres organiques telles que la paille, les résidus solides

des récoltes, les grappes de mais, la bagasse de la canne a sucre, les grignons d’olives

— Le biogaz : Ce sont les matiéres organiques qui libérent le biogaz lors de leur décomposi-
tion selon un processus de fermentation (méthanisation). On Pappelle aussi “gaz naturel
renouvelable” ou encore “gaz de marais”, par opposition au gaz d’origine fossile. C’est
un gaz combustible qui peut étre directement capté dans les centres d’enfouissement
des déchets ou produit dans des unités de méthanisation. Il est issu des sous-produits de
I'industrie agro-alimentaire, des boues des stations d’épurations, des lisiers, ou encore
des déchets agricoles qui sont ensuite méthanisés dans des unités industrielles.

— Les biocarburants : Ils existent sous forme d’éthanol, de biodiesel, d’huile végétale,... et
peuvent étre utilisés purs ou comme additifs aux carburants classiques. Cette catégorie
de biomasse reste cependant trés peu utilisée pour la production d’électricité car sa

principale vocation reste la carburation automobile.

La biomasse représente la plus grande part des énergies renouvelables avec une production
énergétique qui atteint 66%. Sa progression annuelle est légérement moins marquée avec une

croissance moyenne entre 1997 et 2007 de 12,3%.
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1.1.5 L’énergie éolienne

Comme les moulins & vent du passé, les éoliennes générent des forces mécaniques ou
électriques. Son nom provient d’Eole (en grec Ancien Aiolos) qui était le nom donné au dieu
du vent dans la Grece antique. Les pales du rotor des grandes éoliennes ou aérogénérateurs
captent I'énergie cinétique du vent et entrainent un générateur électrique. L’énergie éolienne
représente en 2008, 5% de la production mondiale d’électricité d’origine renouvelable. Cette
production est majoritairement développée en Europe de ouest avec 61,2% de la production

mondiale. Elle enregistre une croissance de plus de 30% par an en moyenne.

1.1.6 L’énergie solaire photovoltaique

L’irradiation solaire annuelle sur 'ensemble de la planéte au niveau de la mer (754 millions
de TWh) représente plus de 5000 fois 1'énergie que nous consommons, environ 140 000 TWh
[47].

L’énergie solaire photovoltaique provient de la conversion du rayonnement électromagné-
tique du soleil en électricité. Ceci est possible depuis la découverte de I'effet photovoltaique
sur les matériaux semi-conducteurs comme le silicium. Ces matériaux photosensibles ont la
capacité de générer des électrons et des trous en appliquant une énergie extérieure comme le
rayonnement photonique.

Cette énergie qui ne représente que 0,8% des énergies renouvelables mondiales n’est pas
encore trés significative. Elle est cependant rentrée dans une phase d’augmentation exponen-
tielle de sa production avec une évolution actuelle de plus de 40% par an. Ainsi la production
mondiale de photopiles est passée sur la période 1997-2007 de 125,8 MWec a 3733 MWec. Elle
devrait dépasser les 10 000 MWc en 2010.

1.2 L’énergie photovoltaique

1.2.1 Dates Historiques

1839 : Le physicien francais Edmond Becquerel découvre I'effet photovoltaique.

1875 : Werner Von Siemens expose devant ’Académie des Sciences de Berlin un article
sur l'effet photovoltaique dans les semi-conducteurs. Mais jusqu’a la Seconde

Guerre Mondiale, le phénoméne reste encore une découverte anecdotique.

1912 : Albert Einstein explique le phénoméne photoélectrique et obtient le prix Nobel
en 1921.
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1954 : Trois chercheurs américains, Chapin, Pearson et Prince, mettent au point une
cellule photovoltaique & haut rendement de 6% au moment ot 'industrie spatiale

naissante cherche des solutions nouvelles pour alimenter ses satellites.

1958 : Une cellule avec un rendement de 9% est mise au point. Les premiers satellites

alimentés par des cellules solaires sont envoyés dans l'espace.

1973 : La premiére maison alimentée par des cellules photovoltaiques est construite a

I’Université de Delaware.

1983 : La premiére voiture alimentée par énergie photovoltaique parcourt une distance
de 4000 km en Australie.

1995 : Des programmes de toits photovoltaiques raccordés au réseau ont été lancés, au

Japon et en Allemagne, ils se généralisent depuis 2001.

1.2.2 Principe de fonctionnement

Il existe au sein des matériaux conducteurs, semi-conducteurs et isolant des niveaux éner-
gétiques ou la position des électrons est classifiée en terme de bande de valence (BV') ou
bande de conduction (BC'), la zone intermédiaire pouvant séparer ces deux bandes est appe-
lée “gap”. Dans le cas d’'un matériau conducteur ce gap n’existe pas, les électrons peuvent se
déplacer de la bande de valence vers la bande de conduction sans apport d’énergie supplé-
mentaire. A 'opposé, un isolant posséde un gap important qui est de ordre de 8 & 10eV/,
cette énergie correspond a la barriére devant étre franchie par un électron pour passer de la
BV ala BC. Pour un semi-conducteur, ce gap est plus faible et se situe entre 0,2 (PbSe) et
6,3eV (AIN).

Lorsque le maximum de la bande de valence et le minimum de la bande de conduction
se situent & une valeur voisine du vecteur d’onde k sur le diagramme E(k) on parle de semi-
conducteur a gap direct (Fig. 1.3-a), 'il existe un décalage, on parle de gap indirect (Fig.
1.3-b).

L’effet photovoltaique concerne les matériaux semi-conducteur, il implique la production
de charges négatives (électrons) et positives (trous) sous leffet d’un rayonnement électroma-
gnétique (photons). L’énergie transportée par ce rayonnement est définie par la relation :

he
Y (1.1)

ol h est la constante de Planck tel que h = 6,63.1073* m?.kg.s71, c est la célérité de
1

Epp(eV) =

la lumiére dans le vide et est égale & 3.103m.s~! et A la longueur d’onde de la lumiére (en

m). Seulement une partie des photons incidents, ceux avec une énergie supérieure ou égale
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Figure 1.3: Diagramme des bandes de conduction et de valence dans le cas de cristaux a gap
a) direct et b) indirect. (1) Absorption, (2) Contribution d’un phonon, (3) Thermalisation,
(4) Transition non radiative.

au niveau énergétique du gap, peuvent étre convertis en électricité. Lorsque ces photons
pénétrent le matériau semi-conducteur, ils peuvent étre absorbés et ainsi faire passer un
électron de la bande de valence vers la bande de conduction. Puisqu’un trou est laissé dans

la bande de valence, le processus d’absorption génére une paire électron-trou (exciton).

Ce phénomeéne n’existe pas dans le cas des métaux car tous les niveaux supérieurs au

niveau de Fermi®

sont autorisés et toutes les longueurs d’onde sont susceptibles d’étre ab-
sorbées. Les paires électrons-trous générées se recombinent quasi-instantanément (1072 &
10713 s ), ce qui ne laisse pas la possibilité de les exploiter. Pour les isolants, un photon
incident devra fournir une énergie supérieure a 8eV’ pour interagir avec un électron. Cette
énergie correspond a une longueur d’onde inférieure a 0,15 um (UV) et n’est pas couverte

par le spectre solaire (voir Fig. 1.4).

Dans le cas des semi-conducteurs a gap direct, 'annihilation d’un électron de la bande de
conduction par un trou de la bande de valence entraine ’émission d’un photon, communé-
ment appelée recombinaison radiative (Fig. 1.3-a). Le phénomeéne inverse de la recombinaison

radiative est ’absorption lumineuse.

Le silicium posséde un gap indirect (1,11eV a 298 K), les transitions électroniques sont
par conséquent non radiatives et impliquent un changement du vecteur d’onde de I’électron
(Fig. 1.3-b). Pour que cette transition s’effectue, il faut qu’un photon soit préalablement

absorbé (ou émis) par I’électron.

1. Le niveau de Fermi traduit la répartition des électrons dans un systéme en fonction de la température.
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Figure 1.4: Irradiance solaire a la surface de la terre.

1.2.3 Exemple de la photopile en silicium

Nous ne rappelons pas ici le principe et les équations fondamentales de la jonction pn
décrits largement par ailleurs pour les semi-conducteurs. Nous nous limitons au rappel du

principe et des équations nécessaires au fonctionnement de la cellule photovoltaique [84].

La jonction pn résulte de la juxtaposition dans un méme matériau semi-conducteur de
deux zones; 'une de type p (majoritaire en trous, minoritaire en électrons) et 'autre de
type n (majoritaire en électrons, minoritaire en trous) (Fig. 1.5). Lorsque les deux matériaux
sont en contact, des courants de diffusion de trous et d’électrons se développent autour de la
jonction. Ceci crée une charge positive dans la zone n et une charge négative dans la zone p
entrainant la formation d’une zone de déplétion ou encore une zone de charge d’espace (ZCE).
Ainsi ces matériaux créent, au voisinage immédiat de la jonction, une barriére de potentiel
qui s’oppose aux courants de diffusion des porteurs majoritaires de chaque zone. Lorsque
I’équilibre est atteint, le champ électrique créé par la barriére de potentiel est suffisant pour

équilibrer les courants de diffusion des porteurs majoritaires et des porteurs minoritaires.

Au niveau de la jonction, la bande d’énergie est centrée autour du niveau de Fermi Er et

il existe, autour de cette énergie, une largeur de bande interdite séparant la bande de valence
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Figure 1.5: a) Structure de diode & jonction pn, b) diagramme de bande d’une jonction pn
sous éclairement.

d’énergie I, et la bande de conduction d’énergie E..

Pour créer un courant dans la jonction pn, il est nécessaire :

— soit d’abaisser la barriére de potentiel en polarisant la jonction (effet utilisé pour les

diodes de redressement)

— soit d’apporter une énergie supplémentaire aux porteurs dans la bande de valence

(énergie thermique, énergie lumineuse...)
et de collecter rapidement les charges ayant traversé la bande interdite avant leur recombinai-
son. Remarquons que, si la température augmente, les électrons remplissent progressivement
tous les états d’énergie et peuvent, pour une température donnée, annuler la bande inter-
dite donc leffet jonction pn (cas du silicium a 400°C). Ceci est & prendre en compte pour
les cellules photovoltaiques a jonction pn dont le rendement diminue avec 1’élévation de la
température.

En ajoutant des contacts métalliques sur les zones 7 et p, on forme une diode. Sous éclaire-
ment, elle génére des paires électrons-trous qui se déplacent d’atome a atome (si Eppoton = Ej),
les électrons laissant place & des trous. Lorsqu'une charge est placée aux bornes de la cellule,
les électrons de la zone n rejoignent les trous de la zone p par 'intermédiaire de la connexion

extérieure. Ceci donne naissance a la circulation d’un courant électrique.

1.2.4 Caractéristiques électriques

— Sous obscurité, le courant dans une jonction pn est appelé courant d’obscurité ou

courant de diode et est donné par I’équation de Shockley :

v
I, =1 (exp <n‘zka) - 1) (1.2)
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avec ¢ la charge élémentaire égale 3 1,6.10712 C, V la tension aux bornes de la jonction
(en V), ky la constante de Boltzmann égale a 1,38.10723 J.K~!, T la température (en
K), Iy le courant de saturation inverse de la jonction pn et n;qy le coefficient d’idéalité
de la jonction.

— Sous éclairement, les photons incidents vont générer des paires électron-trou de
chaque coté de la jonction pn, c’est a dire dans I’émetteur de type n et dans la base
de type p. Les porteurs minoritaires ainsi générés, que ce soit les électrons de la base
ou les trous de 'émetteur, diffusent vers la ZCE et sont entrainés par le champ élec-
trique vers la zone n pour les électrons et vers la zone p pour les trous. La jonction
pn sépare par conséquent les porteurs de charges opposées et transforme la génération
de courant I; entre les bandes en courant électrique au travers de la jonction pn (Eq.
1.3). En considérant que chaque photon contribue a 'apparition d’un électron pour la

génération d’un courant, nous pouvons écrire que le courant électrique est égale a :

ot N est le nombre de photons du spectre (aprés superposition avec le spectre d’absorption
du semi-conducteur considéré), A 'aire du semi-conducteur exposé a la lumiére.

La caractéristique I — V' d’une cellule solaire peut étre obtenue en tragant le circuit
électrique équivalent défini par la figure 1.6 . La génération de courant I; par la lumiére
est représentée par un générateur de courant en paralléle avec une diode qui représente la
jonction pn. Le courant de sortie I est alors égal a la différence entre le courant généré sous

éclairement et le courant de diode ;. Les équations 1.2 et 1.3 donnent alors :

I=1-1 <e$p (nj);T) — 1) (1.4)

On peut noter que lorsque le systéme est en court-circuit, ¢’est a dire lorsque V' = 0, tout

le courant généré par éclairement passe a travers la diode, on le note I.., qui comme nous
I'avons noté est simplement le courant d’illumination [;. En circuit ouvert (I = 0) tout le

courant passe par le circuit de charge (Fig. 1.6). L’expression de la tension est donnée par :

kT (Il )
Vie= 22 in (L 41 15
. T (1.5)

Il n’y a pas de puissance générée sous court-circuit et sous circuit ouvert. Le maximum de
puissance P, produit par le dispositif est obtenu a un point ot le produit I —V est maximum.
Ceci est montré sur la figure 1.6 ou la puissance maximum est représentée par la plus grande

aire du rectangle P. On définit habituellement un facteur de forme F'F tel que :
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Figure 1.6: Circuit électrique équivalent et caractéristique I — V' d’une cellule solaire vis a
vis d’'une diode.

[cc : V;)c

ou V,, et I, représentent respectivement la tension et le courant au point de puissance

FF = (1.6)

maximum.
Le rendement n d’une cellule solaire est défini comme étant la puissance maximum P,
produite par la cellule divisée par la puissance de rayonnement incidente. On obtient ainsi la

relation suivante :

 FEE-S

avec FE 1'éclairement énergétique en W.m =2 et S la surface de la cellule en m?2.

U (1.7)

1.3 Les technologies photovoltaiques

Il existe actuellement quatre types de technologies photovoltaiques. Les différentes filiéres
présentées sont inégalement utilisées (Fig. 1.7) et sont réparties de la fagon suivante :

— Les matériaux organiques.

— Les couches minces de type AsGa, CdTe, CIS,

— Silicium amorphe

— Silicium cristallin, qui comprend le silicium monocristallin, polycristallin ? et multicris-

tallin

2. Le silicium polycristallin se différencie du silicium multicristallin par une taille de grains micrométrique
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Figure 1.7: Répartition en pourcentage de puissance électrique, des différentes filiéres de
cellules photovoltaiques produites en 2006.[2]

Ces différentes technologies coexistent bien que leurs rendements et leurs coiits (exprimés

généralement en €/W) soient vraiment différents (Fig. 1.8).
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Figure 1.8: Aires respectives des différentes filiéres en fonction du rendement et du cotit [66].

1.3.1 Les cellules organiques

Les cellules organiques, comprennent la voie des cellules « humides » dites « Graetzel » ou
la voie des polyméres organiques dites aussi cellules plastiques. Les progrés sur ces derniéres

sont rapides mais leur avenir industriel n’est pas encore établi, ils ouvriraient la voie a des
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modules de trés faible coit. Les rendements de conversion actuels sont de 5% au mieux,
ce qui suffit & certains marchés. Cependant la stabilité des performances n’est pas encore
maitrisée et les mécanismes de vieillissement sont encore trés peu connus. Elles présentent

tout de méme 'avantage d’étre peu cotiteuse, biodégradable et faciles & manipuler.

1.3.2 CdTe, CIS et CIGS

D’autres matériaux sont également utilisés dans les filiéres & couches minces comme le
Tellure de Cadmium (CdTe), le diséléniure de cuivre et d’indium (CIS) et de gallium (CIGS).

Le CdTe a été reconnu comme étant un nouveau matériau électronique lorsqu’en 1947
Frerichs synthétisa des cristaux de CdTe en faisant réagir des vapeurs de Cd et de Te dans
une atmosphére d’hydrogéne et mesura leur photo-conductivité [51]. La largeur de bande de
ce matériau est de 1,45 eV et son coeflicient d’absorption est élevé permettant d’obtenir des
rendements cellules de 16,7+0,5% [160]. Une cellule de CdTe est composée d’une couche mince
de contact transparente déposée sur un substrat de verre, d’une couche de CdS (Sulfure de
Cadmium) de type n, d’une couche polycristalline de CdTe dopé p et d’un contact métallique
face arriére. Ce type de cellule pose des problémes environnementaux a cause du Cadmium
et du Tellure.

Les cellules CIS ont une largeur de bande de 1 eV mais possédent un coefficient d’absorp-
tion élevé ce qui leur permet d’avoir un bon rendement. Elles ont un avenir prometteur mais
tout comme pour les cellules au CdTe, leur utilisation pose des problémes environnementaux.

Les cellules CIGS, grace a l'incorporation de Gallium, ont une largeur de bande plus
élevée et atteignent des rendements pouvant aller jusqu’a 19,44+0,6% [126]. En augmentant
la concentration en Gallium, la largeur de bande augmente, entrainant ainsi une augmentation
de la tension de circuit ouvert V. ; ceci permettant d’obtenir de meilleurs facteurs de formes.

On note ainsi que l'inconvénient majeur de ces technologies, méme si elles permettent
d’obtenir de bons rendements, réside dans 'approvisionnement en matiéres premiéres mais

aussi aux problémes de toxicité sur I'environnement.

1.3.3 Le silicium amorphe

Les filiéres couches minces principales sont le Silicium amorphe (a-Si). Elles différent du
silicium cristallin par le fait que les atomes de Si présentent seulement un ordre & courte
distance ou les angles et les longueurs des liaisons Si-Si n’ont pas une unique valeur. Les
atomes sont ordonnés jusqu’a 3 — 4 distances inter-atomiques.

Cet arrangement aléatoire permet d’obtenir un gap-direct du Si avec de nombreux niveaux

se trouvant au milieu de la zone interdite, ceci étant du & une quantité importante de liaisons
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pendantes. Il a été observé que I'incorporation d’hydrogéne dans le silicium amorphe a pour
effet de passiver les liaisons pendantes permettant ainsi de réduire le nombre de niveaux
dans la zone interdite. Méme si ces cellules permettent d’obtenir un rendement maximum
de 9,5 + 0,3% [99], leur principal inconvénient et leur instabilité au cours du temps. Le
rayonnement solaire rompt les liaisons Si-H de faible énergie, provoquant une diminution du
rendement. Ces liaisons peuvent tout de méme étre renouvelées en apportant de I’énergie,
par exemple en augmentant la température de la cellule . Cet effet est plus communément
connu sous le nom d’effet Staebler et Wronski [145] et s’observe au cours des saisons (Fig.
1.9).
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Figure 1.9: Evolution du rendement d’une cellule de silicium amorphe (a-SiH) au cours des
saisons.

L’avantage de cette technique est 1'utilisation de substrats & bas cotit. Le Silicium est
déposé a basse température sur un substrat en verre par PECVD. En 2006 cette filiére

représentait 7,4% du marché mondial (Fig. 1.7).

1.3.4 Le silicium cristallin

Méme si le silicium cristallin en lingot est annoncé depuis 20 ans comme condamné a court
terme, il se développe plus rapidement que toute autre filiére et semble étre prét a dominer
le marché pendant encore de nombreuses années. Actuellement la taille des lingots et des
cellules augmentent continuellement : les dimensions initiales (10x10)cm? sont maintenant
de (15x15)cm?, et seront bientot de (20x20)cm?.
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Les lingots de silicium, mono ou multicristallin, sont sciés en tranche de 150 & 300 microns,
par des scies a fils coupants 2000 wafers a la fois en quelques heures. Le diamétre du fil de

découpe étant de 180 microns d’épaisseur, il entraine une perte en matiére premiére de l'ordre

de 50%.

Les cellules monocristallines sont relativement onéreuses, elles permettent toutefois d’at-
teindre des rendements records en laboratoire de 25% =+ 0,5% [171] alors que les cellules
multi-cristallines permettent actuellement d’obtenir au mieux 20, 4% =+ 0, 5% [138].

Il se développe en paralléle des filiéres silicium qui ont pour but de diminuer la quantité
de silicium perdu. Le dépot sur ruban est une solution testée de longue date et industrialisée
par certains fabricants (Solarforce, Schott Solar). La consommation de silicium est divisée

pratiquement par deux mais le rendement de fabrication reste plus faible.
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Figure 1.10: Evolution de la demande mondiale de silicium pour I'industrie microélectronique
et photovoltaique([21]

Le silicium cristallin domine le marché & plus de 70% et correspond & une demande forte
en silicium comme matiére premiére. Ainsi les besoins actuels en silicium pour l'industrie
photovoltaique sont supérieurs a la demande pour l'industrie micro-électronique. Jusqu’a la
fin des années 90, le silicium initial provenait des chutes de 'industrie micro-électronique,
source qui est devenue depuis peu, insuffisante comme nous pouvons l'observer (Fig. 1.10).
Depuis 2004 l'offre est inférieure a la demande et a entrainé une pénurie. LLe marché devient
donc intéressant pour les fournisseurs de matiéres premiéres et 1'utilisation de silicium de

qualité moindre tel que le silicium métallurgique.
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1.4 Le silicium métallurgique

Le silicium est un matériau semi-conducteur qui n’existe pas a 1’état natif dans la nature
et est toujours combiné a de 'oxygéne pour former des oxydes ou des silicates. Une grande
partie de la crofte terrestre est formée de silice qui représente environ 26% de la masse totale

de la terre. Ceci en fait le second élément le plus abondant aprés l'oxygéne.

1.4.1 Réduction carbothermique de la silice

Le silicium métallurgique avec une pureté en Si de 98, 5% est produit dans des fours a arc
électrique. Le four est composé d’un creuset rempli de quartz et de carbone. Le silicium est

obtenu par réduction carbothermique de la silice suivant la réaction :

SiOQ(s) + 20(3) = Si(s) + 200(9) (1.8)

Des morceaux de quartz de 10 & 100 mm avec une pureté et une résistance thermique
appropriées sont utilisés. Le carbone provient généralement de copeaux, de charbon ou bien
de coke?3.

Les matiéres premiéres, que ce soit le quartz ou le carbone sont sélectionnés de facon
a obtenir la meilleure qualité de silicium de fagon & optimiser les performances du four et
minimiser les impacts environnementaux.

Les minerais sont chauffés par I'intermédiaire d’un intense arc électrique entre les pointes
des électrodes en carbone et la masse du four. Le silicium liquide est évacué par la partie
inférieure du four et le chargement de la matiére premiére s’effectue en continue par la partie
supérieure. Les co-produits de réaction sont le CO, qui est par la suite oxydé en dioxyde de
carbone C'Oy,y dans des fours ouverts et relaché ensuite dans 'atmosphére. Le rendement
de ce procédé de carboréduction est de 80 & 90% et plusieurs composés intermédiaires ap-
paraissent : le monoxyde de silicium gazeux Si0(g) et le carbure de silicium SiC(,). Dans la

partie basse du four ont lieu les réactions suivantes :

2Si02(s) + SiC(S) = 3Si0(g) + CO(g) (1.9)

SiO(g) + SiC(s) = QSi(l) + CO(g) (1.10)

3. Le coke est obtenu par distillation de la houille dans un four & l'abri de ’air. Son apport dans le
processus comprend a la fois la réduction des oxydes, I’obtention de températures élevées et un apport en
carbone.
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Ces réactions ont lieu aux alentours de 1900 & 2000 °C' entrainant la formation dune
grande proportion de SiO(, dans cette zone, ce qui est absolument indispensable pour la
réaction de réduction 1.10.

Dans la partie supérieure du four (Fig. 1.11), ot la température est inférieure a 1900°C,
510y et CO(, se rencontrent et réagissent avec le carbone libre. Par conséquent il y a
formation de carbure de silicium SiC/,) et condensation de Si(y dans une matrice de SiOy(s )

avec une diminution de la pression partielle de SiOy) :

S10(g) + QC(S) = S1C5) + COyy) (1.11)

QSiO(g) = Si(l) + SiOg(g) (1.12)

e

Figure 1.11: Représentation schématique d’un four de production de silicium métallurgique
[96].

En fin de procédé, le silicium contient de 1 & 3% d’impuretés, ceci dépendant de la qualité
des matiéres premiéres utilisées. Les impuretés principales sont toutefois : Fe, Al, Ca, T et

C.
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1.4.2 Purification par laitier

Le silicium obtenu par le procédé décrit précédemment doit subir un traitement d’affinage.
Le silicium brut est traité a I’état liquide par des gaz oxydants et I’ajout d’additif permettant
de former un laitier, principalement du sable de silice (SiO3) et de 'oxyde ou du carbonate
de calcium (CaO/CaCOs). D’autres composés chimiques tels-que la dolomie (CaO — M ¢gO),
le fluorure de calcium (CaF3) et d’autres peuvent aussi étre utilisés. Les éléments moins
nobles tels que Al, Ca et Mg sont oxydés sous forme de AlyO3, C'aO et M gO. En théorie, il
est possible d’enlever I’Al et le C'a & des niveaux de concentration bas mais en pratique, les
pertes thermiques limitent le procédé. Aprés oxydation, le laitier qui contient les impuretés
est enlevé mécaniquement ou par gravité.

Le carbone est présent dans le silicium liquide principalement sous forme dissoute de C' et
d’une suspension de SiC'. La fraction de SiC augmente lorsque la température diminue, les
particules peuvent alors étre enlevées efficacement par le laitier ou par séparation mécanique
et ainsi purifier le silicium liquide. La concentration en carbone dissous se situe entre 80 et

100 ppmw dans le meilleur des cas.

1.4.3 Purification par voie gazeuse

Afin d’obtenir du silicium de qualité suffisante pour concevoir des cellules photovoltaiques,
il est nécessaire d’atteindre une concentration en impureté de 1'ordre de la ppb(a) a la ppt(a).
Pour cela, il existe de nombreuses techniques de purification mais seulement quelques unes
sont opérationnelles depuis de nombreuses années. Les procédés de purification par voie

gazeuse sont des procédés a risque et font partis des sites classés SEVESO IT*.

1.4.3.1 Procédé SIEMENS

Le procédé STEMENS est basé sur la décomposition du trichlorosilane & 1100°C sur un
barreau de silicium placé & l'intérieur d’une chambre de dépot. Une représentation sché-
matique du réacteur est donnée en figure 1.12. Le trichlorosilane StHCI3 est obtenu par

hydroclorination du silicium métallurgique dans un réacteur a lit fluidisé :

Si(s) + 3HC[(Z) = SiHOlg(g) + Hg(g) (1.13)

Cette réaction a lieu a 350°C' normalement sans catalyseur. Une réaction secondaire a lieu

en paralléle :

4. la directive SEVESO II vise & prévenir les accidents majeurs impliquant des substances dangereuses et
a limiter leurs conséquences pour I’homme et pour I’environnement, afin d’assurer dans toute la Communauté
des niveaux de protection élevés.
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Si(s) + 4HCZ(1) = SiCl4(g) + 2H2(g) (1.14)

Aprés une phase de distillation, le SiHCl3 trés pur est introduit dans le réacteur de dépot.
Il se décompose a la surface des barreaux de silicium, chauffés électriquement a 1100°C' qui
font office de germe suivant les réactions :

2SiHCly(g) = SiHyClyg) + SiHyg (1.15)
SiHyClyy) = Si(s) + 2HCl) (1.16)
Hygy + SiHClsy) = Si(s) + 3HCl (1.17)
HClgy + SiHClyy) = SiClyg) + Hay) (1.18)

Suite aux réactions et équilibres des équations 1.15 & 1.18, le procédé de dépot génére
des produits intermédiaires. Il existe deux procédés chimiques de base qui permettent de
convertir SiClyy) en SiHCly gy :

— Réduction a haute température du tétrachlorure de silicium avec I’hydrogéne

SiClyg) + Hag) = StHCl3g + HCl (1.19)

— Hydrogénation du tétrachlorure de silicium dans un lit de silicium métallurgique
3Si0l4(g) + 2H2(g) + Si(l) = 4SiHClg(g) (1.20)

Cette technique présente malheureusement quelques inconvénients comme une consom-
mation en énergie élevée (90 % de l'énergie est évacuée dans les parois du réacteur), les
contacts électriques avec les germes sont en graphite qui est une source de contamination, de

nombreux produits dérivés ont besoin d’étre récupérés ou recyclés.

1.4.3.2 Le procédé Union Carbide

La recherche sur ce procédé a commencé en 1976 juste aprés le choc pétrolier. Les étapes
de ce procédé sont les suivantes :

On effectue tout d’abord une hydrogénation du tetrachlorosilane comme définie précé-
demment par I'équation 1.20. Le trichlorosilane est ensuite séparé par distillation alors que
le tétrachlorosilane est recyclé dans le réacteur d’hydrogénation. Le trichlorosilane purifié
est alors redistribué a travers des colonnes a lit fixe remplies de résine échangeuse d’ions

quaternaire qui agissent comme catalyseur suivant les réactions :



46 CHAPITRE 1. CONTEXTE ET ETAT DE L’ART

17 Cooling medium

External
* envelope

(Poly)
silicon

/ rods \

Internal
- W {l”

— Cooling medium

WZNZZ BNV

\- /m \\“‘— Electrical
contact
Reactor Reactor o resistive

inlet outlet heating
SiHCly SiCly
H, (H,)
(SiHCl;)
(SiH,Cl3)
HCI

Figure 1.12: Représentation schématique d’un réacteur Siemens [96].

QSiHClg(g) = SiHQClQ(g) + Si0l4(g) (1.21)

3SiHQCl2(g) = SiH4(g) + QSiHClg(g) (1.22)

Le produit des réactions 1.21 et 1.22 est séparé par distillation. Tétrachlorosilane et tri-
chlorosilane sont recyclés par hydrogénation 1.20. Le silane est ensuite purifié par distillation

et pyrolysé afin de produire du silicium polycristallin sur des barreaux de silicium chauffé :

SiH4(g) = 2H2(g) + Si(s) (1.23)

Ce procédé permet d’obtenir du silane trés pur et par conséquent du silicium polycristallin
de trés haute pureté. Les autres avantages de ce procédé sont qu’il permet de travailler & basse
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température, la décomposition est compléte, le rendement de conversion est important et il
n’y a pas de composé corrosif formé. Cependant, ce procédé reste onéreux étant donné le

nombre d’étapes nécessaires a I’obtention du monosilane.

1.4.3.3 Le procédé Ethyl Corporation

Ce procédé qui a été développé dans le méme contexte économique que ceux décrits précé-
demment a pour principale originalité, I'utilisation de fluorure de silicium issu des déchets de
I'industrie des engrais. Le fluorure de silicium est hydrogéné en monosilane par I'intermédiaire

d’hydride aluminium lithium ou d’hydride aluminium sodium.

2H, + M + Al = AIMH,, M = Naou Li (1.24)

Le sous produit AIM F} est un sous produit pouvant étre utilisé dans I'industrie de I'alu-
minium. Aprés distillation, SiH, est décomposé thermiquement en silicium polycristallin (Eq.
1.23). La différence avec le procédé précédent est P'utilisation de sphére de silicium dans un
lit fluidisé plutét que des barreaux de silicium permettant de travailler a plus basse tempéra-
ture. Le cott du procédé est ainsi diminué et la capacité de production peut étre augmentée
en utilisant plusieurs réacteurs en paralléle. [.’inconvénient réside en 1’obtention de poudre a

cause de la décomposition non homogéne de SiHy.

1.4.4 Purification par plasma - Procédé PHOTOSIL
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Figure 1.13: Les différentes étapes du procédé PHOTOSIL. Adapté de la these [34]
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Le procédé FERROPEM est utilisé en amont du procédé PHOTOSIL (Fig. 1.13). 1 utilise
comme matériau de base le silicium de qualité métallurgique MG (Metallurgic Grade) obtenu
suivant le procédé du paragraphe 1.4.1. Ce silicium UMG (Upgraded Metallurgic Grade) est
fondu et solidifié dans un creuset en graphite. Lors de la premiére étape de solidification, le
rejet de soluté au niveau de 'interface solide-liquide permet d’obtenir un silicium purifié de
qualité métallurgique de grade 1, UMG1. Les concentrations typiques aprés ségrégation sont

données dans le tableau 1.1.

Impuretés Al |[B| Ca |Cr| Fe | P |Ti|V
UMGT (ppmw) | 140 | 8 | 100 | 4 | 400 [ 17 | 20 | 5

Tableau 1.1: Concentration en impuretés dans un lingot de qualité UMG1 [34].

Dans le cadre du procédé PHOTOSIL le silicium est purifié par 'intermédiaire d’'une
torche plasma. La surface d’un bain de silicium fondu est mise en contact avec une torche
plasma contenant des espéces réactives telles que 0y et Hy (Fig. 1.14). Celles-ci sont excitées
par le plasma et réagissent avec les impuretés présentes dans le silicium en créant des espéces
volatiles. Le bain de silicium est brassé électromagnétiquement ce qui permet de régénérer
les espéces a la surface du bain. Ce traitement est efficace sur des éléments comme le bore,
le carbone, I’aluminium, le calcium...

Lorsque la purification est effectuée, il existe deux voies possibles de solidification, soit la
solidification est dirigée et contrdlée soit elle est effectuée dans une lingotiére pour servir par

la suite de charge.

1.5 La solidification du silicium photovoltaique

Pendant de nombreuses années la solidification du silicium trés pur a été étudiée mais a
présent, la présence d’impuretés entraine 'apparition de morphologies inattendues quel que
soit le procédé de solidification employé. Aprés avoir présenté les techniques de solidification,
un bilan bibliographique sur les morphologies des grains de silicium pur ou en présence
d’impureté sera présenté.

Il existe différents procédés de fabrication de silicium photovoltaique massif qui sont tous
basés sur la solidification & partir d’un bain de silicium fondu (Fig. 1.15). Ces différentes tech-
niques sont dominées par les productions de silicium massif monocristallin et multicristallin

(Fig. 1.16) et seront développées dans les paragraphes suivants.
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Figure 1.14: Schéma de principe de la purification par plasma inductif couplé au brassage
¢lectromagnétique du silicium [34].
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1.5.1 Les procédés de solidification
1.5.1.1 Silicium monocristallin (Procédé Czochralski)

Ce procédé est nommeé suivant le nom du scientifique polonais Jan Czochralski qui décou-
vrit cette méthode en 1916 alors qu’il étudiait les vitesses de croissance des métaux. Cette
méthode de croissance cristalline permet d’obtenir principalement des monocristaux. Elle
est couramment utilisée dans I'industrie du photovoltaique et représente un pourcentage de
production similaire a celui du silicium multicristallin (Fig. 1.16).

Du silicium de haute pureté est fondu dans un creuset en verre de silice (Fig. 1.15-a). Les
dopants comme le bore ou le phosphore peuvent étre ajoutés dans le silicium intrinséque et
permettent d’obtenir ainsi un silicium de type p ou n. La difficulté de cette méthode provient
du fait qu’il faut approcher un germe monocristallin a la surface du bain de silicium sans le
faire fondre. Ce germe est ensuite tiré en rotation vers la partie haute du four afin d’initier la
solidification. En controlant précisément le gradient de température, la vitesse de tirage (entre
10 et 30 um.s™') et de rotation, il est possible d’obtenir de larges monocristaux cylindriques

qui atteignent a 'heure actuelle 450 mm de diamétre pour une hauteur de 2150 mm et un
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Figure 1.15: Procédé de solidification de silicium photovoltaique. a) Lingot de silicium mo-
nocristallin de 300 mm de diamétre obtenu par le procédé Czochralski; b) Lingot de silicium
polycristallin de largeur 700 mm dans un creuset en verre de silice (maintenu par un creuset
en graphite) du procédé HEM ; ¢) Lingot obtenu par coulée continue de silicium ; d) Ruban
de silicium sous forme de tube octaédrique de 300 um [37].

poids de 940 kg. Le rendement d’élaboration de ce type de cristaux est de 4,9 kg.h~! mais
présente comme principal inconvénient, une forte concentration en oxygéne incorporé par le

creuset.

1.5.1.2 Silicium multicristallin

Le silicium multicristallin est largement utilisé dans I'industrie du photovoltaique et il
représente une part considérable du marché mondial (Fig. 1.16). Différentes méthodes de
production sont utilisées et seront développées dans les paragraphes suivants :

— Procédés Bridgman
La méthode de croissance Bridgman consiste & effectuer une solidification dirigée d’un mé-

lange fondu contenu dans un creuset. Le four de solidification est composé de deux zones



1.5. LA SOLIDIFICATION DU SILICIUM PHOTOVOLTAIQUE 51

4500

4000 4
3500 +
3000 +
2500 +
2000 ~
1500 -

Production en MWc

1000 -
500 -

o) =

2001 2002 2003 2004 2005 2006 2007
\D Poly B Mono [0 Couche Mince O Ruban\

Figure 1.16: Evolution de la production mondiale de cellule solaire. Source Photon.

chauffantes permettant de controler le gradient. L’avancement du front de solidification s’ef-
fectue soit en modifiant les puissances des zones de chauffe, soit en déplacant le creuset. Dans
I'industrie photovoltaique et principalement dans le cadre du procédé de solidification HEM
(Fig. 1.15-b) le silicium est fondu dans un creuset en verre de silice recouvert d’une solution
a base de nitrure de silicium. Ce dépdt permet d’éviter au silicium de mouiller le creuset, il
permet ainsi un meilleur démoulage mais aussi agit comme une barriére de diffusion de I'oxy-
géne. Etant donné que le verre de silice est mou & des températures supérieures a 1400°C,
une chemise en graphite lui assure une tenue mécanique tout au long du procédé. La présence
de ces différents éléments dans le four de solidification entraine la pollution du silicium en
N, C et O. Cette technique permet d’obtenir des lingots de la taille de 700 x 700 x 400 mm
pour un poids de 250 — 400 kg avec un rendement de production de 5,7 kg.h~!. Les vitesses

de tirages couramment observées varient de 3 a 5 um.s*.

— Procédé de tirage continu

Ce procédé développé au sein du laboratoire SIMAP-EPM est actuellement exploité par la
société EMIX (Fig. 1.15-¢). Il est composé d’un creuset froid inductif dans lequel le silicium
est fondu. Un courant alternatif traversant les spires inductives produit des courants induits
dans le silicium, qui par effet joule augmentent sa température jusqu’'a sa température de
fusion et au dela. Le champ électromagnétique ainsi créé repousse le silicium liquide des parois
et permet d’effectuer une solidification sans contact. L’initiation de la fusion est réalisée par
I'utilisation d’un bloc de graphite, qui sert aussi de support au lingot lors de la phase de tirage.
Ce procédé permet d’obtenir des lingots de la taille de 350 x 350 x 1000 mm aprés découpe

1

avec des vitesses de tirage de l'ordre de 50 um.s™" et donc un rendement de production de

20 — 25 kg.h 1.
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1.5.1.3 Rubans

Ce procédé de tirage permet d’obtenir directement des wafers d’épaisseurs controlées sans
avoir recours a la phase de découpe qui entraine une perte de matiére premiére de 50% dans
le cas des lingots. Il permet ainsi d’économiser de la matiére premiére. Ce procédé est basé
sur la mise en forme de ruban & partir d’un bain fondu de silicium .

— Rubans de silicium sur support graphite
La société SOLARFORCE a développé un procédé qui utilise directement un support en
graphite traversant verticalement un bain de silicium fondu. Cette technique permet d’obtenir
un wafer de chaque coté du support dont I’épaisseur varie de 50 a 200 um suivant la vitesse
de tirage (200 —400 um.s™1). Le creuset et le support en graphite entraine une contamination
indésirable du silicium en oxygéne et en carbone..

— Rubans de silicium auto-supportés
Cette technique est basée sur le procédé EFG (Edge defined Film-fed Growth) et est exploitée
par la société SCHOTT solar (Fig. 1.15-d). Un tube octogonal est directement tiré d’un bain
de silicium liquide et atteint une longueur de 6 m pour une épaisseur de 300 um. Un laser est
ensuite utilisé pour couper le tube en wafers de 125 x 125 mm. Ce procédé permet d’obtenir
des vitesses de tirage élevées de 'ordre de 300 um.s~!. Comme précédemment le creuset peut

entrainer une pollution de la charge en oxygeéne.

1.5.1.4 Conclusions partielles

Quel que soit le procédé utilisé, que ce soit le procédé Bridgman, de tirage ou encore
en ruban, on observe des transitions morphologiques de grains facettés vers des grains plus
fins. Comme nous avons pu le voir, les impuretés peuvent provenir soit de la charge soit du
procédé lui méme. Nous nous intéresserons plus particuliérement au silicium multicristallin
ol de nombreuses sources de contamination en plus de celles présentes dans la charge initiale

provoquent une modification de la microstructure.

1.5.2 Morphologies du silicium “pur” lors de la solidification

Dans le cas ou le silicium est “pur” c’est a dire lorsque 'on considére qu’il est de qualité
microélectronique, il est possible de définir suivant les vitesses de croissance, si le front de
solidification est rugueux, facetté ou dendritique. La transition d’un front de solidification
rugueux a un front de solidification facetté a tout d’abord été étudié par Jackson [74] qui

définit le facteur alpha de Jackson :
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n AH;
a=—=
Z kyTy

(1.26)

oll 1) représente le nombre de plus proche voisin adjacent & un atome de l'interface, 7
est le nombre total de voisin d’un atome du cristal, AH; est la chaleur latente de fusion
(en Jmol™'. K1), et T} est la température de fusion du matériau (en K). Lorsque o < 2
Iinterface est rugueuse et lorsque o > 2 l'interface est facettée. Dans le cas du silicium,
a = 2,7 pour les plans {111} et o < 2 pour les autres plans de croissance, ce qui montre
que seulement les faces {111} sont susceptibles de se développer lors de la croissance [37].
En effet, pour ajouter un atome au plan {111} il est nécessaire que deux atomes soient déja
présents. Par conséquent pour créer un germe sur une face {111} 3 atomes sont utilisés, alors
que pour une face {110} il suffit de deux atomes et d’un seul atome pour la face {100}. La
face {111} ayant la vitesse de croissance la plus faible est la seule susceptible de survivre.

Beatty et al. [12] ont simulé a I’échelle atomique, la solidification de silicium pur par la
méthode Monte-Carlo. Ils ont relié¢ la vitesse de croissance et la surfusion des plans {111} et

{100}. Si on considére une face {100}, la vitesse de croissance est alors égale a :

vgioop = 0, 12AT (en m.s™") (1.27)

avec AT la surfusion de température (en K). Dans le cas des faces {111} les résultats de
simulation de Beatty et al. [12] permettent d’obtenir I’équation modifiée du modéle d’Obre-
tenov [116] :

Vi = 1,15.10*%exp(—140/AT)Sh
U 1 S/8b1/3(1, 15.10%4eap(—140/ AT) /0, BAT)2/3

avec S la surface de la facette (en m?), h la hauteur d’une monocouche (en m), 3 est un

(en m.s™1) (1.28)

coefficient numérique égal a 0,97 et b est un facteur géométrique dépendant de la forme du
noyau (b = 7 pour un cercle, b = 4 pour un carré). Ce modeéle sera développé plus en détail
dans le paragraphe 4.1.5.2. La figure 1.17 montre les vitesses de croissance pour ces différents
plans en fonction de la surfusion.

Des expériences similaires ont été réalisées par HRTEM® ot des échantillons de silicium
de face {111} et {100} ont été fondus. Dans le cas des interfaces solide-liquide {111} un
déplacement latéral des atomes a été observé alors que pour les faces {100}, le déplacement
des atomes s’effectue uniquement par diffusion [112].

Voronkov a étudié I'influence des défauts comme les dislocations sur la vitesse de crois-

sance du silicium CZ [152], il définit ainsi la vitesse de croissance suivante :

5. High Résolution Transmission Electron Microscopy
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Figure 1.17: Vitesse de croissance du silicium obtenue avec I’équation 1.27 pour le plan {100}
et Péquation 1.28 {111} [12].

VUdislocation = 300AT2 (en m.S_l) (129)

Les mesures effectuées par Fujiwara et al. |52, 54, 53] ont permis d’observer le front de
croissance solide-liquide par I'intermédiaire d’une lentille confocale ; la figure 1.18 donne une
représentation schématique de ce dispositif. L’enceinte est composée d’un four de solidification

dirigé horizontal, d'une fenétre de visée et d’un microscope optique.
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Figure 1.18: Dispositif expérimental permettant le suivi du front de solidification in-situ [54].

Ces mesures ont permis de déterminer la dynamique des facettes mais aussi la vitesse de
croissance en fonction de la surfusion par I'intermédiaire d’'une caméra infra-rouge.

Ils ont ainsi distingué différents régimes, pour une vitesse de refroidissement de 3 K.min 1,
les vitesses des facettes varient entre 14 et 32 um.s~* et sont de type planaire non-facettées
(Fig. 1.19). La transition entre le régime planaire et le régime facetté semble se situer pour une

vitesse de croissance de 30 um.s~!. Cependant Edwards [40] reporte une vitesse de facette de
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Figure 1.19: Interface facettée d’un échantillon de silicium refroidi a 25 K.min™! et
40 K.min~!'. Les vitesses des plans de croissance {111} a I’état stationnaire sont (a) V =
167 um.s~* (plan long), V = 293 um.s~! (plan court) et (b) V = 290 um.s~* (plan long),
V = 363 um.s~! (plan court). A I'état stationnaire 'angle entre les plans court et long est
de 70°, ce qui correspond a 'angle entre les faces {111}]52]

8 um.s~! et Abe [4] une vitesse de 13 um.s~!. Par conséquent, il n’est pas possible de conclure
sur une transition étant donné qu’on ne prend pas en compte les dislocations, les macles ou
encore la présence d’impuretés qui modifient drastiquement la structure de l'interface. Pour
des vitesses de refroidissement comprises entre 25 et 40 K.min ! les vitesses des plans varient
entre 167 et 190 um.s~' et sont facettées. A 1'état transitoire les facettes désorientées par
rapport au plan {111} disparaissent. D’un autre coté, a I’état stationnaire seuls les plans
{111} subsistent avec une surfusion de 7 K et une couche limite thermique de 40 um. Ces
comportements de croissance ont été relatés aux vitesses de croissance définies par le modéle
d’Obretenov (Eq. 1.28).

Dans le cas ou la croissance commence sur des germes, les grains (111) et (100) présentent
tous deux des faces {111} (Fig. 1.20-a). Comme il a été montré précédemment la vitesse des
grains (100) est plus rapide que celle des grains (111) (Fig. 1.20-b).

Lorsque 'on augmente la vitesse de solidification, on déstabilise 'interface en passant
d’un front de solidification facetté & un front de solidification dendritique. Les expériences
ont été réalisées sur des sphéres de silicium fondu en lévitation électromagnétique. 11 a été
observé 3 domaines morphologiques bien distincts nommés I, II et TIT comme représenté sur
la figure 1.21.
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Figure 1.20: a) Croissance des grains de silicium (111) et (100), b) position de I'interface de
croissance solide-liquide. Des marches sont observées a la surface du grain (100). La vitesse
de croissance des grains (100) est plus grande que celle du grain (111).[54]

— Zone I (AT < 100K) : La microstructure du silicium est facettée avec un faible index
entre les différents plans et elle est caractérisée par la présence de macles [95]. Les
bords sont prononcés avec de nombreuses facettes, ceci est une caractéristique de la
croissance latérale a faible surfusion. Pour ce type de croissance, ce sont les marches
atomiques au niveau de l'interface solide liquide qui entrent en jeu. Celles-ci peuvent
provenir des défauts du cristal au niveau de 'interface : macles, dislocations et par la

formation de sites de germination bidimensionnelle.
La transition entre la zone I et la zone II apparait lorsque l'interface S/L devient instable.

— Zone II (100K < AT < 210K) : Il y a apparition de dendrites facettées avec une symeé-
trie tétragonale, les dendrites sont isolées et ordonnées [5]. La microstructure s’affine

et on retrouve tout de méme quelques traces d’une croissance facettée (croissance laté-
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Figure 1.21: Vitesse de croissance en fonction de la surfusion pour du silicium pur. Les
données proviennent des références |5| et [122] obtenues avec l'aide d’une caméra rapide
(HSC) et de photo-diodes (PDs). La ligne pleine montre les résultats obtenus avec le modéle
LGK développé au paragraphe 4.1.5

rale) au niveau des dendrites primaires [95], la croissance continue reste le mécanisme
prédominant.

— Zone III (AT > 210K) : il a été observé un grand nombre de dendrites désordonnées
et désorientées. Il y a un rejet de chaleur latente important ce qui entraine une dimi-
nution rapide de la surfusion et donc une diminution de la taille des grains. Aoyama
et Kuribayashi [5] mentionnent I'invalidité des modéles de fragmentation dendritique
par les forces capillaires ou par l'instabilité du rayon de pointe de la dendrite. Il est
suggéré qu'un mécanisme similaire a celui du Nickel sous de forte surfusion permettrait
d’obtenir successivement la germination de nouveaux cristaux a l'interface S/L. Bien
que ce mécanisme pourrait expliquer I'augmentation du nombre de dendrites, il n’est
pas encore défini si le taux de germination est plus rapide que la vitesse de croissance.
Liu et al [95] estiment que cette troisiéme zone se situe en dessus de 300K ou il y a
disparition de toute trace de morphologie facettée.

Ces 3 zones ont aussi été vérifiées par Aoyama et al.|7] pour des températures de transition
égale a 80-100-210K . Dans le cas de la solidification de silicium de qualité photovoltaique, les

valeurs de surfusion a l'interface se situent dans la zone I avec une croissance de type facetté.
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1.5.3 Morphologie du silicium de qualité photovoltaique
1.5.3.1 Les joints de grains et les macles

Comme nous 'avons vu au cours de I'introduction il existe différentes microstructures de
grains dans le silicium photovoltaique. On observe ainsi des gros grains facettés, des macles
mais aussi des grains équiaxes facettés (Fig. 0.1). Ces différentes morphologies modifient le
comportement électrique des cellules et interagissent avec les impuretés.

Au niveau des joints de grains, une forte désorientation existe sur plusieurs distances
atomiques et sont le siége d’une forte concentration en liaisons pendantes, en dislocations,
en lacunes... Cette zone qui demande peu d’énergie pour accueillir un atome devient ainsi
une zone préférentielle pour les impuretés. L’influence des joints de grains sur les propriétés

électriques du silicium a été largement étudiée dans la littérature [98, 124, 140, 142, 37].

Impacts sur les propriétés électriques : Les cellules en silicium multicristallin suffi-
samment épaisses possédent la méme structure de bande que le silicium monocristallin a
ceci prés que les défauts structuraux aux joints de grains créaient des niveaux intermédiaires
dans la zone interdite. Ces niveaux interagissent sur le transport et la diffusion des porteurs
entrainant ainsi leur recombinaison, ils modifient aussi le champ électrique prés du joint de
grain. IIs sont attribués a des défauts structuraux intrinséques tels que des liaisons pendantes,
des dislocations ou encore a la contamination extrinséque due aux impuretés.

Dans le cas de silicium multicristallin et contrairement au silicium polycristallin, les joints
de grains traversent de part et d’autre les cellules et sont paralléles au champ électrique, ce
qui n’affecte donc pas les porteurs majoritaires. De nombreux modéles électriques ont été
développés et relatent 'influence de la taille des grains sur la durée de vie des porteurs, le
courant d’obscurité, le facteur de forme et 'efficacité des cellules solaires.

Par exemple, Seifert et al. [140] ont montré que la recombinaison au niveau des joints de
grains est liée a la densité de dislocation et a la ségrégation des impuretés.

Lorsque le silicium utilisé est trés pur, il n’a pas été observé de diminution notable du
rendement avec la structure de grain [27]. Des wafers réalisés a partir de silicium de pureté
électronique ont permis d’observer qu’une taille de grain inférieure a 0,20mm, entraine une
diminution du rendement de 40%. Les premiers effets s’observent a partir d’une taille de grain
de 0,25mm. L’effet des macles a aussi été étudié et il a été observé que seuls les macles dont
la désorientation est supérieure & la désorientation 33 (Annexe B) entrainent une diminution
du rendement [156]. En effet les macles X3 sont désorientés de fagon a ce que toutes les

liaisons soient saturées, il n’existe donc pas de défaut perturbant les porteurs de charge.



1.5. LA SOLIDIFICATION DU SILICIUM PHOTOVOLTAIQUE 59

Influence sur les impuretés : Les joints de grains et les macles sont des zones préféren-
tielles pour la capture d’impuretés grace a la présence de nombreux défauts et de nombreuses
liaisons pendantes. Helmreich et al. [60] ont montré que les impuretés précipitaient principa-
lement au niveau des joints de grains incohérents. Ils ont aussi montré que lorsqu’il n’y avait

pas de joint de grain, les impuretés précipitaient directement dans le grain.

Il a été observé par différents auteurs, une diffusion en phase solide des impuretés mé-
talliques au niveau des joints de grains. Celles-ci agissent comme des getters et purifient
les grains, étant donné que la température est un paramétre qui influe sur la diffusion, la

température de recuit a un impact sur Ueffet getter [36].

Pour des concentrations particuliéres, I’effet des impuretés peut étre positif en diminuant
I’activité électrique au niveau des joints de grains par passivation des liaisons pendantes. Dans
ce but, il est pratiqué au niveau industriel, une passivation a I’hydrogéne qui agit directement

sur les défauts et sature les liaisons pendantes.

Ainsi, il faut retenir que méme si les joints de grains ont un impact qui peut s’avérer
négatif sur les propriétés électriques, ils permettent de purifier les grains et d’obtenir ainsi
des zones de conversion plus efficaces qu’un monocristal ayant la méme composition chimique
initiale. Il existe ainsi une taille de grain optimale qui permet de purifier les grains sans avoir

un impact trop important sur le rendement des cellules.

1.5.3.2 Les précipités de SiC et de SizNy

Aspects morphologiques : De nombreuses études ont été réalisées sur les précipités de
SiC et de SigN, dans des lingots de silicium photovoltaique et ont permis d’observer des

structures filamenteuses, en tube, en aiguille ou encore sous forme de sphére (Fig. 1.22 et
1.24).

La structure filamenteuse est typique d’une croissance eutectique fibreuse et correspon-
drait donc a une forte concentration en carbone ou la réaction eutectique suivante aurait

lieu :

L = Si+ SiC (1.30)

Ciftja [71] a effectué une dissolution des bords d’un lingot et a observé que la moyenne
en taille des précipités est de I'ordre 20 um pour une taille maximale de 300 um et une taille
minimale de 1 um. La distribution en taille des précipités de SiC' et Si3N, suit une loi de

Poisson qui est représentée sur la figure 1.23.
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Figure 1.22: Transmission infra-rouge d’'une coupe verticale d’'un wafer de silicium montrant
des a) clusters de SiC, b) des barreaux de SizNy et ¢) des filaments de SiC. La direction de
croissance est de bas en haut [103].
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Figure 1.23: Distribution en taille des précipités de SiC et de SizN,. D’aprés la thése de
Ciftja [71]

Sur la figure 1.24, on observe que les précipités de Si3 N, sont des sites de germination des
précipités de SiC' mais aucune étude sur les mécanismes de germination n’a pour l'instant

été réalisée.
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Figure 1.24: Précipité de SizN, ayant agit comme site de germination du SiC' [71].

Impact du SiC et du Siz N, sur les propriétés électriques : A I'état solide, lorsque la
concentration en carbone est inférieure a sa limite de solubilité, il se trouve en position sub-
stitutionnelle. Il est lié au silicium en occupant les sites tétraédriques et il est électriquement
inactif [123]. Cependant, lorsque sa concentration devient plus importante, il se déplace vers
les sites interstitiels et peut étre capturé par d’autres impuretés, il forme aussi des complexes
CO, en présence d’oxygéne. Un effet qui lui est aussi attribué est la précipitation de SiO, qui
est néfaste pour les propriétés électriques. Une explication possible qui a été avancée est que
ce phénoméne serait di a la compensation d’expansion volumique du S0, par le carbone
[104]. 11 a été observé que la présence de SiO, diminue la longueur de vie des porteurs. Si
la concentration en carbone est supérieure & la limite de solubilité, alors des précipités de
carbure de silicium (SiC) apparaissent. Le carbure de silicium semble étre lié au probléme
de courts-circuits (shunts) présents dans les cellules [10], mais des travaux montrent que cet
effet est principalement di a l'effet getter des impuretés autour des précipités eux-mémes
[125].

Le nitrure de silicium est électriquement inactif et forme des complexes avec I'oxygéne
[136]. Cependant, si on se référe aux travaux de Binetti et al. [18], des investigations sup-
plémentaires doivent étre réalisées. Ils ont observé une diminution de la durée de vie des
porteurs en bord de lingot, corrélée a une concentration importante en nitrure de silicium et

en siliciure de fer.

Leur impact sur la formation de “grits” : Il a été montré que les précipités de Siz/N, et
de SiC entrainent I'apparition de structures de grains fins plus connus sous le nom de grits,
mais qui s’apparente a une structure équiaxe [97]. Le front facetté est bloqué par I'apparition
d’un nombre important de grains équiaxes suite a la germination hétérogéne de Si sur les

précipités. Cette transition suit le blocage mécanique défini par Hunt [69].
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Le modéle développé par Mangelinck-Noél et Duffar [97] considére la croissance d’une
interface planaire qui est plutot facettée avec de gros grains colonnaires. Comme nous ’avons
vu grace au critére de Jackson, différentes morphologies d’interface peuvent exister. Ce modéle
considére que la surfusion a l'interface est une surfusion cinétique, caractéristique d’un front
majoritairement facetté, permettant d’utiliser la relation qui lie la vitesse de croissance de

Iinterface solide-liquide et la surfusion :

V = uAT? (en m.s™t) (1.31)

avec i le coefficient cinétique de surfusion (en m.s™1.K~2) et AT}, la surfusion cinétique
(en K).

Les grains équiaxes croissent de facon isotrope dans le liquide, c’est a dire qu’ils n’ont
pas d’orientation préférentielle et leur taille est inférieures a celles des grains facettés. La
morphologie de ces grains est a la limite entre une morphologie rugueuse et une morphologie
facettée. Par conséquent, ils présentent deux modeéles de croissance équiaxe ou la croissance
solutale n’est pas considérée. La premiére hypothése de croissance considére des dendrites
thermiques, la seconde quant a elle, considére que 'on est en présence de dendrites facettées.

La transition du front facetté vers une structure équiaxe s’effectue aprés blocage méca-
nique de l'interface. Le critére étant une densité de site de germination Ny correspondant a
un nombre fini de grains équiaxes apparaissant pour une surfusion de germination ATy. Des
analyses XPS % ont montré la présence d’un grand nombre de précipités de SiC' et une impor-
tante concentration en carbone au niveau des joints de grains appuyant cette hypotheése. Ils
ont pu tracer des cartes de transition facettée-équiaxe en fonction du gradient de température
et de la vitesse de solidification (Fig 1.25 et 1.26). Ils ont observé qu’une diminution de la
vitesse de solidification et une augmentation du gradient permet d’obtenir un lingot composé
uniquement de grains colonnaires alors que pour une vitesse élevée et un faible gradient on
obtient un lingot composé uniquement de grains équiaxes.

Les limitations de ce modéle sont en parties dues aux manques de données sur les interac-
tions entre le silicium et les impuretés telles que le carbone ou encore 1’azote, mais aussi sur
la surfusion de germination du silicium en leur présence. De plus il ne permet pas de prédire

la hauteur a laquelle une transition peut apparaitre ainsi que la taille des grains.

6. X-ray Photoelectron Spectroscopy
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Figure 1.25: Dendrite équiaxe thermique. La cartographie délimite trois domaines : colonnaire
facetté, mixte, équiaxe. (a) ATy = 0,85 K, Ny = 8,84.103m ™3, GE(Tmm.h™') =85 K.m™!,
GCO(Tmm.h™') = 393 K.m™. (b) ATy = 0,85 K, Ny = 2,410°m™3, GE(Tmm.h™!) =
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Figure 1.26: Dendrite équiaxe facettée. La cartographie délimite trois domaines : colonnaire
facetté, mixte, équiaxe. (a) ATy = 0,85 K, Ny = 8,84.10° m™3, GE(Tmm.h™') = 2 K.m™!,

GO(Tmm.h™') = 8K.m™'. (b) ATy = 0,85 K, Ny =

49 K.om™, GC(Tmm.h™1) = 227 K.m™".
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1.6 Conclusion

L’évolution de notre mode de vie vers des technologies demandeuses en énergie électrique
a un impact conséquent sur notre environnement. Si nous voulons continuer a profiter de
toutes les facilités qui nous sont offertes et afin de palier aux pénuries énergétiques, 1'utilisa-
tion d’énergies propres et renouvelables est un enjeu majeur pour tous. L’énergie provenant
des ressources photovoltaiques montre une augmentation exponentielle de sa production et
constitue le coeur de ce travail. Plus particuliérement a travers les cellules en silicium qui
représentent 80% des parts de marché. Ces cellules sont & la pointe de la technologie solaire
mais elles sont aussi confrontées a une pénurie en matiére premiére. Comme nous avons pu
le voir, l'utilisation d’une filiére paralléle ou la qualité du silicium est moindre a entrainé
Papparition de morphologies de grains indésirables. Si la modélisation des vitesses des in-
terfaces de solidification correspondent avec les résultats expérimentaux, ce n’est pas le cas
pour la croissance des grains équiaxes facettés. Il n’existe aucune étude sur ce sujet. Le lien
entre la morphologie des grains et 'apparition des précipités semble étre évident, mais les
données physico-chimiques permettant de prédire leur apparition sont incertaines ou inexis-
tantes. La connaissance des limites de solubilité et de la concentration a partir de laquelle
les précipités vont apparaitre font partie des paramétres manquant pour la compréhension

de ces phénoménes.

1.7 Objectifs de la thése

Nous avons vu qu’il existe de nombreuses incertitudes sur les mécanismes entrainant les

changements de morphologie lors de la solidification du silicium photovoltaique.

— Un dispositif expérimental permettant de mesurer 'influence du carbone et de 'azote
sur la surfusion de germination du silicium doit étre développé. La dissolution du car-
bone ou de I'azote dans le silicium aura pour conséquence l’apparition de précipités
de SiC' et de Si3Ny, qui comme nous l'avons vu semble étre a origine d’'un chan-
gement morphologique des grains. Ce dispositif aura aussi pour mission d’étudier les
morphologies des précipités qui seront formés.

— En paralléle, un modéle analytique permettant de définir la hauteur de transition fa-
cettée équiaxe, ’épaisseur des différentes zones mais aussi la distribution en taille des
grains devra étre mis en place afin de pouvoir prédire avec plus de précisions la mor-

phologie finale d’un lingot de silicium photovoltaique.



Chapitre 2

Etude thermodynamique et techniques

d’analyses expérimentales

Comme nous avons pu le voir plusieurs types d’impuretés existent dans le silicium pho-
tovoltaique, dans ce chapitre nous nous sommes limités aux impuretés ayant montrées une
influence sur les changements morphologiques, principalement le carbone et I'azote. L’oxy-
géne, qui est aussi présent dans le silicium mais dont I'influence sur la structure de grains
n’est pas directement observable est étudié comme un tierce composé. Leurs interactions avec
le silicium sont présentées suivant deux propriétés essentielles pour la compréhension des mé-
canismes de précipitation, qui sont la solubilité dans la phase liquide et la solubilité dans la
phase solide. Les diagrammes de phases de la littérature seront ensuite comparés aux bases
de données du logiciel de thermodynamique FACTSAGE [1]. Ces résultats vont permettre
de déterminer la validité des bases utilisées dans le logiciel thermodynamique dans le but
de prédire, dans le chapitre suivant, les équilibres entre le carbone, ’azote et le silicium au
sein du dispositif expérimental. Pour finir, I’ensemble des dispositifs expérimentaux d’ana-
lyses permettant d’accéder aux propriétés physico-chimiques d’éléments en interaction avec

le silicium sera présenté.

2.1 Diagrammes d’équilibre de phases

Un diagramme de phase est une représentation graphique utilisé en thermodynamique,
généralement a deux ou trois dimensions, décrivant les domaines de phases d’un corps pur en
équilibre (ou d’un mélange de corps pur). Différents types de représentation existent suivant
le type de variables utilisé, température, pression, enthalpie, entropie, concentration,... De

fagon générale, on représente uniquement les variables de température, de pression et de

65
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concentration.

La régle des phases de Gibbs définit la variance v d’un systéme qui est le nombre de
variables thermodynamiques indépendantes sur lesquelles il est possible d’agir pour modifier
I’équilibre. La variance v est égale au nombre total de variables caractérisant le systéme

diminué du nombre de relations entre ces variables. Cette relation s’écrit de la fagon suivante :

v=c—r—k+n—y (2.1)
oll ¢ est égal au nombre de corps purs en présence, r est le nombre d’équations chimiques
indépendantes, k est le nombre de relations imposées par I’expérimentateur, n est le nombre
de facteurs (variables intensives) dont dépend le systéme qui sont dans la trés grande majorité
des cas, la température et la pression (n = 2). Mais il arrive que la pression ne soit pas un
facteur d’équilibre (dans ce cas n = 1) et pour finir ¢ est le nombre de phases présentes dans
le systéme.
Dans le cas trés courant d’un mélange sans contrainte extérieure k = 0, dans lequel aucune
réaction chimique n’a lieu r = 0 et pour lequel les facteurs d’équilibre sont la pression et la

température n = 2, on obtient la relation :

v=c+2—p (2.2)

en général la pression est fixée et n = 1.
Dans le cas d’un corps pur, on peut appliquer la loi de Clausius Clapeyron qui permet
de définir I’évolution de la pression d’équilibre en fonction de la température d’équilibre au

cours d’un changement d’état physique. Elle est définie par 'équation différentielle :

dP  AH
dl ~ TAV
avec AH la chaleur latente de changement d’état, T la température, AV la variation de

(2.3)

volume au cours du changement de phase et P la pression.

Au cours de la solidification d’un alliage binaire, les conditions d’équilibre & l'interface
nécessitent que les compositions du liquide et du solide a I'interface, C} et C% respectivement,
soient fixées par le diagramme de phase. Ceci permet d’introduire le coefficient de partage

ko, ou

_ G5
e
On introduit généralement le coefficient de partage effectif k.;; qui est le rapport de la

ko (2.4)

composition du solide a 'interface C'§, divisé par la composition au loin dans le liquide Cj,

supposée homogéne :
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o ko
v8

- (2.5)
Co ko4 (1—ko)e P

kepr =

avec v la vitesse de croissance, d la couche limite de diffusion solutale et Dy, le coefficient
de diffusion du corps pur en solution. ky et k.ss seront développés plus en détail dans le

chapitre 4.

2.1.1 Le Silicium

1800

15004
12001

900+

T(K)

6001

-

300- i e lgv ey

0 4 8 12 16
P(GPa)

Figure 2.1: Diagramme de Clapeyron du silicium en fonction de la pression et de la
température.[165] Les O, A, O proviennent de résultats expérimentaux alors que les courbes
en traits pleins et pointillés proviennent de calculs théoriques. Si-I a une structure cristallo-
graphique de type diamant et Si-II a une structure de type 5 — Sn.

On trouve dans la littérature plusieurs études réalisées par Yang et al. [165] sur le dia-
gramme de Clapeyron du silicium pour des conditions de température et de pression élevées.
Aucune donnée n’est cependant mentionnée pour des pressions faibles, inférieure au bar. On
observe sur la figure 2.1 plusieurs transitions. A pression atmosphérique, on est en présence
de Si— I qui posséde la méme structure cristallographique que le diamant, la transition de la
phase Si— I vers la phase liquide a lieu a 1687 K +0,9 K [20]. Lorsque la pression augmente,
il y a une transition de phase & I’état solide, la structure cristallographique Si— I se réarrange
en structure de type 5 — Sn et est nommée Si — II. De méme la température de fusion du
silicium diminue étant donné que AH < 0 et AV > 0 (Eq. 2.3).
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2.1.2 Le silicium en présence de carbone
2.1.2.1 Diagramme de phase Si-C

Depuis le début des années 1950, de nombreuses études ont été menées dans le but de défi-
nir les limites de solubilité du carbone dans le silicium liquide. L.’équilibre thermodynamique
entre le silicium liquide et le carbone solide est donné par la réaction 2.6.

Siqy + Cs) = SiCyy) (2.6)
Les différentes observations montrent I'existence d’un point eutectique qui a tendance &
se confondre avec la composition du silicium pur. La composition eutectique serait de ’ordre

d’une dizaine de ppmw pour une variation de température par rapport au point de fusion du
silicium (Fig. 2.2) de 0,04°C.
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Figure 2.2: Grossissement du diagramme de phase Si-C. Variation de la température par
rapport au point de fusion du silicium a trés faible concentration en carbone [113].

Le diagramme de phase du silicium est trés mal défini lorsque la concentration en carbone
est faible. Nous avons utilisé le logiciel de calcul thermodynamique FACTSAGE [1] qui permet
de calculer, entre autre, les diagrammes de phase entre plusieurs constituants. Ce logiciel
contient de nombreuses bases de données thermodynamiques, en particulier trois bases seront
utilisées, les bases de données FACT53, SUPSI et ROCA [130, 129, 1]. Ces bases nous ont
permis de tracer les diagrammes de phases représentés a la figure 2.3.

La concentration au point eutectique de ces diagrammes de phase est de 6860 ppmw pour
SUPSI , 26 ppmw pour FACT53 et 36 ppmw pour ROCA. La valeur obtenue avec la base
SUPSI semble étre trop importante, comme nous le verrons par la suite elle ne correspond
pas aux valeurs expérimentales, elle sera donc écartée. Nous choisissons la base ROCA comme
référence pour le couple d’éléments Si — C' étant donné que la concentration donnée au point

eutectique est la plus proche des valeurs expérimentales.
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Figure 2.3: Grossissement des diagrammes de phase Si-C au niveau de I'eutectique Liquide =
Si(s) + SiC(s) obtenus avec les bases de données a) FACT53, b) ROCA et ¢) SUPSI

Le carbure de silicium existe sous deux configurations, la forme hexagonale oo — SiC' avec
un grand nombre de polytypes (2H, 4H, 6H) et la forme cubique f—SiC'. La phase hexagonale
apparait & haute température (> 2000°C') alors qu’a “basse” température (< 2000°C') la forme

cubique g — SiC' est majoritaire.

2.1.2.2 Solubilité du carbone dans le silicium liquide

Il s’avere que les mesures de solubilité du carbone sont trés délicates étant donné que les
concentrations sont faibles. On observe de nombreuses contradictions avec un écart maximale
d’un facteur quatre suivant les techniques employées, ces valeurs ont été répertoriées dans le
tableau 2.1.

Nozaki et al. [113] ont utilisé un barreau de silicium recouvert d’une solution aqueuse
de carbone (Aquadal) qu'ils ont ensuite fondu et solidifié & plusieurs vitesses par fusion de
zone. A l'aide de cette technique, ils ont calculé le coefficient de partage effectif k.;; en
fonction de la vitesse. L’extrapolation & une vitesse nulle a permis de remonter au coefficient

de partage a I’équilibre ky. En utilisant la relation 2.4 et en connaissant C; on obtient la
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Tableau 2.1: Revue des expériences permettant de mesurer la solubilité du carbone dans du
silicium liquide.

Année/Réf Creuset Méthode de caractérisation  Températures (°C) Solubilité (ppmw)
1958[59] Silice Gravimétrie 1520 — 1725 1,307.10" exp (—26258)
Flux d’argon 1412 64
1959[135]  Graphite ou alumine Gravimétrie 1412 23

Argon a 35 bar

1970[113] FZ Activation induite par 1412 42

particules chargées

1971[11] Silice Absorption IR (IRA) 1414 55
1987[118] Graphite Fusion de Gaz Inerte (IGF) 1700 — 2150 4,217.10%ap (—24322)
Vide ou Argon et IRA
1993[72] Carbure de Silicium IGF et 1412 123
& Flux Ar + CO(5%) IRA 1723 — 1873 4,266.107exp (—22210)
1997[163] IGF et 1412 79

Dosage coulometrique

2000[38] - - 1412 110
2008[30] Graphite IGF et 1414 — 1559 8,394.10%exp (—19850)
IRA 1412 65

limite de solubilité dans la phase liquide Cj. La valeur calculée par I'intermédiaire de cette
méthode est de 42 ppmw. De la méme fagon, Bean et Newman [11] ont obtenu une solubilité

du silicium a I’état liquide en prenant k£ = 0,1 et ont obtenu une valeur de 55 ppmw.

Scace et Slack|[135] ont utilisé un creuset en graphite dans lequel le silicium fondu est
maintenu en température. La concentration en SiC est obtenue en mesurant la masse du
SiC formé au cours de la solidification. Cette technique présente plusieurs inconvénients,
tout d’abord la dissolution du silicium doit étre méticuleuse de facon a conserver tous les
précipités (en sachant que la taille des précipités est de ordre du pum), Iécroutage tend
aussi & sous estimer la quantité de précipités de SiC qui se serait formée au bord du creuset,
de méme le carbone interstitiel n’est pas pris en compte étant donné qu’il est dissout lors
de I'attaque chimique. La concentration limite de solubilité du carbone de 23 ppmw est par
conséquent sous-estimeée.

Durand et Duby|38] ont réalisé une revue bibliographique et extrapolé les résultats de
plusieurs auteurs. Ils mentionnent qu’il y a des erreurs de mesure de concentration en carbone.

Plus particuliérement pour les techniques de mesures par infrarouge qui ne tiennent pas
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compte de la concentration en C ayant précipité sous forme de SiC aprés la solidification ou
encore du SiC formé au cours de la transformation eutectique. D’un autre coté, les techniques
d’analyses en milieu humide surestiment la concentration en carbone étant donné qu’elles
tiennent compte de la quantité totale de carbone.

Dalaker et al. [30] ont utilisé un creuset en graphite, aprés avoir effectué un maintien en
température ; ils effectuent un prélévement a I’aide d’un creuset en silice. Cependant le contact
du silicium et son soluté avec le creuset en silice peut provoquer une erreur de mesure due a
la réaction du carbone avec 'oxygéne du creuset. L’échantillon doit étre rapidement trempé
pour éviter ces réactions parasites. Les valeurs de solubilité sont par conséquent légérement

sous estimées.

2.1.2.3 Effet des impuretés sur la solubilité

Yanaba et al. [164] ont mesuré 1'effet du bore, du fer et du phosphore sur la solubilité
du carbone dans le silicium liquide. Ils ont observé que le phosphore et le bore augmentent
la limite de solubilité du carbone contrairement au fer qui a tendance a la diminuer. De
méme, Durand et Duby [39] ont observé que 'oxygéne augmente aussi légérement la limite
de solubilité du carbone.

2.1.2.4 Solubilité du carbone dans le silicium solide et coefficient de partage k,

La solubilité du carbone dans le silicium solide a été mesurée par absorption infrarouge
pour des températures allant de 1150 °C' & 1400 °C' par Bean et Newman [11] et a été revue
par Davies and Newman [32]. Tls mentionnent que la solubilité est limitée par la formation
de précipités de SiC. Les constantes de calibration utilisées pour le spectrométre infrarouge

sont dérivées des travaux de Endo et al. [46] et ont permis d’obtenir la relation suivante :

C, = 3,31.10*exp (ib—[;) (2.7)
avec AH, = 221,9.10% Jomol~'. On obtient ainsi en extrapolant au point de fusion du
silicium une concentration limite de solubilité du carbone de 3, 85 ppmw. La valeur proposée
pour kg est fixée en fonction des valeurs de la littérature.
La valeur de solubilité reportée par Narushima et al. [110] est plus élevée que les autres
mesures recensées, ce résultat peut étre expliqué par une concentration en oxygéne plus

importante dans la charge de silicium due au flux d’Ar — 5%CO.
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Tableau 2.2: Revue des mesures de solubilité du carbone dans du silicium solide et coefficient
de partage

Année/Réf  Températures (°C) Solubilité (ppmw) ko
1970[113] 1414 3,8 0,07 +£0,01
1971[11] 1414 2,3

1150 — 1400 3,4.107exp (%)
1982[87] 0,058 + 0,005
1994[32] 1414 3,85 0.1

1150 — 1400 2,8.107exp (M)
2002[110] 1400 24 +13

2.1.2.5 Conclusion sur la solubilité du carbone dans le silicium et étude
thermodynamique comparative

Il n’est pas possible de définir avec exactitude quelle est la valeur de la solubilité du
carbone dans le silicium.Cependant pour la suite de notre travail nous utiliserons une valeur
de composition eutectique égale & 60 ppmw qui est proche de la moyenne des valeurs obtenues
dans la littérature et un coefficient de partage ky = 0,058. La base de données ROCA | qui donne

une valeur du point eutectique proche des résultats expérimentaux sera utilisée comme référence.

2.1.3 Le silicium en présence d’azote

2.1.3.1 Diagramme de phase Si-N
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Figure 2.4: Grossissement du diagramme de phase Si-N. Variation de la température par
rapport au point de fusion du silicium a trés faible concentration en azote|166|.

Le diagramme de phase Si — N fait apparaitre le composé Si3/N4 qui existe sous forme

cubique, trigonale (o — Si3N,) et hexagonale (5 — Si3N,). La forme cubique a été découverte
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récemment et apparait & haute pression et haute température uniquement [170].

Le diagramme de phase du silicium en présence d’azote est lui aussi trés mal défini a faible
concentration (Fig. 2.4). Au cours de nos calculs thermodynamiques sous FACTSAGE, nous
avons utilisé la base de données SUPSI couplée a la base de données FACTH3, ceci nous a
permis de tracer le diagramme de phase Si — N (Voir Fig. 2.5). On obtient une limite de
solubilité de 69 ppmw proche du diagramme de phase donné en figure 2.4 qui est de 60 ppmw.
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Figure 2.5: Diagramme de phase de Si-N calculé a partir des données thermodynamiques de
la base SUPSI couplée avec la base FACT53.

2.1.3.2 Solubilité de ’azote et coefficient de partage k

Il existe différentes méthodes pour doper le silicium en azote : fusion de silicium et de
nitrure de silicium, fusion de silicium dans une atmosphére d’argon ou d’ammoniaque, recuit
du silicium sous une atmosphére d’azote ou encore par implantation ionique d’azote. Les
résultats sont répertoriés dans le tableau 2.3 pour la solubilité dans le liquide et 2.4 pour la
solubilité dans le solide.

Kaiser et Thurmond [79] ont utilisé un four a fusion de zone avec une atmosphére d’azote

ou d’ammoniaque. Ils ont remarqué que la réaction entre ’azote et le silicium est trés faible
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Tableau 2.3: Revue des expériences permettant de mesurer la solubilité de I'azote dans du
silicium liquide.

Année/Réf Conteneur et gaz Méthode de caractérisation Températures (°C)  Solubilité (ppmw)
1959 [79] FZ IRA 1414 100
Ny ou NHj Résistivité
1973 [166] FZ Activation de particules 1414 60
Sandwich de S IRA
et SigNy + Ar — Ns
1994 [109] SisN, Méthode Kjeldahl 1450 — 1600 106:41- 5
No—Hy=4:1 1414 4
2009 [31] SizNy 1430 — 1550 7957.9exp(—2210)
Ar ou Ny 1414 42

lorsque la pression est inférieure a approximativement 1mbar. Ce comportement a aussi
était observé en présence d’azote dilué dans ’hélium. Lorsqu’il est en présence d’hydrogéne,
la réaction est faible quelle que soit la dilution. Contrairement a cela, 'ammoniaque réagit
instantanément avec le silicium fondu. A basse pression, ils ont observé des décharges lu-
minescentes en présence d’azote qui ont pour conséquence d’augmenter 'activité de ’azote
mais aussi la cinétique de réaction avec le silicium.

Hincke et Brantley [63] ont remarqué que le nitrure de silicium n’est pas stable si la
pression d’azote est inférieure & 1,33 mbar au point de fusion du silicium. Par conséquent,
I’équilibre de la réaction entre le silicium et I'azote s’inverse. Cependant, ceci n’a pas été
observé au cours des expériences de Kaiser et Thurmond|79]| de maniére significative. En
revanche, lorsque la pression est inférieure a 1,33.1073 mbar pendant plus de 15 min, il a été
observé que la concentration en nitrure de silicium diminue significativement.

Yatsurugi et al. [166] ont utilisé un four a fusion de zone dans lequel ils ont placé deux cy-
lindres hémisphériques au milieu desquels se trouve du nitrure de silicium. Le four fonctionne
sous atmosphére d’argon avec une concentration en azote de quelques pour cent.

Narushima et al. [109] ont utilisé un creuset en nitrure de silicium dans une atmosphére
Ny — Hy =4 :14a1bar afin de former un film de nitrure de silicium a la surface du mélange et
diminuer la pression partielle d’oxygéne. Les concentrations initiales en azote et en oxygéne
du silicium étaient de 2 et 5ppmw respectivement. Aprés avoir atteint I’équilibre de réaction,
I’échantillon est trempé. La limite de solubilité au point de fusion est une extrapolation des
valeurs entre 1450 et 1600 °C. Cette valeur semble étre sous estimée par rapport aux autres
études.

Dalaker et Tangstad [31] ont effectué des mesures de solubilité en creuset de nitrure

de silicium. Comme dans le cas du carbone, ils effectuent des prélévements a différentes
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températures et ils ont testé 'influence d’une atmosphére d’argon ou d’azote sur la solubilité
ainsi que du temps de réaction. Aucun effet n’a été observé.

Tableau 2.4: Solubilité de I'azote dans du silicium solide et coefficient de partage.

Année/Réf Températures (°C) Solubilité (ppmw) ko
1973(166] 1414 0,045 0,00075

Les valeurs de solubilité en présence de N, sont surestimées étant donné que 1’équilibre
chimique entre les phases et le facteur limitant et non la solubilité.

2.1.4 Le silicium en présence d’oxygéne

Au cours des expériences que nous présenterons par la suite, une concentration en oxygéne
résiduelle est inhérente au dispositif. Afin de comprendre l'influence de cet élément sur la
présence de carbone et d’azote dissous, nous nous sommes intéressés aux limites de solubilité

de I'oxygéne mais aussi aux diagrammes ternaires et quaternaire impliqués.

2.1.4.1 Diagramme de phase Si-O

| T
N lig ligq+Si0;
Tm -
x
. "1 -
- )
s -2
@ -
= 0,006} a3F 8
<0004 Si Si+8i0,
0,002 Si + Si0
-
s O
o 1
o« L L L " i 1 B
Q 1 2 3 4 20510 21010  21s.10'®
Oxygen concentration (10" at./cm?) Oxygen conc. [at/cm?3] _

Figure 2.6: Figure de gauche : Variation de la température par rapport au point de fusion du

silicium a trés faible concentration en Oxygéne[166]. Figure de droite : Diagramme de phase
Si-O calculé [23].

Nous nous intéresserons dans ce paragraphe aux faibles teneurs en oxygéne. Yatsurugi et
al. [166] définissent 1'oxyde de silicium SiO comme étant en équilibre thermodynamique avec

le silicium pour des températures proches de la température de fusion. Ils expliquent que le
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dioxyde de silicium SiOy apparait pour des températures plus faibles. Carlberg et al. [23]
ont déterminé par une approche thermodynamique les équilibres existants entre le silicium
et 'oxygene. Ils se basent sur un procédé de croissance cristalline CZ fortement chargé en
oxygeéne ou la formation de bulles de Si0 a été observée pour des pressions de 1,3mbar. Ils
définissent la phase stable avec St comme étant SiOy de 1bar a 10mbar. Plus tard, en 1989,
Ekhult et Carlberg [44] ont montré que la premiére phase solide qui se forme est la phase
St10 qui, lorsque la température décroit, se transforme en phase SiOs. Les diagrammes de

phases sont donnés a la figure 2.6.

2.1.4.2 Solubilité de 'oxygéne dans le silicium liquide

De nombreuses études ont été réalisées et semblent toutes converger vers la méme valeur
de solubilité. Celles-ci sont référencées dans le tableau 2.5 qui regroupe des valeurs théoriques
et expérimentales. Carlberg et al. [24] ont recalculé les valeurs de Kaiser et al. |78, 77| et
Yatsuguri et al. [166] au point de fusion du silicium par la méthode ASTM ! et ont reporté

une valeur de 40ppmuw.

Tableau 2.5: Revue des expériences permettant de mesurer la solubilité de 'oxygéne dans du
silicium liquide

Année/Réf  Conteneur ou/et gaz Méthode de caractérisation ~ Températures (°C) Solubilité (ppmw)
195778, 77| FZ-O, IRA 1412 23
1973(166) FZ - O, IRA 1414 25
1981[120] - - - 9,8.10%ap (- 2290
1982[24] CZ - SiO, Calcul thermodynamique 1412 40
1986[23] Creuset SiOs Calcul thermodynamique 1414 22
1987[119] CZ-5102 Calcul numérique 1414 27
1990 [64]  Ampoule de SiOs IGF - IRA 1425 - 1550 4,6.10%ap (- 2105
1414 31
1993([68] Ampoule de SiO; IGF - IRA 1447 — 1491 24
1815 26
1994 [108] Creuset SiO» IGF - IRA 1420 — 1550 10(4332 = 75%)

O2 1414 39

1. American Society for Testing and Materials
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2.1.4.3 Solubilité de 'oxygéne dans le silicium solide et coefficient de partage
ko

On observe dans la littérature beaucoup d’expériences donnant une valeur du coefficient de
partage de 'oxygéne dans le silicium soit supérieure, soit inférieure a 1. Ils référent a une plage
de valeurs qui varie entre 0, 3 et 1,25 [16, 166]. Il est fort probable que la présence d’impuretés
ou la formation de défauts soit la cause majeure de ces variations. De telles interactions ont
été observées de facon explicite dans du silicium dopé a I'antimoine ou 'augmentation de
dopant diminuent la concentration d’oxygéne |[106]. De méme, il a été observé une influence
des paramétres de croissance sur la solubilité en créant des défauts comme les lacunes, les
interstitiels ou encore les défauts en spirale [86, 50]. La valeur qui est citée comme étant la

plus probable est ky = 0, 3.

Tableau 2.6: Revue des mesures de solubilité de 'oxygéne dans du silicium solide et coefficient
de partage

Année/Réf  Températures (°C)  Solubilité (ppmw) ko

1973[166] 1414 31 1,25
1979[106] - - 1,2
1983[92] - - <1
1984[16] - - 0,3—1

2.1.5 Le silicium en présence de C-N-O
2.1.5.1 Diagramme de phase Si-C-O

La seule étude publiée donnant le diagramme de phase Si-C-O a été réalisée par Durand
et al. [39] et est donnée en figure 2.7. Il s’agit d’un calcul numérique obtenu a partir de la
résolution d’expression thermodynamique. Le domaine d’équilibre entre les trois phases est
représenté par des lignes “polythermiques monovariantes” liées par quelques conodes solide-
liquide. Pour I’équilibre S1Oy + Liquide + Solide, les lignes EG et HK représentent respec-
tivement la trajectoire de la composition de la solution liquide et de la solution solide. Les
lignes F'G et JK correspondent & 1'équilibre SiC' + L+ S. A cause d’une trés faible variation
de composition la température reste proche de la température de fusion du silicium pur. Les
équations d’équilibres utilisées pour décrire ces différentes zones sont mentionnées en détails

par ailleurs [39).
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sio,

X, (ppma)

o (281) )
Si X, (ppma) SiC

Figure 2.7: Diagramme de phase Si-C-O dans la zone riche en silicium.|39]

2.1.5.2 Diagramme de phase Si-N-O

Ce diagramme de phase n’a pas été étudié dans la littérature. Les calculs réalisés avec
le logiciel FACTSAGE avec les bases de données SUPSI et FACT53 ont permis d’obtenir le
diagramme de phase d’équilibre donné en figure 2.8. Lorsque 'on se trouve dans la phase

riche en silicium, I’équilibre thermodynamique s’opére entre les phases liquides, le S1O5 et le

Si3N4.

Litjuiide+S10;(5)
+51,N,(5)

a4 u 1l u L Y]
o 0g 0§ 0¥y 06 05 04 03 02 049 Si

Figure 2.8: Diagramme de phase d’équilibre en fraction molaire calculé avec le logiciel FACT-
SAGE pour une température de 1700K.
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2.1.5.3 Diagramme de phase Si-N-C

Le diagramme de phase Si-N-C présenté en figure 2.9 a été réalisé par I'intermédiaire du
logiciel thermodynamique CALPHAD [139]. Pour des concentrations en carbone et en azote

faible on observe un équilibre entre le liquide, le SiC' et le SisN,.

N N
/N /A
(@) A {b) /N
',r/ \ .:'I HEH \\.
\ FAE]
A A,
/ M, N\
\ / \
/ Gas4Graphute Ay /7 L Gas b,
/SN Y Sigh, / i '+5§;N4‘\N8i,N,
/ AN /S : +8iC A
L i : /
/ e .-'J \_\ r.ff i { 'f \.‘
/./r / . .n’l.l '\\ I_,-’ H * A
/ I \\\ f," 4 / /
/ N / Gas 7 N,
.n’ \ / . "
/ Graphlte /o osiNgsic / +Graphite | S!,N,osn’: "\_\
+5i,N,+SiC ." +Liquid AY /asic I / +Liquid \,
\ / \
\ / ;Y \ o
Si - : Si
SiC c SiC

Figure 2.9: Diagramme de phase calculé avec le logiciel thermodynamique CALPHAD pour
une pression de lbar en fraction molaire. a) 1687TK<T<1757K et b)1757<T<2114K. [139]

2.1.5.4 Diagramme de phase Si-C-O-N

Le diagramme de phase présenté a la figure 2.10 a été réalisé par Iguchi et al. [72] sui-
vant les données thermodynamique de Kubaschewski et Alcock [88]. Il prend en compte les

réactions d’équilibres suivantes :

SZ([) + 2O(dissous) = SZOQ(S) (28)
3SZ + 4N(dzssous Si3N4(s) (29)
Sl(l) + C(dissous) = SZC(S) (210)

Les plans CBFG, ABCD et ABFE représentent les conditions ou le silicium liquide
coexiste respectivement avec Si10s, SigN, et SiC'. Par conséquent la pression partielle d’oxy-
géne doit étre inférieure a 107 Pa a 1873 K pour qu’il existe un équilibre entre Si/Si3Ny
et Si/SiC.
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Figure 2.10: Diagramme de phase du systéme Si-C-O-N. [72]

2.2 Solutions sursaturées et métastabilités

Les diagrammes de phases présentés précédemment sont des diagrammes d’équilibre. Il
existe cependant une zone métastable a laquelle les transitions ont lieux et qui sont caractéri-
sées par une sursaturation. La mesure de cette sursaturation qui détermine la concentration
a laquelle va avoir lieu la précipitation est directement liée a la mesure de la surfusion de

germination via le diagramme de phase.

Temperature

\

c* C Co
Concentration
Figure 2.11: Tllustration schématique de la méthode polythermique permettant de mesurer
les zones métastables. Les concentrations C*, C' et Cj représentent respectivement les concen-
trations aux températures T, T et T;. A la température 7™ la différence de concentration
maximale AC* correspond a la surfusion maximale AT™.
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Le principe que nous présentons ici est basé sur la métastabilité des solutions sursaturées
qui est un phénoméne caractéristique de la précipitation en solution. Il est possible de me-
surer la largeur de la zone métastable étant donné qu’elle est liée a 'apparition du premier
germe en solution. Différents paramétres entrent en jeu : la température, la concentration en
soluté ou encore la présence d’'impuretés. FEn général, cette zone métastable est déterminée
par la méthode polythermique dans laquelle le premier germe est détecté visuellement ou
par l'intermédiaire d’instruments de mesure [133, 132, 114, 115]. Dans le cas des matériaux
opaques comme le silicium, il n’est pas possible d’observer les premiers germes en utilisant
des techniques de mesures conventionnelles. La figure 2.11 nous permet de voir qu’il existe un
lien entre la sursaturation et la surfusion. En prenant ’exemple d’une concentration de dé-
part Cp & une température supérieure a 1j, on se trouve dans une solution liquide. Lorsque la
température diminue et atteint le point A sur le liquidus, le premier germe devrait apparaitre.
Cependant, pour des raisons énergétiques qui s’expliquent par les lois de la thermodynamique
classique, ce germe n’apparait pas. Deux phénoménes entrent en jeu, tout d’abord une bar-
riére énergétique doit étre franchie pour que ce germe existe et méme si toutes les conditions
sont réunies pour former un germe, il y a un temps de retard a sa formation. La température
continue ainsi & diminuer jusqu’au point E et la sursaturation AC' augmente progressivement
tout comme la surfusion AT'. Lorsque 'on atteint le point B, le premier germe apparait, on
se trouve ainsi & une sursaturation AC* et a une surfusion AT™*. I’apparition de ce premier
germe entraine un rejet de chaleur latente due & I’apparition d’une nouvelle phase. Etant
donné que cette chaleur latente est exothermique, la température augmente plus ou moins
rapidement et peut atteindre le point A, c’est ce qu’on appelle la recalescence. Ainsi, en
mesurant cette recalescence AT™ il est possible d’obtenir la sursaturation AC*. Comme nous
avons vu la surfusion est un phénoméne aléatoire et il est possible d’obtenir un précipité
n’importe ou entre le point A et le point B, par conséquent des mesures statistiques sont

nécessaires.

2.3 Bilan des techniques d’analyses existantes

Différentes techniques expérimentales qui permettent d’accéder & la surfusion seront pré-
sentées dans ce paragraphe. Ceci constitue la base de réflexion pour la mise en place d’un
dispositif expérimental innovant ayant pour objectif de mesurer la surfusion de germination

du silicium en présence de carbone ou d’azote.
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2.3.1 Techniques en creuset

Pyrométre

Charge de silicium Creuset en verre de silice

Chemise graphite

Inducteur

OOOO

Canne de tirage

Figure 2.12: Schéma de principe d’un dispositif expérimental permettant d’effectuer des me-

sures de surfusion en creuset.

Ce dispositif expérimental est constitué d’'une bobine & induction électromagnétique, d’un
creuset en verre de silice maintenu par une chemise en graphite et d’une charge en silicium
de quelques dizaines de grammes (Fig. 2.12) [146]. Le champ électromagnétique induit des
courants électriques dans la chemise en graphite qui par effet joule, s’échauffe. Ceci permet
par conduction et rayonnement de chauffer la charge en silicium au dela de sa température
de fusion. En controlant I'intensité du courant dans la bobine ou en déplacant I’échantillon
par l'intermédiaire d’une canne de tirage, il est possible de modifier la température et ainsi
d’obtenir une solidification dirigée. Méme si ce procédé a pour avantage de se rapprocher des
conditions de solidification industrielle, plusieurs facteurs limitent cette méthode :

— La concentration en impuretés n’est pas controlable, méme si la charge est trés pure.
La présence de carbone porté a haute température dans I'enceinte devient une source
de pollution.

— La germination n’est pas controlée étant donné que la charge est en contact avec un
creuset, il y a un risque de germination hétérogéne. Méme s’il a été démontré que le
dioxyde de silicium n’est pas un agent germinant, la présence de défauts, d’imperfec-
tions a la surface, diminuent la barriére énergétique de germination et entrainent une

germination hétérogéne sur les parois.
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Ce dispositif expérimental, qui permet d’obtenir des mesures de surfusion de germination, ne
permet malheureusement pas de définir quel est 'agent germinant. Cette technique a tout de
méme le mérite d’avoir été le premier systéme utilisé pour effectuer des mesures de surfusions
du silicium en présence d’impuretés. Un dispositif similaire avec un laitier a été développé par
Shao et Spaepen [141] permettant d’obtenir de fortes surfusions pour le silicium, cependant
le principe méme du laitier est en contradiction avec les mesures de surfusion en présence
d’impuretés. Les méthodes de mesures en creuset ne sont pas les plus appropriées lorsque
I’'on désire effectuer des mesures de surfusion ou les concentrations sont controlées et sont de
I'ordre de la ppm. Les techniques sans contact semblent donc plus appropriées pour controler
la germination et la concentration en impuretés. Les différentes techniques potentielles seront

ainsi développées dans les parties suivantes.

2.3.2 Lévitation électrostatique

Figure 2.13: Schéma d’un dispositif de lévitation électrostatique : (a) He-Ne laser de posi-
tionnement, (b) détecteur de position, (c) lentille focale, (d) réflecteur, (e) électrode de po-
sitionnement latérale, (f) électrode basse et haute, (g) échantillon, (h) diffuseur de lumiére,
(i) lumiére, (j) filtre He-Ne, (k) microscope, (1) caméra CCD, (m) pyrométre, (n) lampe de
chauffage au Xenon|[127].

La lévitation électrostatique permet de mettre en lévitation de petits éléments, qu’ils
soient conducteurs ou non, de 'ordre du mm dans des dispositifs expérimentaux a ultra vide
(UHV). Cette technique est basée sur les forces de Coulomb agissant sur une particule chargé

au milieu d’'un champ électrostatique. La position de I’échantillon peut étre contrélée par
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rétroaction grace a différents systémes comme par exemple la variation de la capacitance,
par ondes acoustiques [157] (en présence d'un gaz neutre) ou encore par caméra CCD (Fig.
2.13). Cette derniére offre un accés privilégié a ’échantillon en libérant les parois latérales.
Cependant, il est nécessaire de préchauffer I’échantillon en utilisant des lasers [6, 7|, plus leur

nombre sera important plus la température de la charge sera homogene.

Cette technique a permis d’effectuer des mesures de propriétés thermo-physiques du sili-

cium dans des conditions de pureté controlée [172, 127, 7, 6|

2.3.3 Leévitation acoustique

Réflecteur

Pression Vitesse

Piston acoustique

Figure 2.14: Schéma de principe d’un dispositif de 1évitation acoustique. La pression, la vitesse
de déplacement du gaz ainsi que la force sont représentés au niveau de 'axe de symétrie du
lévitateur. Adapté de Herlach et al. [61]

Cette technique a été pour la premiére fois définie en 1934, les ondes de pressions acous-
tiques créent une force acoustique résultante qui compense la gravitation terrestre [83]. Des
échantillons de taille sub-millimétrique ou millimétrique peuvent ainsi étre lévités avec un
gaz approprié (Fig. 2.14). Tout comme la lévitation électrostatique, la lévitation acoustique

ne permet pas de chauffer I’échantillon et nécessite donc une source externe.
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2.3.4 Lévitation aérodynamique

Laser

Echantillon

ot

Buse

”

Gaz

Figure 2.15: Illustration schématique d'une buse permettant la lévitation aérodynamique
d’un meétal ou d’un semi-conducteur. La fusion de I’échantillon est obtenue avec un laser de

puissance.

La lévitation aérodynamique permet de la méme maniére d’effectuer des analyses sans
contact & trés haute température. Elle consiste & maintenir en lévitation un échantillon sphé-
rique sous un flux de gaz convergent ou divergent (Fig. 2.15). Un chauffage externe est
nécessaire tout comme pour les techniques décrites précédemment.

Cette méthode a été utilisée, par exemple, pour mesurer les tensions de surface du silicium
[100].

2.3.5 Leévitation électromagnétique

La méthode de lévitation électromagnétique consiste a mettre en lévitation un matériau
métallique ou semi-conducteur sous sa forme solide. Cette technique est aussi utilisée pour
étudier les propriétés physico-chimiques des matériaux en microgravité [42]. Elle est composée
d’une spire de lévitation et d'une contrespire connectée a un générateur haute fréquence créant
ainsi un creux magnétique (Fig. 2.16).

Les courants induits par le champ ¢électromagnétique dans la charge entrainent une aug-
mentation de la température, c’est U'effet Joule. Ces mémes courants induits créent un moment
magnétique qui s’oppose au champ primaire entrainant une force de répulsion diamagnétique
entre le champ primaire et ’échantillon. [’échantillon est 1évité si la force est supérieure ou
égale au champ de gravitation terrestre et se trouve dans la direction opposée. L’échantillon

se positionne dans la zone de champ nul créée au milieu de I'inducteur. Une caractéristique
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Echantillon .
Spires

@ Contre spires

Figure 2.16: Spire de lévitation électromagnétique conique, le champ électromagnétique créé
par le passage du courant permet la mise en lévitation d’une charge qui se positionne au
niveau de la zone de creux magnétique.

de la lévitation électromagnétique est sa bivalence, elle permet de chauffer et de léviter simul-
tanément un échantillon, il n’est donc pas nécessaire d’utiliser de source de chaleur externe.
Cependant, dans le cas de semi-conducteur, la conductivité électrique est trop faible & basse
température, il est donc nécessaire de préchauffer ’échantillon jusqu’a une température ou la
conductivité est suffisamment importante, de 'ordre de 1100 — 1200 °C' pour le silicium. Une
fois cette température atteinte, I’échantillon peut étre mis en lévitation et étre fondu. Les me-
sures de température s’effectuent principalement par pyrométrie mais aussi ponctuellement
par caméra IR. D’autres types de mesures, notamment par diode ou par caméra rapide HSC
(High Speed Camera) permettent de mesurer I'avancée du front de solidification lors de la
recalescence. Un récapitulatif des dispositifs expérimentaux de lévitation électromagnétique

appliqués au silicium est donné dans le tableau 2.7.

Tous les expérimentateurs utilisent des échantillons de silicium 5N voire 6N de l'ordre
de 8 — 10mm de diamétre. Aprés avoir effectué un vide de 107 mbar 'enceinte est remplie
d’argon 6N. L’échantillon peut étre préchauffé par différentes techniques, que ce soit par
suscepteur ou par une source externe comme les lasers de puissance, elles permettent toutes
d’amener le silicium a I’état liquide. Les fréquences caractéristiques de mises en lévitation
sont de 'ordre de 200 & 250 kH z pour une puissance maximale de 15 & 30 kW. L’échantillon
est principalement refroidi par un flux d’hélium, on observe aussi quelques expériences ou le
controle de la puissance du générateur permet d’initier la solidification, la puissance perdue

par la charge n’est pas compensée par la puissance injectée par le générateur.
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Tableau 2.7: Bilan des dispositifs de 1évitation électromagnétique existant et des conditions

toires.
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L’utilisation de carbone ou encore de bore [107, 131] a permis de montrer qu’il était
possible de préchauffer le silicium uniquement en le dopant. Les mesures effectuées par Sakuda
et al. [131] en réalisant un dépot de carbone sur une sphére de silicium contaminent de fagon
incontrolée la charge. Leurs résultats sont tout de méme surprenants sachant que I’épaisseur
de peau électromagnétique 9, qui est égale a\/m pour une fréquence estimée de 200 kH z,
serait égale, dans le cas du carbone, & 4,5 cm alors que son épaisseur est nanométrique. Par
conséquent il est difficilement concevable que ’apport de carbone puisse jouer un roéle dans
la préchauffe du silicium.

La technique de préchauffage par laser de puissance permet de découpler le chauffage
et la lévitation mais de nombreuses contraintes techniques et de sécurité sont a prendre en
considération.

L’utilisation de suscepteur semble donc étre la technique la plus simple a mettre en
place. L’inconvénient de cette technique réside dans I'utilisation d’un encapsulant du carbone

constitué de verre de silice qui risque de contaminer, malgré tout, le silicium en oxygéne.

2.3.6 Conclusion sur les techniques de mesure

Les techniques de mesure en creuset ne permettent pas de controler la germination, elles
ne sont donc pas appropriées dans le cadre de ce travail. Il est nécessaire de s’orienter vers
des techniques, dites sans contact, de lévitation. Elles ont pour avantage de controler la
concentration en impuretés présentes dans la charge. Les techniques de lévitation acoustique,
électrostatique ou hydrodynamique présentent toutes l'inconvénient de devoir utiliser une
source de chaleur externe a base de laser de puissance ou encore de concentrateur halogéne.
De plus, la taille des échantillons, de 'ordre du mm voire inférieure au mm, rend difficile les
mesures de température et le controle de la concentration en impuretés qui pour notre étude
est de 'ordre de la ppmw. La technique de lévitation électromagnétique, avec un suscepteur
en graphite, a largement été utilisée par la communauté scientifique sur du silicium et a fait
ses preuves. Les échantillons atteignent 10 mm de diameétre et les mesures de température
peuvent étre réalisées par pyrométrie infrarouge. Cette technique sera donc utilisée pour
effectuer des mesures de surfusions de germination du silicium en présence de carbone et

d’azote et implicitement de sursaturation.
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2.4 Conclusion générale

L’étude des diagrammes d’équilibre de phase du silicium en présence de carbone, d’azote
ou d’oxygéne a montré 'existence, dans les trois cas, d'un point eutectique de 'ordre d’une
dizaine de ppmw. Nous retiendrons les valeurs définies dans le tableau 2.8 comme référence

pour la suite du manuscrit.

Tableau 2.8: Récapitulatif des limites de solubilité du silicium en présence de carbone, azote
et oxygéne. Les valeurs de solubilités sont des moyennes et reflétent les valeurs les plus
probables.

Eléments Solubilité du liquide (ppmw) Solubilité du solide (ppmw) Coefficient de partage

C 60 3,5 0,058
N 60 0,045 0,00075
19) 30 0,3

La comparaison des diagrammes d’équilibre avec les bases de données du logiciel FACT-
SAGE a permis de vérifier la validité des bases aux faibles concentrations de soluté, méme si
une légére déviation existe. Celles-ci pourront ainsi étre appliquées lors de la mise en place de
Iexpérience présentée au chapitre 3. Nous avons vu que la sursaturation et la surfusion sont
liées et ’étude de cette derniére nécessite la mise en place d’un dispositif dont la propreté est
controlée. L’étude bibliographique a montré que le dispositif le plus adapté pour réaliser des
mesures de surfusion en contrélant la concentration en impureté au niveau de la ppmw est

basé sur la technique de lévitation électromagnétique.






Chapitre 3

Mesures de surfusion de germination du

S1 en présence de SiC et SigNy

Au cours de ce chapitre, nous présenterons comment le dispositif expérimental SPYCE
(Silicon PuritY Controlled under Electromagnetic levitation) a été développé et mis en place
au sein du laboratoire. Il a été I’'objet de multiples présentations au cours de congrés interna-
tionaux et a été récemment publié dans Journal of Materials Science [14]. Nous présenterons
ensuite les mesures de surfusion de germination du silicium en présence d’une concentration

connue en carbone et/ou en azote ainsi que les morphologies de précipités observées.

3.1 Cahier des charges

Comme nous avons pu le voir précédemment, lors de la solidification de silicium de qualité
photovoltaique les concentrations typiques sont de 'ordre de la ppmw. Il est donc nécessaire
d’avoir un environnement propre dont la concentration en impuretés est inférieure au ni-
veau de concentration étudié, ceci signifie que I'enceinte doit atteindre un niveau de vide
optimal et une bonne étanchéité. De méme les gaz injectés dans I'enceinte doivent étre les
plus purs possible afin de ne pas contaminer I’échantillon. Ceci implique aussi la mise en
place d'un protocole rigoureux de facon & maintenir la pureté de I’échantillon et du dispositif
expérimental.

Différents phénomeénes doivent pouvoir étre observés dans cette enceinte : la surfusion
de germination du SiC' et du Si3Ny, 'apparition et la croissance de précipités, la surfusion
de germination du Si et la vitesse de solidification du silicium. Comme nous 'avons vu
précédemment la germination est un phénomeéne statistique par conséquent des cycles doivent

pouvoir étre réalisés.
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Lorsque la concentration en impureté augmente, la surfusion de germination diminue.
Ceci s’explique par les lois de la thermodynamique classique développées dans le prochain
chapitre. Cette diminution de surfusion implique I'utilisation d’un dispositif de mesure sans
contact ayant une résolution de 'ordre du degré voire inférieure.

Les vitesses de croissance du silicium en fonction de la surfusion sont trés différentes.
Dans notre cas, seule une étude de validation avec du silicium trés pur nécessite I'utilisation
d’une caméra ultra rapide (1 kHz), en effet pour une surfusion de 300 K la vitesse de solidi-
fication atteint 14 m.s~!. On utilisera par conséquent, pour de faibles surfusions ol la vitesse
de solidification est trés faible (Fig. 1.17 et 1.21) une caméra standard avec une fréquence
d’acquisition comprise entre 50 et 100 H z.

Suite au bilan que nous avons effectué (Tab. 2.7) et les besoins que nous venons de citer,
un récapitulatif des parameétres critiques de 'expérience est donné dans le tableau 3.1 et sera

développé au cours des paragraphes suivants.

Tableau 3.1: Récapitulatif des parameétres critiques choisis pour la mise en place d’un dispo-
sitif de mesure de surfusion de germination du silicium en présence d’impuretés de concen-
tration controlée.

Criteére Désignation

Qualité du silicium > 6N

Diamétre de la bille > 10mm

Pression du vide < 10~ 5mbar

Atmosphére Ar

Qualité de 'atmosphére > 6N

Préchauffe Suscepteur C' encapsulé dans du quartz

Refroidissement Flux d’He et/ou Pyeperateur

Systéme de mesure Pyromeétre bichromatique, Caméra rapide de 50Hz a 1kHz

Techniques d’analyses MEB, EDX, Raman, IGA, GDMS

3.1.1 Transfert de matiére

Les conditions de travail qu’elles soient sous vide ou sous atmosphére, modifient considé-

rablement les transferts de matiére entre le silicium liquide et son environnement.

3.1.1.1 Evaporation du silicium sous vide

Sous vide le silicium liquide est en équilibre avec sa pression de vapeur saturante. En

intégrant I’équation de Clausius -Clapeyron 2.3, on obtient la relation suivante :
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P, = Ea (T’“léf _T;>
¢q = Presexp (3.1)

avec Py, la pression de vapeur saturante (en bar), P,¢ la pression de référence (en bar),
AH, Iénergie de vaporisation (en J.mol™'), T,¢; la température de référence (en K) et Ty, la
température d’équilibre (en K). En appliquant cette équation avec les propriétés du silicium
données en Annexe A.1, on obtient la figure 3.1. Les valeurs obtenues par I'intermédiaire du
logiciel FACTSAGE et de la base de données ROCA donnent des résultats similaires. On
observe une augmentation de la pression de vapeur de 2.10~" mbar & 5,5.10~*mbar pour
une température allant respectivement de 1600 a 2200 K. Si on travaille & une température
proche de la température de fusion, par exemple a 1700 K, la pression de vapeur saturante
est de Pordre de 1.107% mbar (Fig. 3.1).

10
—— Clausius—Clapeyron| e
_s| | Factsage = ~
10 & : et
= , B2
3 :
a
= -
c - 7z
5107t =
2 7
o /// ‘
o 6 ///
10 '+
10,/

1600 1700 1800 1900 2000 2100 2200

Temperature (K)

Figure 3.1: Pression de vapeur saturante du silicium entre 1600 et 2000 K calculée avec
I’équation de Clausius-Clapeyron.

Ceci nous permet de calculer grace a la relation de Hertz-Knudsen (Eq. 3.2), la masse de
silicium évaporée dans ’enceinte. Que ce soit dans le cas du modéle de Clausius Clapeyron,
ou de la base ROCA, on observe qu'un temps de 700 s suffit pour évaporer totalement un
échantillon de silicium de diamétre initial 1,2 cm (équivalent a une masse initiale de 2,3 g).

On se place ici dans le cas limite ou I’évaporation n’est pas limitée c’est a dire pour Ye,q, = 1
(Fig. 3.2).

Y tvap Peg-10°
Vévap = — m——7——
" \/2rMRT,,

avec Ygyqp le coefficient d’évaporation, M la masse molaire (en kg.mol_l) et Vgyqp la vitesse
1

(3.2)

d’évaporation en mol.m=2s~
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Figure 3.2: Comparaison de I’équation de Clausius-Clapeyron et la base de donnée ROCA
sous FACTSAGE de la masse de silicium perdue au cours du temps. Les calculs ont été
réalisés pour un échantillon de diamétre initial 1,2 cm porté & une température de 1700 K
sous vide. Le calcul a été réalisé dans les conditions limites ou le coefficient d’évaporation est
égal a 1.

3.1.1.2 Evaporation du silicium sous Argon

La présence d’argon peu limiter I’évaporation du silicium si sa pression est supérieure a

la pression d’équilibre du silicium. Pour cela, on peut appliquer la premiére loi de Fick :

JA = —DAB.VCA (3.3)

Avec J4 le flux de diffusion de Pespéce A (en mol.m™2s™1), C4 la concentration de I'espéce
A (en mol.m™3) et Dap le coefficient de diffusion de 'espéce A dans I'espéce B (en m?s™1).
Il est aussi possible de formuler le probléme de facon a prendre en compte les transferts de
matiére dus a la convection naturelle. Pour cela, il est nécessaire de calculer le coefficient
d’échange global h = Sh.D /L tel que J4 = h (Cas — Caco) avec Cy 4 la concentration de
I'espéce A a la surface et (4 » la concentration de 'espece A au loin. L est la dimension
caractéristique et Sh représente le nombre de Sherwood global qui peut étre défini, dans le

cas d’une sphére, par Pexpression suivante |73] :

1/4
o 0,589 Ra’

pour Pr > 0,7 et Ra < 10" (3.4)
[1 +(0,469/ Pr)°/

ol Ray, représente le nombre de Rayleigh défini par :

vo*

RCLL
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avec g le coefficient d’accélération de la pesanteur égal a 9.81 m.s~2, 3* le coefficient
d’expansion massique (en m3.mol™'), v la viscosité cinématique (en m?.s7!) et o* la diffusivité
massique (en m2.s71). Pr représente le nombre de Prandlt tel que Pr = v/a*. Le coefficient

de dilatation massique peut étre écrit sous la forme suivante, dans le cas d’un gaz idéal :

. 1 (0p 1
Br=— = ~ — (3.6)
p\OC)pr C
oll p représente une variable de densité qui est fonction de la pression. Les coeflicients o

et v sont inversement proportionnels & la pression, on peut donc écrire dans les conditions

de pression et de température standard :

AC gL3P?
Ra;, = — 3.7
L= ¢ ajvy (3:7)
ou P représente la pression (en Pa) montrant ainsi, que :
Sh o 2+ PY? (3.8)
De méme, le coefficient de diffusion est inversement proportionnel & P ce qui nous permet
d’écrire :

Ainsi, lorsque P augmente, le flux de diffusion J, diminue. Expérimentalement, nous
avons observé que pour une pression de lbar et des températures proches de la température
de fusion, il n'y a pas d’évaporation significative, la perte de masse est négligeable.

Les coefficients de diffusion du silicium dans ’argon ne sont pas connus. L’application de
la loi de Lennard-jones est donnée en annexe C et donne un coefficient de diffusion de l'ordre
10° ecm?.s~! pour une pression de 1.107° bar et de 'ordre de 1 cm?.s7! pour une pression de
lordre de 1 bar.

3.1.1.3 Conclusion sur les transferts de matiéres

Les conditions de travail sous vide permettent de maintenir une pureté¢ tout au long de
I’expérience mais I’évaporation rapide du silicium devient un facteur limitant. La présence
d’une atmosphére permet de limiter les transferts de matiéres en diminuant le flux moléculaire
du silicium. Différents régimes d’évaporation existent (Fig. 3.3), on passe ainsi d’une évapo-
ration par flux moléculaire, puis par diffusion, par convection et lorsque la pression du gaz

devient trop importante, on atteint un régime de convection stationnaire (P > 100 — 200 bar)
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[67]. En travaillant sous une pression de 1bar nous avons vu que I'on diminue le coefficient
de diffusion du silicium dans ’argon de cinq ordres de grandeurs ce qui nous situe entre un
régime de diffusion et un régime gouverné par la convection. Cependant le vide est nécessaire
car il permet de controéler les impuretés présentes dans ’enceinte. Il sera utilisé dans le but

de nettoyer 'enceinte, un gaz neutre sera utilisé pour faire ’atmosphére.
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Figure 3.3: Représentation schématique des différents régimes d’évaporation.

3.1.2 Le vide

La qualité du vide est limitée par la qualité de ’enceinte et de ses raccords d’étanchéité,
cependant il n’est pas nécessaire d’avoir un vide de trés grande qualité si les gaz utilisés ne
le sont pas. Cette section nous permettra de définir quel dispositif de pompage est le plus
adapté pour respecter les deux conditions suivantes : une bonne qualité du vide < 1075 mbar

et un taux de contamination négligeable (c’est & dire inférieur a la ppmw).

3.1.2.1 Qu’est ce que le vide ?

Torricelli est défini comme l'instigateur du concept de vide avec la mise en place d’une
colonne a mercure en 1643. Cette découverte fit rapidement suivie par Otto von Guericke et
sa pompe a vide qui utilisait un piston. Mais l'intérét pour le vide ne s’est développé qu’au
début des années 1900 lorsqu’en 1905, Gaede réalisa plusieurs systémes de pompage & vide
comme les pompes a mercure, les pompes a diffusion, ou encore les pompes ioniques. Il déve-
loppa aussi les premiers systéemes de mesure du vide avec les sondes a conductivité thermique
ou encore les sondes ioniques. Toutes ces inventions forment la base des technologies qui ont

permis d’atteindre les qualités de vide actuelles.
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Le vide est un espace ou les atomes et molécules sous forme gazeuse ont été enlevés.
Différentes qualités de vide existent et sont regroupées dans le tableau 3.2, ce tableau regroupe
aussi la nomenclature par plage de pression. On peut définir la pression P exercée par un gaz

par la relation suivante :

P = ngkT (3.10)

avec ng la densité d’atomes (en m™2), k la constante de Boltzman égale 4 1,38.107%3 J K !
et T' la température (en K). Cette relation peut aussi s’écrire de la maniére suivante, plus

connue sous le nom de théorie des gaz parfaits :

nRT

Vv
avec n le nombre de mole, R la constante des gaz parfaits égale & 8,314 Jmol ' K%, T

P = (3.11)

la température (en K) et V le volume (en m?). De méme, il est intéressant de définir le libre

parcours moyen des atomes A\ qui est égal a :

1
A= ———
ngV2md?
ol d représente le diamétre des molécules et le terme 7d? représente la section efficace de

(3.12)

collision. Dans le cas de I'azote, d est égal & 3,7.1071m, les résultats sont mentionnés dans
le tableau 3.2.

Tableau 3.2: Nomenclature des plages de vide

P(mbar) Qualité du vide Dénomination n; (en m™3) d (en m)

103 2,5.10% 6,6.107°
Vide Faible
1 2,5.10%2 6,6.107°
Vide Moyen
1073 2,5.10% 6,6.1072
Vide Poussé HV
1077 2,5.1016 6,6.10"
Ultra Vide UHV
10712 2,5.1012 6,6.10°
Vide Extréme XHV

3.1.2.2 Choix du systéme de pompage a vide

Les différents systémes de pompage existant sont répertoriés sur la figure 3.4. Ils sont divi-

sés en deux catégories, les systémes a transfert de gaz et les piéges moléculaires. Les systémes



CHAPITRE 3. MESURES DE SURFUSION DE GERMINATION DU SI EN PRESENCE
98 DE SIC ET SI3N,
a transfert de gaz peuvent étre divisés en deux sous catégorie qui sont le transfert a volume
constant par I'intermédiaire d’une chambre ou d’un piston et les transferts en continu aussi
appelés transferts cinétiques. Contrairement a ces deux meécanismes, les piéges moléculaires
fonctionnent par ab- ou ad-sorption ou par condensation sur des organes spécifiques. Afin
d’atteindre un vide minimale de 1.107% mbar dans le cadre de l'expérience SPYCE, nous
avons retenu les systémes de pompage suivants :

— pompe a membrane, qui permet de pomper de la pression atmosphérique jusqu’a une

pression de 1 mbar

— pompe turbomoléculaire qui permet d’atteindre un vide de 1.107° mbar

— pompe ionique qui permet d’atteindre un vide de 1.107% mbar.
Ces systémes ont pour avantage d’étre des systémes secs, évitant ainsi toute rétro-diffusion

dans Penceinte (huile, eau,...).

Pompage
Transfert de gaz Piéges moléculaires
Volume constant Cinétique
I
I
Pompes rotative | I | —Adsorption
R Turbo moléculaire Entrainement de fluide
Pompe a palette —Getter
Jetd'eau
Pompe roots —Pompe ionique
. Diffusion d'huile .
pompes séches L—Pompe cryogénique
Jet de vapeur
Diaphragme
Spirale
Piston
Multi-étage
1bar & 10 mbar 1mbar & 10 mbar 10'mbar & 10 mbar

Figure 3.4: Présentation des différents systémes de pompages en fonction de leurs caractéris-
tiques et de leur niveau de vide. En rouge, les systémes retenus pour 'expérience SPYCE.

3.1.3 L’atmosphére

L’atmosphére utilisée doit avoir une activité nulle avec le silicium. Ceci sous-entend qu’elle
ne contient pas d’élément polluant ou que la concentration en impuretés soit, inférieure aux
concentrations étudiées. La qualité de ’atmosphére devient donc un facteur limitant de 'ex-
périence. Les gaz couramment utilisés, comme 'argon ou I’hélium, sont de qualité 6N et les

concentrations caractéristiques sont listées dans le tableau 3.3 :
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Tableau 3.3: Concentration en ppm molaire des impuretés présents dans les gaz neutres
utilisés. Ces valeurs sont valables pour Ar, He et N,

Concentration en ppm molaire
H,O < 0, 5ppm
Oy < 0, 1ppm
CO < 0,1ppm
CO; <0, 1ppm
C.H,, <0,1ppm
Ny <0, 1ppm
Hy <0, 1ppm

Par conséquent, pour une concentration de 0, 1 ppm molaire de N, dans une enceinte de

69L (qui représente le volume du dispositif expérimental SPYCE) et en utilisant la relation

3.11, on obtient une pression résiduelle de 1,1.10~* mbar. Ainsi, il n’est pas nécessaire d’avoir

une qualité de vide poussée, étant donné que les gaz utilisés contamineront ’enceinte et par

conséquent 1’échantillon. L’intérét d’avoir un bon vide réside alors dans la capacité a controler

les éléments entrant et donc, de connaitre au préalable qu’elle sera la composition en gaz dans

I’enceinte y compris en élément polluant.

Le choix du gaz utilisé au cours de I'expérience nécessite une étude thermique préalable

et sera développé dans le paragraphe 3.1.5.

3.1.4 La lévitation électromagnétique

3.1.4.1 Théorie et modélisation préliminaire

Tout d’abord il est nécessaire d’introduire les équations de Maxwell :
— L’équation de Maxwell-Faraday donne le rotationnel du champ électrique en fonction

de la dérivée temporelle du champ magnétique :

0B
VAE=-— (3.13)

Ou VA est le rotationnel. La forme intégrale de cette équation est la loi de Faraday

fem = —d¢/dt (3.14)

ou fem est la force électromagnétique et ¢ représente le flux magnétique.
— L’équation de Maxwell-Ampére est héritée du théoréme d’Ampére, sous forme locale

elle s’écrit : 5
E
VAB= /i()] + ,U/()EQE (315)
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ol j est la densité de courant, pg est la perméabilité magnétique du vide et €, est la
perméabilité électrique du vide.
L’épaisseur de peau d qui détermine, en premiére approximation la largeur de la zone ol

le courant se concentre, est définie par la relation suivante :

5= mijr ; (3.16)

avec f la fréquence en Hz, p; la perméabilité magnétique en H.m™!

et p la résistivité
électrique en €2.m. Dans le cas du silicium, pour une fréquence de 135 kH z, on obtient une
épaisseur de peau de 1 mm. Cette valeur correspond a la distance ou la densité de courant est
atténuée d’un facteur 1/el. Si on compare cette valeur a celle obtenue avec la modélisation
sous COMSOL sur une sphére de silicium de 6 mm de diamétre, on obtient le méme ordre
de grandeur. Une représentation plus précise est donnée en figure 3.5.

Induced current density, phi component [A/mz]

7
25 x10

2

0.5

Induced current density, phi component [A/m
—

-0.5
0

Arc-length x1073

Figure 3.5: Courant induit dans un échantillon de silicium de 0, 6 ¢cm de rayon, & une fréquence
de 135 kH z et pour une température de 1700 K.

L’expression de la force électromagnétique est la suivante :

F=qE+¢V,\NB (3.17)

oil I est la force (en N), E est le champ électrique (en V.m ™), B est le champ magnétique
(en T'), q est la charge électrique (en Coulomb) et V, est la vitesse instantanée de la particule
considérée (en m.s™1).

On considére un inducteur de lévitation électromagnétique conique composé de cing spires
et de deux contre-spires permettant de maintenir un échantillon conducteur dans un creux

magnétique. Si un courant alternatif traverse les spires, un champ magnétique alternatif
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résultant est créé (voir Fig. 3.6-a,b). Ce courant primaire crée un courant induit de sens
opposé (voir Fig. 3.6-c) au sein du systéme conducteur, c’est la loi de Lentz. Les courants
induits entrainent une force centripéte (voir Fig. 3.6-d) appelé force électromagnétique et
produisent simultanément de la chaleur par effet Joule. Dans le cadre de cette modélisation,
les propriétés du silicium utilisées sont listées dans le tableau A.1, le courant traversant les

spires est de 500 A pour une fréquence de 135 kH z.

Surface: Induced current density, phi component [A/mZ] Max: 27,272&7 Surface: Magnetic flux density, norm [T] Magbgﬂ907
0.06 [ x10 0.06 ’
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1
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0.015 05 0.015 0.03
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0.005 0.005
0 0 0 0.01
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-0.03 -0.015 Min: -3.922e6 -0.03 -0.015 0.0001 0.015 . Min: 4.34e-8
a) b)
Surface: Induced current density, phi component [A/mZ] Max: 27.27297
x10 Arrow: Maxwell surface stress tensor (s)
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0.043 2 0.044
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0.039
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0.035 1 0.036
0.035
0.033 0.034
0.033
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05 0.032
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Figure 3.6: Modélisation axisymétrique sous COMSOL de l'inducteur SPYCE en présence
d’un échantillon de silicium liquide. Le champ magnétique, les courants induits et les forces
appliquées sur la sphére ont été calculés. a) Densité de courant induit (en A.m~2) et lignes
de champ magnétique, b) Champ magnétique (en T), ¢) Zoom sur la sphére et densité de
courant induit (en A.m~2) , d) Force appliquée sur la sphére calculée selon le tenseur des
forces de Maxwell.

Les résultats obtenus dans la configuration de la figure 3.6-d donnent une force résultante
dans la direction de I'axe z de 30,3 m/N alors que 1’échantillon exerce une force opposée gravi-

tationnelle de 27, 4mN . Par conséquent, dans ces conditions, I’échantillon est en lévitation.
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3.1.4.2 Brassage électromagnétique

La forme de I'inducteur utilisée est de type quadripolaire comme nous pouvons le voir sur
la figure 3.6-a. Le champ électromagnétique posséde ainsi deux poles nord et deux poles sud
qui s’alternent a la fréquence du circuit oscillant. On observe a la surface de I’échantillon deux
zones ol la densité de courant induit absolue est plus importante (voir Fig. 3.6-c), elles sont
localisées aux niveaux des tropiques nord et sud de la sphére. Ceci provoque des mouvements
de fluide a l'intérieur de 'échantillon liquide sous forme de vortex contrarotatifs (Fig. 3.7)
[105].

Figure 3.7: Brassage électromagnétique quadripolaire. Extrait de [137]

La vitesse d’Alfven v fyen, définit la vitesse maximale que peut atteindre un fluide soumis
a un champ électromagnétique, elle est définie par :
9 B
Valfoen = g (3.18)
oll [y est la perméabilité du vide égale & 47.10" kg.m.A"2.572 et d la masse volumique
(en kg.m™3). Dans le cas de I'expérience SPYCE on obtient les vitesses limites de 0,5 a
2m.s !, Ceci est largement suffisant pour homogénéiser le mélange que ce soit d’un point
de vue thermique ou chimique & ’échelle de temps de I'expérience. Bien entendu, ces valeurs
représentent les vitesses maximales et on s’attend plutdt a trouver des vitesses de 'ordre de

20 — 30 cm.s~! [105, 70).

3.1.5 Transferts thermiques
3.1.5.1 Suscepteur graphite

Etant donné que le silicium intrinséque posséde une grande résistivité a basse température,

il ne couple pas d’'un point de vue électromagnétique jusqu’a une température de 'ordre
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de 1100°C'. Un systéme permettant de préchauffer I’échantillon a été mis en place. Nous
nous sommes orientés vers un suscepteur graphite encapsulé dans du quartz. Les transferts
thermiques s’effectuent par radiation et par conduction avec la charge de silicium en modifiant
la puissance du générateur et la position de la canne dans l'inducteur. Comme nous avons
pu le voir sur la figure 3.6-b, le champ magnétique est plus intense dans la partie basse de
I'inducteur. Le déplacement du suscepteur dans le gradient de champ magnétique permet

d’ajuster plus précisément la température de I’échantillon.

3.1.5.2 Bilan thermique externe

Il existe trois types de transferts thermiques entre la sphére et son environnement pou-
vant étre pris en compte, la conduction, la convection (naturelle ou forcée qui dépend de la

géométrie) et le rayonnement.
Conduction : Le flux total par conduction est égal a :

Poong = 4%k (T — The) (3.19)

ol k représente la conductivité thermique du gaz (en Wom™ 1. K1), r est le rayon de la
sphére (en m), T est la température & la surface de la sphére (en K) et T, est la température

ambiante.
Convection : Le flux total de convection est égale & :

Beony = hS (T, — Tse) (3.20)

avec h le coefficient d’échange global par convection (en W.m™2K 1) qui peut étre obtenu
en calculant le nombre de Nusselt global Nu = 2rh/k.

— Convection naturelle :
Le coefficient d’échange dans le cas d’une sphére peut étre défini par le nombre de Nusselt
global [45] :

Nttt = 0, 78(Gr Pr)Y/* pour 10° < Gr < 10 (3.21)

avec Gr le nombre de Grashoff du gaz égal & gfBr (T — Tw) r*/v? et Pr le nombre de
Prandlt du gaz tel que Pr = v/a avec g le coefficient d’accélération de la pesanteur égal
a 9.81m.s72, Br le coefficient d’expansion volumique thermique (en K~!), r le rayon de
I’échantillon (en m), v la viscosité cinématique du gaz (en m?s™') et « la diffusivité thermique

(en m2.s71).
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— Convection forcée :

Lorsque I'échantillon est refroidi par un flux de gaz, on peut appliquer le nombre de Nusselt

global pour le cas d’une sphére [45] :

Nt foree = 0,8Pr'2Re'? pour 150 < Re < 500 (3.22)

avec Re le nombre de Reynolds du gaz est égal & 2rU /v avec U la vitesse des particules

de gaz (en m.s™1).

Rayonnement : Etant donné que 'échantillon est porté a une température élevée le rayon-

nement prend part aux pertes de chaleur. Le flux ainsi dissipé est obtenu par la relation :

Doy = €S (TS — Th) (3.23)

ol € représente ’émissivité totale hémisphérique de ’échantillon et o la constante de
Stefan-Boltzmann qui est égale a 5,67.108 W.m 2. K 4.

Compétition des transferts thermiques : A l'aide de la figure 3.8, on observe que les
pertes par conduction sont négligeables si I’atmosphére est composée uniquement d’argon. Les
pertes par convection naturelle en présence d’argon sont similaires aux pertes par conduction
d’hélium. On observe aussi que le rayonnement devient prépondérant dés 1250 K en présence
d’argon et 1520 K en présence d’hélium.

=
N
o

Convection naturelle Ar

Convection naturelle He

=
o
o

== Rayonnement
— — — Conduction Ar
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o
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— — — Conduction He
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He totale

Flux total dissipe (en W)

Temperature (en K)

Figure 3.8: Compétition entre rayonnement, conduction et convection naturelle en présence
d’argon ou d’hélium pour une sphére de silicium de 1,2 cm de diamétre.
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Conclusions : Les calculs thermiques permettent de conclure sur le choix des gaz a utiliser
au cours des diverses étapes de 'expérience. Ainsi lors de la phase de fusion il est nécessaire de
minimiser les échanges thermiques avec I’atmosphére pour cela on utilisera de 'argon. Pour
les étapes de refroidissement on utilisera de I’hélium qui permet d’augmenter les échanges
de chaleur. De plus, si on considére le refroidissement comme étant un refroidissement par

convection forcée, la puissance dissipée totale sera supérieure a celle calculée précédemment.

3.1.5.3 Bilan thermique interne

Le champ ¢électromagnétique a pour conséquence d’augmenter le brassage a l'intérieur de
la sphére. Ceci a pour effet d’augmenter les transferts de chaleur par convection vis a vis des
transferts par conduction. Les in-homogénéités dues au chauffage quadripolaire influencent
aussi la convection en entrainant des mouvements du fluide des parties chaudes vers les
parties froides. Si on se référe au travail de thése de P. Schetelat [137], il a été montré que

les différences de température dans le liquide sont de I'ordre de un degré.

3.1.6 Controéle de la concentration en C' et en N

Une analyse thermodynamique a été réalisée avec 'objectif de pouvoir prédire le nombre
de moles de soluté pouvant étre incorporé dans du silicium liquide par l'intermédiaire d’une
phase gazeuse. Dans ce cadre, nous avons utilisé le logiciel de calcul thermodynamique FACT-
SAGE présenté précédemment. Il permet de calculer les équilibres chimiques entre plusieurs
constituants en utilisant les bases de données FACT53, SUPSI et ROCA [130, 129]. Celles-ci
nous ont permis d’étudier I'influence de I'incorporation de carbone et d’azote dans le silicium
par l'intermédiaire de gaz réactifs comme le méthane ou le diazote. Cette étude ne tient pas
compte de la cinétique de décomposition des gaz, étant donné que les calculs sont réalisés dans
des conditions d’équilibre thermodynamique. Par conséquent on suppose qu’elle est rapide a

I’échelle de ’expérience.

3.1.6.1 Formation de SiC

Nous avons étudié la décomposition du C'H, dilué dans une atmosphére d’argon avec du
silicium & I’état liquide en utilisant la base de donnée ROCA, la réaction principale a prendre

en compte est la suivante :

Sty + CHyg = SiCls) + 2H, (3.24)
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Les composées intermédiaires suivant intervenant au cours de cette réaction sont : Hy),
Hy(g): Clg)s Cai)s Cag)s Catg)s Csto)s CHg)s CHogg), CHz(g), CHagg)y C2l(g), Cotlagg), Calyg),
CoHug), Colls(g), CoHe(g), SiHl(g), SiHag), SizHe(g), Ar(g), Sifg), Stagg), Sia(g)s Statg): Sis(g);
Si(j(g), SZC(Q), Sng(g), SiQC(g), SZ'QCQ(Q), Si3C(g), Si302(g)7 Si40(g), Si2H6(5)7 0(5)7 SZ(S), S/LC(S)
Parmi ces composés la plupart ont une fraction molaire négligeable inférieure a 1.10™3mol,

ceux dont la fraction est significative sont Ary, Siqy, Hag), S1Cs), Csotute)s Hgy, Si(g)-

Nous avons fait varier la température et la masse du silicium ainsi que le nombre de moles
de méthane injectés. Ceci nous a permis d’obtenir le nombre de moles de C H, décomposées
puis dissoutes dans le silicium. Nous avons ainsi pu établir des cartes de concentration en
fonction du nombre de moles injectées et de la masse du silicium comme nous pouvons le

voir dans la figure 3.9.
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Figure 3.9: Evolution de la concentration en carbone dissous de 8 a 3000 ppmwen fonction
du nombre de moles de C'Hy injectés et de la masse de silicium. La température du silicium
est fixée a 1700 K.

La température du silicium est fixée dans ce cas a 1700 K. On observe une influence non
négligeable de la masse du silicium sur la concentration en carbone dissous, ainsi pour un
nombre de mole de C'Hy injecté, plus la masse en silicium augmente, plus la concentration en
carbone dissous diminue. L’analyse de ces courbes nous a permis de faire ressortir la relation
suivante permettant de calculer la concentration en carbone dissous C¢ gissous €n fonction de

la masse de silicium mg; (en g) et le nombre de moles injectés nopy, :
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1,21.107ncg,

3.25
I (en ppmu) (3.25)

CC dissous —

Cette équation est applicable dans le cas ot le C'Hy est dissous dans une atmosphére d’Ar
a 1bar pour une température de 1700 K. Par conséquent nous devons mettre en place un

systéeme permettant d’injecter un nombre de moles donnée de C'Hy.

3.1.6.2 Formation de Si3/N,

Deux gaz peuvent étre utilisés pour produire du Si3/Ny, 'azote Ny ou 'ammoniac N Hj.
Il n’y a pas de différence notable entre un équilibre prenant en compte Ny — Si et le gaz
diluant Ar qu’un équilibre entre NHs — Si et Ar. L’unique différence entre ces deux gaz
sera la cinétique de décomposition et I'utilisation d’un nombre de moles de N H3 deux fois
plus important que de nombre de moles de Ny pour dissoudre la méme quantité d’azote.
Contrairement a la formation du SiC, il n’a pas été observé d’influence significative de la

masse de silicium sur la dissolution de l’azote (voir Fig. 3.10).
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Figure 3.10: Nombre de moles de N, dans le gaz en fonction de la concentration souhaitée
dans la goutte pour différentes masses de Si & une température de 1700 K.

Les nombres de moles de N, a injecter sont du méme ordre de grandeur que le nombre

de moles de C'Hy. Par conséquent un dispositif similaire peut étre utilisé.
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3.1.6.3 Conclusion sur le choix des gaz

Cette étude thermodynamique nous a permis de montrer qu’il était possible de dissoudre
du carbone et de 'azote dans du silicium liquide a partir d’une phase gazeuse. Plusieurs gaz
candidats ont été étudié mais une seule série de résultats a été présentée. Le choix s’est porté
sur le C'H4 dans le cas de la formation de SiC pour deux raisons, tout d’abord la quantité de
gaz a injecter doit pouvoir étre réalisée avec précision, 'utilisation d’hydrocarbure avec un
nombre de moles de C,, trop élevé diminue par n le volume & injecter mais aussi nous avons
été limité par les fournisseurs qui garantissent une pureté contrélée uniquement pour le C'Hy.
Dans le cas de la formation de Si3/Ny, le choix de Ny a été réalisé avec les mémes objectifs,

injecter un gaz de pureté controlée.

3.1.7 Techniques de mesures

Etant donné que la surfusion du silicium décroit rapidement en présence d’impuretés,
il est nécessaire d’avoir un dispositif de mesure de température dont la résolution est au
minimum de 1 K. Le spot de mesure doit étre faible vis a vis du diamétre de I’échantillon de
facon a diminuer le rapport signal sur bruit.

Afin de suivre Papparition des précipités en surface (suite a la réaction entre le gaz et
le silicium liquide), leurs croissances, mais aussi 'avancement du front de solidification, une
caméra rapide doit étre utilisée. Comme nous avons pu le voir sur la figure 1.21, les vitesses
de solidification du silicium pour des surfusions de 300 K atteignent 15m.s~!. Si on considére
un échantillon de 1,2 cm de diamétre sa demi-circonférence est égale & 1,88 ¢cm et si le front
de solidification atteint la vitesse maximale de 15m.s™1, cela signifie que la goutte se solidifie

1 un temps de 3, 75ms est nécessaire. Pour

en 1,25ms. Dans le cas d’une vitesse de 5m.s™
les vitesses inférieures, qui correspondent au cadre de notre étude, une vitesse d’acquisition

maximale de 1 kHz (1 images/ms) est suffisante.

3.2 Dispositif expérimental SPYCE

Ces études préalables nous ont permis de concevoir le dispositif SPYCE (Fig. 3.11 et 3.12)
en prenant en compte la propreté de 'installation, du matériau et des gaz.

Le dispositif expérimental SPYCE est constitué d’une enceinte ultra-vide de 69 L qui
permet d’atteindre un vide dynamique de 10~8 mbar a I’aide d’une pompe turbomoléculaire
et d’'une pompe ionique et un vide statique de 1.10~%mbar . Elle peut ensuite étre remplie

de gaz neutre comme 'argon jusqu’a une pression maximale de 2 bar. L’enceinte contient un
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Figure 3.11: Illustration schématique de ’enceinte de lévitation électromagnétique SPYCE.
a) Echantillon, b) Suscepteur graphite encapsulé dans une canne en quartz, ¢) Spire de 1é-
vitation électromagnétique composée de cinq spires et de deux contre spires, d) Pyrométre
bichromatique, e) Pyrométre monochromatique a fibre optique (OFT), f) Systéme de pom-
page & vide composé d’une pompe primaire & membrane, d’'une pompe turbomoléculaire et
d’une pompe ionique, g) Boitier de capacité haute fréquence, h) Générateur CELES 50 kW
135kHz, i) Déverseur de pression, j) Injection de I’hélium, k) Injection des gaz (Ar, C'Hy,
Ns).

inducteur qui est directement connecté, par I'intermédiaire d'un passage électrique étanche,
a un boitier de capacités. L’alimentation est obtenue par un générateur haute fréquence
CELES 50 £kW. Elle permet de mettre en lévitation tout type d’échantillon métallique ou
semi-conducteur dont la masse peut varier de 1,5 & 4 g. Les moyens de caractérisation com-

portent un pyrométre bichromatique, un pyromeétre a fibre optique et une caméra rapide.

Nous utilisons un pyromeétre bichromatique IRCON 5R1810 avec un spot de mesure de
4mm et dont la résolution est de 1 K ainsi qu’un pyrométre a fibre optique LUXTRON
M100 dont la résolution est de 0,01 K afin de pouvoir mesurer avec précision les variations
de température de la goutte de silicium. Les vidéos sont réalisées a l'aide d'une caméra
PIXELINK PLA-780 et d'une caméra VISARIO V1 qui permettent d’atteindre des vitesses
de 100 Hz et 1 kH z respectivement.
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Figure 3.12: a) Dispositif expérimental SPYCE (1- Enceinte de lévitation, 2- Groupe de
pompage, 3- Alimentations gaz, 4- Camera rapide, 5- Pyrométre optique, 6- Pyrométre a
fibre optique, 7- Systéme d’acquisition et de contrdle), b) Sphére de silicium liquide au centre
de I'inducteur de lévitation électromagnétique SPYCE

3.2.1 Protocole

3.2.1.1 Préparation du suscepteur

Le suscepteur est composé d’une assiette de carbone de type ATJ! de 500 um d’épaisseur
et de 12mm de diameétre qui est encapsulé dans une canne en verre de silice a fond concave

(afin de maintenir le morceau de silicium solide) (Fig. 3.13). Celle-ci est attaquée chimique-

1. Qualité de graphite dense
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Figure 3.13: Positionnement du suscepteur au niveau de I'inducteur. A) Suscepteur en verre de
silice contenant une capsule de carbone ATJ, B) Echantillon de Si observé aprés solidification,
C) Inducteur.

ment dans une solution HF : Hy0 de rapport 1 : 5 pendant 60 min de facon a retirer toute
pollution amenée par le chalumeau dont la flamme est composée de CoHs : 0. Aprés un
ringage de 60 s a I’eau dé-ionisé, elle est de nouveau nettoyée dans une solution HF': Hy0 de
rapport 1 : 5 pendant 5 min. Ces étapes permettent de retirer le silicium amorphe, le carbone

et les impuretés métalliques qui ont pu se déposer en surface.

3.2.1.2 Préparation des échantillons

Nous utilisons des échantillons de Si de qualité 6N provenant de Alfa Aesar. Ils sont sous
la forme de morceaux de silicium de dimension et de masse trés variables et seront utilisés tel
quel étant donné qu’un procédé d’usinage est proscrit pour éviter toute pollution. Différentes
solutions d’attaques chimiques ont été utilisées afin de voir leurs influences sur la surfusion,
elles sont répertoriées dans le tableau 3.4. La solution Pirhanna est en général utilisée en
pré-nettoyage et suffit lorsque le silicium est déja de bonne qualité, dans le cas contraire elle
est suivie par une attaque RCA. Il existe aussi des solutions d’attaque basique & base de
soude ou de potassium qui ne nécessitent pas d’attaques supplémentaires.

Les meilleurs résultats que nous avons obtenus ont fait suite aux nettoyages en solution
basique, principalement a base de soude. Il est possible que la multitude de bains et la
concentration d’impuretés présentent dans les solutions Pirhanna et RCA (de 'ordre de la

ppm) soient a Porigine de la diminution de la surfusion.
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Tableau 3.4: Solutions d’attaque chimique pour le nettoyage du silicium.
Nom Solution Rapport But Temps d’attaque Rincage
Pirhanna H>O5 : H,S50, 1:1 Oxydation 15man
puis H,O : HF 10:1 Gravure 20s
RCA|82] H,O: NH4OH : H,O, 5:1:1 Oxydation 15min 75°C 60s
puis H,O : HF 10:1 Gravure 15s 30s
puis H,O : HCl: H,Oy 6:1:1 Gravure 15min 75°C 15min
NaOH H>O : NaOH 1:5 Gravure 30min 90°C 2min
KOH HO : KOH 1:5 Gravure 30main 90°C 2min

3.2.2 Validation du dispositif

Tenue et qualité du vide : L’enceinte peut atteindre un vide 1.107® mbar en pompage
dynamique, un vide limite de 1.107% mbar est atteint en vide statique. Ceci répond bien
au cahier des charges en permettant d’avoir une source d’impuretés résiduelles inférieure a
la concentration d’éléments a analyser. De plus, étant donné que les systémes de pompage
utilisés sont des systémes secs, il n’y a pas de pollution due a la rétro-diffusion d’hydrocarbone.

Un critére de qualité devant étre pris en compte, permettant de définir si 'enceinte a été
correctement préparée, est la surfusion de silicium pur. Par conséquent, chaque expérience
commence par une mesure de la surfusion du silicium pur, ceci permet de controler indirecte-
ment la propreté de I'enceinte et la pureté de la charge. La surfusion maximale que nous avons
obtenue avec I'enceinte SPYCE, dans les conditions opératoires citées précédemment, est de
308 K. La valeur maximale est restée pendant de nombreuses années aux alentours de 320 K
lorsqu’en 1996 Li et Herlach [91] ont obtenu une surfusion de 420 K. Par conséquent, la valeur
que nous obtenons, qui est supérieure aux surfusions auxquelles nous serons confrontés dans
le cas de silicium contaminé par du carbone ou de ’azote, devient notre valeur de référence
pour une bonne pureté. Ainsi chaque expérience commence en effectuant une validation du

dispositif en mesurant la surfusion de I’échantillon avant contamination.

Répétabilité : De nombreuses expériences ont été réalisées sur du silicium pur. Des cycles
de fusion solidification ont été successivement répétés sur le méme échantillon en lévitation
afin d’obtenir une meilleure statistique des résultats. Nous avons observé une surfusion du
silicium répétable avec un écart type par rapport a la température normalisée 7'/7 égale &
0,016 (voir Fig. 3.14). Méme si la germination est un phénoméne statistique qui est décrit par
les lois de la thermodynamique classique, il n’y a pas de variation significative de la surfusion
de germination. Nous pouvons donc supposer que la répétition du nombre de mesures sur le

méme échantillon et dans les mémes conditions, méne a une mesure de surfusion ayant un
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faible écart type, cette observation a déja été constatée dans la littérature [41].

1 2 3 4 5 6 7 8
Experiences successives

Figure 3.14: Mesures de surfusion successives ramenées a la température moyenne. I.’écart
type obtenu est de 0,016.

Reproductibilité : La qualité du silicium utilisé ne peut pas étre vérifiée avant chaque
expérience, ceci peu entrainer une disparité des mesures de surfusion d’une expérience &
Pautre. De plus, il faut tenir compte de I'utilisation d’un suscepteur en verre de silice qui réagit
avec le silicium liquide. De la méme facon la pureté du verre ne peut pas étre controlée et la
réaction avec le silicium se traduit, entre autre par une dissolution de 'oxygéne. Celui-ci peut
étre enlevé en maintenant le silicium & une température supérieure a 1750°C' ot 'oxygene est
libéré par la formation de SiO gazeux. Celui-ci se dépose sous forme de Si0, dans I’enceinte,
dans les canalisations de gaz et au niveau des vannes d’étanchéité. Ce dépot inhérent a
I'utilisation d’un suscepteur en verre de silice provoque une diminution de I’étanchéité du
dispositif. De méme, 'utilisation de C'H, entraine un dépot en carbone dans l’enceinte et
dans les canalisations, de l'ordre de 1.107%mol pour 1.1072 mol injectées. Par conséquent,
un nettoyage régulier est nécessaire afin de maintenir une reproductibilité des mesures de
surfusion. Dans ce cadre des calculs thermodynamiques avec la base de données ROCA et
FACT53 ont été réalisés en observant I'intéraction du dihydrogéne sur du carbone solide.
Comme nous pouvons le voir sur la figure 3.15, le carbone peut étre facilement enlevé avec
un nombre de moles d’hydrogéne faible (les calculs détaillés se trouvent en Annexe D.1), un

ringage de l'enceinte doit ensuite étre réalisé de facon a enlever le C H, ainsi formé.
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Figure 3.15: Variation de la concentration de carbone déposée dans ’enceinte en fonction de
la concentration en hydrogéne a 300 K.

Mesures : Les mesures de température sont calibrées avec un pyrométre bichromatique
sur la température de fusion du silicium a 1414°C'. Cette valeur est précisément atteinte lors
de la recalescence. En paralléle, un dispositif & caméra ultra rapide permettant d’effectuer
des mesures & 1kHz nous a permis de suivre ’avancé du front de solidification comme nous
pouvons le voir sur la figure 3.16. Les zones noires et lumineuses représentent respectivement
le liquide en surfusion et la phase solide qui rejette la chaleur latente. Grace au gap d’émissi-
vité entre la phase liquide et la phase solide du silicium, il est possible d’observer I'interface
de solidification par 'intermédiaire d’une caméra. Les ombres présentes sur la sphére sont
les reflets de I'inducteur. Pour une surfusion de 120 K, nous avons obtenu une vitesse de
solidification de 2,1 m.s~! qui correspond & une acquisition de 7ms . Ce résultat correspond
aux valeurs mesurées et aux valeurs théoriques de la figure 1.21.

Les mesures de températures ne sont pas stables et ’on observe une amplitude d’oscillation
maximale de 4 K comme nous pouvons le voir sur la figure 3.17.

Les spectres ont été analysés par une transformé de Fourier rapide (FFT?), ceci nous a
permis d’extraire les fréquences caractéristiques des échantillons de silicium dans le dispositif
SPYCE. Ces spectres FFT ont montré plusieurs fréquences caractéristiques du dispositif, a
7THz, 11 Hz et la derniére moins visible a 14 Hz comme nous pouvons le voir sur la figure
3.18.

Plusieurs hypothéses pourraient expliquer I'existence de ces fréquences :

— tout d’abord les vidéos numériques montrent une fréquence de rotation de I’échantillon

de silicium variant de 3 & 8 Hz au cours des différentes expériences. Pour effectuer

2. Fast Fourier Transform
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Figure 3.16: L’interface de solidification solide-liquide sur la surface d’une bille de silicium a
été observée par HSC. La surfusion juste avant la solidification était de 120 K et l'intervalle
entre les images est de 1 ms.

cette mesure nous avons suivi une particule en surface et nous avons émis ’hypothése
que la particule n’est pas influencée par les mouvements de convections internes ou
par les frottements avec le gaz, on suppose donc que la particule est fixe par rapport
a I’échantillon. Ces mesures ont été réalisées sur des particules de taille inférieure au
millimétre, nous n’avons pas observé d’effet de taille sur la fréquence de rotation.

— Il est aussi probable que les variations de température proviennent des mouvements
de translation de la bille. Egry et al. [43] ont observé une fréquence caractéristique
de l'ordre de 5-6 Hz correspondant a des mouvements de translation. Une analyse
du signal délivré par le générateur CELES montre une fréquence caractéristique en
présence d’un échantillon aux alentours de 10 Hz qui est de 'ordre de grandeur des
oscillations mécaniques d’'un échantillon suivant 'axe z. Cependant une analyse plus
poussée du signal du générateur a montré qu’il existait une multitude de fréquence
parasite entre 1 et 60 Hz en ’absence d’échantillon, ceci est intrinséque au générateur
et a sa méthode de hachage du signal triphasé.

— Une autre hypothése serait liée aux modes de vibrations de la sphére en lévitation.
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Figure 3.17: Courbe de refroidissement d’un échantillon de silicium.
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Figure 3.18: FFT de mesures de températures caractéristiques de P'expérience SPYCE. a)
échantillon de masse 3,4 g et b) échantillon de masse 2,7 ¢

Si nous considérons le mode 2 qui est le premier mode ou la surface se déforme?3, la

fréquence propre fy d’oscillation pour une sphére de masse m et de tension de surface
o est donnée par la relation [137] :

8o
=y — 3.26
f2 3mm ( )
qui permet de calculer une fréquence propre de 18 Hz lorsque m = 2¢g et de 12,4 Hz

lorsque m = 4g.

3. Le mode 1 correspond au mode d’oscillation solide.
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Ces différents mouvements peuvent perturber la mesure pyrométrique dont le spot de mesure
est une intégration sur un disque de 4 mm de diamétre en modifiant I'angle solide d’acqui-
sition. Une deuxiéme explication serait que ces mouvements provoquent une réflection de
I'inducteur plus importante lorsque 1’échantillon se rapproche de I'inducteur. Une variation
de température de 1’échantillon qui oscillerait a ces fréquences est trés peu probable, sur-
tout pour des amplitudes de température aussi élevées. En effet les temps caractéristiques de
variation de température étant plutét inférieur au Hz.

Afin d’éliminer ces bruits parasites, différentes techniques sont possibles mais nous avons
choisi d’effectuer un traitement numérique en utilisant un filtre passe bas par moyenne mobile.
Cette technique nous permet d’obtenir facilement et de fagon robuste un pré-traitement de

la température.

Parameétres influents sur la germination : Comme nous 'avons déja vu la présence
d’impureté influe directement sur le taux de germination cependant il existe d’autres phéno-
ménes inhérent au procédé de lévitation électromagnétique et apparaissant dans des condi-
tions particuliéres. Il a été observé par Egry [41], sur des échantillons de Zr, une influence
de la vitesse du fluide sur la surfusion. De nombreuses mesures ont été réalisées a différentes

1

vitesses de fluide et une vitesse de 50 cm.s™ semble étre une valeur critique de vitesse en-

trainant une diminution de la surfusion. Dans notre cas on se situe aux alentours de 20 a

1

30 cm.s~! maximum, ce qui ne devrait pas interférer sur nos mesures (§ 3.1.4.2).

3.3 Résultats

Etant donné linfluence de la propreté du dispositif expérimental sur la surfusion de
germination du silicium, nous avons été contraints d’effectuer deux types d’expériences. Les
premiéres ont permis d’obtenir des surfusions de 300 K sur du silicium pur. Elles ont été la
base de l'investigation que nous avons menée sur l'influence d’éléments comme le carbone
ou l'azote sur la surfusion de germination du silicium. Un nombre important d’expériences
d’optimisations et de validations ont été réalisées, celles-ci ont montré une stabilité de la
surfusion de germination du silicium pur a 300 K. Nous avons ainsi pu voir I'influence du
carbone et de 1’azote sur ces surfusions, cependant 'utilisation de C'Hy et/ou de Ny lors d’une
expérience a provoqué une diminution de la surfusion du silicium pur lors des expériences
suivantes. En effet 'utilisation de ces gaz pollue 'équipement (enceinte et canalisation) et
il est trés laborieux de le ramener & un état de propreté initiale. Ceci nous a contraint a
réaliser une deuxiéme séries d’expériences ot le critére de surfusion a été revu a la baisse. On

considére que la diminution de surfusion due a la précipitation de SiC ou de Si3 N4 doit étre
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au minimum 5 fois inférieure a la surfusion de base du silicium “pur”. Ces échantillons ou la
surfusion du silicium pur est inférieure seront par conséquent mentionnés difféeremment.
Nous présenterons tout d’abord, et a titre d’exemple, les résultats obtenus sur du silicium
pur ou la surfusion de germination est trés importante puis nous montrerons les résultats

obtenus sur le silicium en présence d’azote puis de carbone.

3.3.1 Surfusion de germination du S pur

Le silicium est fondu sur une canne en quartz contenant le suscepteur en graphite, il est
ensuite mis en lévitation en augmentant la puissance du générateur. Etant donné qu’il a été
en contact avec du verre de silice, on retrouve de I'oxygéne dans I’échantillon. Il a été montré
dans la littérature que le dioxyde de silicium n’était pas un agent nucléant [62] cependant,
afin de diminuer au maximum cette source de contamination, I’échantillon est porté a 1750°C’
pendant 5min pour permettre a 'oxygéne de s’évaporer sous la forme prédominante S:0.
Ceci permet aussi de diminuer I'influence de 'oxygeéne sur les limites de solubilité du carbone
et de I'azote, injectés par la suite (§ 2.1.4). Cependant cette phase entraine une diminution
du signal de la fibre optique en opacifiant le capteur ce qui entraine une diminution du
rapport signal sur bruit. La goutte peut ensuite étre refroidie pour mesurer la surfusion de

germination du silicium pur.
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Figure 3.19: Surfusion de silicium pur.

La surfusion maximale pouvant étre atteinte dans le cas de matériaux purs est de 'ordre

de 30% de la température de fusion T [29]. Lorsqu’on atteint cette limite on parle en gé-
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Figure 3.20: Morphologie de surface d’un échantillon de silicium aprés une recalescence de
300 K observée par microscopie électronique a balayage (MEB) en électrons secondaires. La
vitesse de solidification n’a pas été mesurée.

néral de surfusion homogéne ou encore intrinséque. Dans le cadre de nos expériences, nous
avons mesuré a plusieurs reprises des surfusions supérieures a 300 K en utilisant des mor-
ceaux de silicium 6N provenant de Alfa Aesar. Un exemple de surfusion est présenté a la
figure 3.19 montrant une surfusion de 308 K. La recalescence n’atteint pas la température
de solidification étant donné que la quantité de chaleur rejetée est en partie évacuée par le
refroidissement. La surfusion maximale du silicium qui est égale & 30% de T}, c’est a dire &
425 K n’a pas été atteinte mais ces résultats nous permettent tout de méme d’observer que
le niveau d’impureté est suffisamment faible pour s’approcher de cette limite.

La morphologie du silicium obtenue montre une surface dénuée de structure dendritique.
La surface est rugueuse comme nous pouvons le voir sur la figure 3.20. Ces observations sont

en cohérences avec celles obtenues par Liu et al. [95].

3.3.2 Si en présence de Siz/N,
3.3.2.1 Les mesures de surfusion

Pour controéler la concentration en azote dans le silicium, on utilise les calculs thermody-
namiques réalisés précédemment (Section 3.1.6). Ceux-ci nous permettent de déterminer le
nombre de moles & injecter dans ’enceinte. La cinétique de réaction n’est pas connue, par
conséquent nous fixons un temps de réaction identique au cours de toutes les expériences.

Enfin, au minimum 10 cycles sont réalisés sur chaque échantillon de fagon & obtenir une
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meilleure statistique. Les résultats obtenus n’ont pas montré de variation de la surfusion quel
que soit le nombre de cycle.

Les mesures de concentration en azote ont été réalisées par un analyseur LECO TC-
436 et décrit en Annexe E.3. Etant donné que 'on se trouve en présence de précipités, il
est primordial que 1’échantillon soit entiérement analysé. Pour I’échantillon présenté dans le
tableau 3.5, la surfusion initiale de 277 K représente la surfusion du silicium pur. Une fois cette
étape de vérification effectuée, 8, 8.107° mol d’azote est injectée dans 'enceinte pour un temps
de réaction de 10 min. La concentration en azote mesurée sur 98% en masse de 1’échantillon
est de 1, 4 ppmw alors que les calculs thermodynamiques prédisent une valeur de 13 ppmw. Les
analyses ont montré une homogénéité de la concentration en azote dans I’échantillon. Comme
nous l’avons vu précédemment les calculs thermodynamiques ne prédisent pas la cinétique
de réaction et sont délicats & manipuler dans le cas des faibles concentrations en azote, il
est possible qu’un temps plus long ait été nécessaire pour atteindre cette concentration. La
concentration calculée est tout de méme proche de la valeur expérimentale, il est possible
que l'on se situe dans les marges d’erreurs du logiciel et de la base de données pour ces

concentrations. Il est aussi possible que la mesure de concentration soit sous-estimeée.

Tableau 3.5: Statistique de surfusion de germination pour I’échantillon 090902N en équilibre
avec 8,8.107°mol de N,. Les vitesses correspondent au début et a la fin de la phase de
refroidissement.

Surfusion Température initiale (en °C) Type de refroidissement Vitesses (K.s7!)

277 1743 Hélium + Puissance 9,1-1,1
19 1628 Hélium + Puissance 7,6-4,5
20 1600 Hélium + Puissance 7,7-5,6
16 1600 Hélium + Puissance 8,1-10
16 1630 Hélium + Puissance 8,9-12,6
17 1615 Hélium + Puissance 7,6-12
18 1595 Hélium + Puissance 9,7-9,7
18 1605 Hélium + Puissance 11-13,3
14 1605 Puissance 5,75-1,6
11 1616 Puissance 11-1,7
11 1600 Puissance 14,7-4,2
15 1615 Puissance 15,1-1,8
11 1610 Puissance 14,1-4,3
11 1610 Puissance 14,3-,3.8
12 1605 Puissance 14,3-4,1

Cet échantillon montre une diminution brusque de la surfusion pour une concentration en

azote de 1,4 ppmw + 0,1 ppmw avec une chute de la surfusion de germination du silicium a
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17,7 K£1,4 K lorsque la vitesse de refroidissement est supérieure a 4,5 K.s~! et une surfusion
de 12,1 K £1,5 K pour une vitesse de refroidissement plus lente inférieure & 4,5 K.s7!. Deux
phénoménes sont donc a noter, tout d’abord la surfusion diminue lorsque le silicium est en
présence d’azote, d’autre part la vitesse de refroidissement et/ou le type de refroidissement
influent sur la surfusion. Une explication possible de ce deuxiéme phénomeéne serait un retard
a la précipitation du nitrure de silicium, ainsi lors d’'une phase de refroidissement lent, la
probabilité de former un premier germe augmente étant donné que le taux de germination

est fonction du temps (voir Fig. 4.3).

Les expériences réalisées avec des concentrations plus élevées en azote font partie des
expériences ou la surfusion de germination initiale du S7 pur était comprise entre 30 et 50 K
par suite des contaminations antérieures de l’enceinte. Les valeurs de surfusions obtenues
permettent d’observer une tendance malgré une barre d’erreur élevée. En effet les mesures de
concentration pour ces différents cas se sont avérées délicates. Les échantillons étant fortement
concentrés en azote nous avons observé une trés forte inhomogénéité avec une prépondérance
des précipités en surface. Les analyses chimiques ont confirmé nos premiéres observations,
cependant méme si 98% de la masse de chaque échantillon a été analysée 'incertitude est
élevée. En effet si on prend I'exemple d’'un échantillon ayant une masse de 2.1 g et dont la
concentration en azote a été mesurée a 620 ppmw on obtient, pour une perte de masse de
2,6%, un écart de 16 ppmw si la matiére manquante est du Si et 500 ppmw si la matiére
manquante est de 'azote. Nous représenterons cette variation d’incertitude sous la forme
d’un décalage de la barre d’erreur (Fig. 3.21). Ceci montre que la mesure de concentration

est le point critique pour le reste des analyses.
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Figure 3.21: Evolution de la surfusion de germination du silicium en fonction de la concen-
tration en azote.
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La tendance que nous avons observée au fur et a mesure des expériences montre que plus
la concentration en azote augmente dans le silicium, plus la surfusion de germination du
silicium diminue. Cependant, il n’est pas possible de déceler la surfusion de germination du
nitrure de silicium, et par conséquent la sursaturation, a faible concentration, la surfusion de
germination de Si3N, est confondue avec la surfusion de germination du S7 étant donné que
la courbe du liquidus et proche de I'eutectique. A forte concentration en azote, la courbe de
liquidus s’éloigne de 'eutectique et les surfusions de germination du S7 diminuent rapidement
jusqu’a 1 K. Lorsqu’on regarde les courbes de refroidissement (Fig. 3.17), le bruit que 'on
observe sur les mesures de température est supérieur aux valeurs de surfusions attendues
pour le Si3 N, qui serait de 'ordre du Kelvin. Il n’est donc pas possible dans ces conditions,
d’extraire ces valeurs quel que soit le filtre utilisé. Nous avons ainsi pu tracer la courbe de
surfusion de germination du S7? en fonction de la concentration en azote dans le silicium
qui est donnée & la figure 3.21. Les valeurs encerclées représentent les échantillons ou la
surfusion du silicium pur n’a pas atteint une valeur proche de 300 K mais était supérieure
d’au minimum cinq ordres de grandeur a la surfusion mesurée.

Lorsque la concentration en N, est élevée, on observe a la caméra des taches lumineuses
en surface qui sont en fait des précipités de SizN,. En effet, leur émissivité est supérieure a
celle du silicium liquide pour une méme température. Cette différence de contraste permet
de suivre I’évolution des précipités mais reste limitée par la résolution de la caméra ainsi que

par la vitesse de rotation élevée de I’échantillon.

3.3.2.2 Apparition des germes en surface

Tous les germes qui ont une taille suffisamment importante se localisent au niveau des
zones mortes de I’échantillon (Fig. 3.7), ce phénomeéne est clairement observable sur la figure
3.22.

Plusieurs phénomeénes entrent en jeu : comme nous l'avons vu précédemment, les vortex
contrarotatifs, avec une vitesse de rotation de plusieurs dizaines de centimétres par seconde
(Paragraphe 3.1.4.2) entrainent I'apparition d’une ou plusieurs zones mortes. Ces vitesses
importantes peuvent (suivant la loi de Kolmogorov qui donne I’échelle spatiale a partir de
laquelle Pécoulement devient visqueux), permettre de dissiper 1’énergie cinétique de I'écoule-
ment. Ceci ce traduit par Re = 1 et on obtient la dimension caractéristique de Kolmogorov

donnant la taille minimale des tourbillons grace a la relation :

_n
PUal fven

(3.27)

LKOlmogorov =
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Figure 3.22: Répartition des précipités au niveau des zones mortes d’une bille de silicium.

Ainsi pour des vitesses supérieures a 20 cm.s~ ! la dimension caractéristique est de 1,4 um.
Les précipités sont donc entrainés par le fluide a ce niveau, ce comportement a déja été
modélisé dans la littérature : les particules de dimensions inférieures a 1 um restent dans le
liquide alors que celles qui ont une taille supérieure & 10 um sont entrainées jusqu’a une zone
morte [19], le champ électromagnétique peut aussi avoir une influence sur le déplacement de
ces précipités. Les particules se trouvant entre ces deux valeurs peuvent se trouver soit a la
surface, soit dans le liquide. De plus, la différence d’énergie d'un précipité en surface et d’un
précipité immergé est égale a oy (cosd — 1), avec oy, la tension de surface liquide-vapeur
et 0 'angle de contact. Si 6 > 0, alors I'énergie est négative et par conséquent, la position
d’équilibre pour le précipité est en surface. Si § = 0, ’énergie de surface est nulle, et le
précipité peut se trouver alors, soit en surface, soit dans le liquide. Etant donné que 'angle
de contact entre Si et SizN, est égale a 89° [167], les précipités restent en surface. Il en sera

de méme pour les précipités de SiC' ou 'angle de contact avec le Si est supérieure a 20° .

3.3.2.3 Morphologie

Différentes morphologies de précipités de Si3/N, ont été observées en surface des échan-

tillons principalement pour des concentrations en azote élevées.

Les aiguilles : Elles sont observables lorsque ’échantillon est maintenu en sursaturation
pendant un temps suffisamment long. Leur taille est fonction du temps de réaction qui leur
est donné pour croitre. Aprés 20 min dans une atmosphére sursaturée en Ny, on observe
des tailles de précipités pouvant aller de quelques microns a plusieurs centaines de microns.

Comme nous pouvons le voir sur la figure 3.23-a, des aiguilles de tailles différentes sont
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Figure 3.23: Aiguilles de Siz Ny observées par Microscopie Electronique & Balayage sous a)
électrons secondaires, b) électrons rétrodiffusés.

présentes. Cette micrographie, réalisée par l'intermédiaire d'un microscope électronique &
balayage en électrons secondaires (Annexe E.1), montre clairement des aiguilles de différentes
dimensions. L’analyse en électrons rétrodiffusés de la figure 3.23-b montre une différence de
composition chimique. Pour parfaire cette étude et vérifier qu’il s’agit bien de précipités de
Si3Nyg, une analyse EDX (voir annexe E.1) a été réalisée et a montré la présence d’azote et
de silicium dans ces zones, confortant ainsi 'hypothése que ces précipités sont des aiguilles
de nitrure. Parallélement, les analyses Raman (voir annexe E.1) ont montré qu’il s’agit du
polytype hexagonal § — SigN,. Ces aiguilles apparaissent dans des conditions isothermes
et pour des temps de réaction suffisamment longs (les premiéres aiguilles sont observables
in-situ aprés 5min de réaction). Les conditions sont les méme que lors de la solidification
de lingots de silicium photovoltaique : lorsque le nitrure de silicium précipite au niveau de
I'interface solide-liquide qui est fortement concentrée en azote, la température est isotherme.

Les précipités croissent suivant les théories classiques de diffusion (voir paragraphe 4.1.3).

Les dendrites : La deuxiéme morphologie de précipité ayant été observée est de type
dendritique. Différentes observations ont été réalisées :
— certaines apparaissent sur les bords des aiguilles (Fig. 3.24-a)
— d’autres sont situées au niveau des joints de grains (Fig. 3.24-b et d).
— les dendrites se trouvant a cheval sur deux facettes ont une morphologie différentes et
caractéristique de la facette concernée (Fig. 3.24-b).
— comme nous pouvons le voir sur les figures 3.24-e et f, si on observe les faces des grains,
les dendrites sont majoritairement orientées par rapport au plan de croissance, de plus

suivant les facettes, la morphologie des dendrites changent et reste homogéne sur toute
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Figure 3.24: a) Aiguille de 8 — Si3N, présentant a sa surface des dendrites de o — SizNy,
b) Dendrite de a@ — Si3Ny sur deux grains, ¢) Grossissement d’'une dendrite o — SigNy, d)
Dendrite de a — SigN, a Uintersection de plusieurs grains, e) Influence des grains sur la
morphologie des dendrites de a — SigNy, f) Grossissement sur deux grains comportant des
dendrites équiaxes et allongées.

la facette concernée. On observe ainsi des dendrites sous formes équiaxes ou encore des
dendrites allongées.
Ces dendrites ne sont pas observable in-situ étant donné qu’elles ont une taille qui est de
I’ordre du micrométre. Il semblerait qu’elles apparaissent par épitaxie en conservant les pro-

priétés de croissance du grain sur lequel elles sont apparues.
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L’identification Raman de ces dendrites montre qu’il y a eu un changement de polytype,

on passe ainsi d’un polytype 5 — Si3/N4 dans le cas des aiguilles & a— Si3 N, dans les dendrites.

Les dendrites facettés : On observe aussi des morphologies de type dendritique facettée
ayant I’apparence d’une plume (Fig. 3.25). La germination du SizN4 a commencé dans le
grain et la croissance se termine dans ’atmosphére. Ceci laisse penser qu’il y a eu croissance
en phase gazeuse du nitrure. En effet, au niveau de 'interface avec la sphére en lévitation,
il existe une couche limite au sein de laquelle la concentration en Si sous forme gazeuse, est
élevée (voir paragraphe 3.1.1). L’apport constant de N, par I'atmosphére permet donc aux
cristaux de SizNy de croitre. Ce type de morphologie a déja été observé dans la littérature
lors de la croissance de SizN,; en phase gazeuse [161]. Les analyses Raman n’ont pas permis
de conclure quand au polytype mais il semblerait que ce type de morphologie soit celui du
polytype a — SigNy [25].

Figure 3.25: Morphologie dendritique facetté de Si3N, dont la croissance a commencé dans
le grain et s’est terminée dans 'atmosphére. a) Grossissement 600x, b) Grossissement 1600x

3.3.2.4 Observation in-situ et post-mortem

Tout au long de la phase de refroidissement, I’échantillon est suivi par l'intermédiaire
d’une caméra. A cause de la rotation de la bille il n’est pas possible d’observer la croissance
du silicium. Cependant en fin d’expérience, ces vidéos deviennent plus intéressantes. Les
échanges de chaleur avec 'extérieur entraine un refroidissement beaucoup plus rapide des
bords de I’échantillon que de son coeur. De facon imagée, ce phénoméne peut étre comparé a
la terre ou un manteau solide retiens un coeur liquide. Cependant le silicium solide posséde un

coefficient de dilatation négatif. Le manteau de silicium s’étant formé autour de I’échantillon
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se rompt pour laisser solidifier le coeur du silicium encore liquide. Ceci se traduit généralement

par une excroissance comme nous pouvons l'observer sur les figures 3.26-1 a 3.26-20.

Figure 3.26: Images d’une fin de solidification d’un échantillon de silicium contenant de I'azote
(échantillon 091001N) prises toutes les 800ms.

La différence d’émissivité entre le liquide et le solide nous permet d’observer 'avancé
du front de solidification. Différentes zones sont observables et comportent des morphologies
particuliéres comme nous pouvons le voir sur la figure 3.27. Par souci de clarté les figures 3.26
et 3.27 ne seront plus mentionnées et les observations seront réalisées en faisant appel aux
chiffres et aux lettres caractérisant chacune d’entre elles. La zone a est observable sur I'image
1, elle est composée d’une multitude de dendrite a«—Si3/N4 orientées suivant ’axe de croissance
des grains. On observe sur les images 3 & 6 une couronne qui s’est progressivement refermée,
I’analyse MEB montre au point b des dendrites organisées de facon circulaire, I’observation
est la méme au point e mais n’est pas visible sur les images vidéos car I’analyse MEB n’a pas
été réalisée sous un angle strictement identique. Sur ces mémes images on observe deux plans
paralléles qui se referment I'un sur 'autre, ne laissant ainsi plus de place pour le liquide, le
point ¢ correspondant montre un liseré clair de Si3N,. Le commentaire est le méme pour les

images 8 a 11 et le point d. A 'aide des images 11 & 14 et en comparant au point f on observe
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une zone plus claire qui correspond au rejet d’azote et a 'apparition de la phase SizNy. Il en

est de méme pour le point g qui apparait entre les images 11 et 15.

Figure 3.27: Reconstruction de ’excroissance d'un échantillon de silicium 090910N réalisée
par MEB. Les différentes zones notées a a f sont commentées dans le texte.

Cette analyse nous a permis d’observer différents comportement de croissance. Nous avons
vu que des phases de ségrégation chimique sont observables avec la précipitation de Si3/Ny
entre les grains qui sont directement influencés par la phase de solidification. L’orientation
des dendrites est liée intrinséquement a la direction du front de croissance et on observe que
cette derniére zone, correspondant & la derniére goutte de liquide solidifié comporte moins
de dendrites que la partie inférieure ayant solidifié plus rapidement. Ces observations nous

permettent aussi de conclure sur 'intérét d’effectuer un suivi de la goutte en lévitation tout
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au long de la phase de réaction puis de solidification. Ceci sous entend qu’il serait nécessaire
de stabiliser le mouvement de rotation de 1’échantillon.

3.3.3 Si en présence de SiC

Ces expériences ont été réalisées dans les mémes conditions opératoires que les expériences
en présence d’azote. Une seule expérience, réalisée avant les expériences avec 'azote, a pu
étre effectuée dans de bonnes conditions, c¢’est a dire avec une forte surfusion initiale du
silicium (> 300K’). Les autres expériences donnent des résultats plus ou moins inattendus et
seront présentées. Les précipités apparaissent aussi en surface dans la zone morte du champ

de vitesse et cela pour les mémes raisons que celles citées précédemment.

3.3.3.1 Surfusion de germination du silicium
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Figure 3.28: Influence du nombre de moles de C'H, injectés sur la surfusion de germination
du silicium.

Nous avons maintenu un échantillon de silicium pur en sustentation pendant un temps suf-
fisamment long de fagon a ce que la concentration en oxygéne dissous deviennent négligeable.
Les surfusions obtenues sur cet échantillon de silicium pur sont de 300 K. L’incorporation
dans lenceinte de 1,8.107% mol de C'H, pour un temps de réaction de 600 s , a montré une
chute de la surfusion a 12 K+1,5 K et ceci pour six cycles. Cette expérience a été répétée avec
deux ajouts successifs de 1,8.107° mol de C H, sur le méme échantillon et a permis d’obtenir
une surfusion de 6 K = 1 K et 5 K + 1 K. Ceci signifie que la quantité globale de carbone,
en équilibre avec le silicium, présente dans I’enceinte aux différentes étapes du procédé était
de 1,8 puis 3,6 puis 5,4.107°> mol de C'H,. On observe ainsi que la concentration en C'Hy
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a une influence direct sur la surfusion. Les mesures de concentrations en carbone dissous
n’ont pas pu étre réalisées sur cet échantillon mais des analyses ultérieures, effectuées sur
des échantillons dont le mode opératoire et la masse sont identiques, définissent qu’un ajout
de 1,8.107° mol équivaut a une concentration en carbone dissous de 25 ppmw + 5 ppmaw (les
tests ont été réalisés sur trois échantillons différents). Cependant I'ajout de C'Hy n’est pas
linéaire avec la concentration en carbone dissous (Fig. 3.9), les analyses qui ont été réalisées
ne nous permettent pas, pour I'instant, de conclure sur les concentrations plus élevées. On
peut tout de méme tracer en figure 3.28 la variation de la surfusion en fonction du nombre de
mole de C'H, en équilibre avec le Si en sachant que I'ajout de 1,8.1075 mol de C'H, équivaut

& une concentration en carbone de 25 ppmw + 5 ppmuw.

3.3.3.2 Cas particuliers

Un échantillon dont la surfusion initiale du silicium “pur” est comprise entre 40 K et 70 K
a montré une surfusion de 280 K reproductible sur deux cycles lorsque nous avons ajouté

4,4.10~° mol de CH, comme nous pouvons le voir sur le tableau 3.6.

Tableau 3.6: Résultats obtenus sur ’échantillon 091004C

Surfusion Si “pur” (en K) Surfusion Si aprés ajout de
4,4.10°mol de C'Hy (en K)

66 283
69 290

Cette observation qui est en contradiction avec les analyses précédentes pourrait s’expli-
quer par la complexation du carbone avec une impureté présente dans le silicium dans des
conditions stoechiométriques. L’annihilation des ces impuretés par le carbone en un composé
n’ayant pas d’action sur la germination serait une explication possible de ce phénoméne,
un exemple similaire serait un laitier. Afin de parfaire cette observation une analyse GDMS
(Annexe E.1) a été réalisée sur 1,3% en masse de I’échantillon, elle a montré la présence
des impuretés suivantes : Al (0,4 ppmw), P (0,26 ppmw), CIl(1,2ppmw), Ca (1,6 ppmw),
Ti (0, 18 ppmw) et Ge (1,5 ppmw). Ces valeurs sont tout de méme difficiles & exploiter étant
donné que la masse analysée (40 mg) est relativement faible si on la compare a la faible ho-
mogénéité de I’échantillon. Tout de méme il est important de noter que la concentration en
carbone mesuré est de 33 ppmw + 5 ppmw. Cette valeur, qui est du méme ordre de grandeur
que celle obtenue sur I’échantillon présenté a la figure 3.28, montre bien que nous sommes en
présence d’un phénomeéne particulier.

Nous avons essayé de reproduire cette expérience et cela dans les mémes conditions opé-

ratoires sans succés. Nous avons tout de méme noté au cours d’expériences ou la surfusion
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initiale du silicium est plus faible, une légére augmentation de la surfusion de germination
aprés avoir injecté du carbone. Atteindre ces conditions d’équilibre furent sirement un ha-
sard ; si cette théorie d’équilibre stoechiométrique est juste, il aurait fallut quelques ppmw

supplémentaires de carbone pour former du SiC' et par conséquent diminuer la surfusion.

3.3.3.3 Relation entre le nombre de mole de C'H, introduit et le carbone

dissous

Nous avons fait varier le nombre de moles de carbone dans ’enceinte et avons effectué
des analyses post-mortem de concentration en carbone dissous. Les échantillons de silicium
ont été maintenu a 1650°C' pendant 10min et les résultats sont données a la figure 3.29.
Les valeurs données pour les échantillons dont la concentration est de 33 et 59 ppmw sont
légérement sur-estimées, en effet, leur masse de silicium est inférieure a celle des échantillons

a 25 et 93 ppmw dont les masses sont respectivements 2,49, 1,91, 3,19 et 3,1g.
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Figure 3.29: Influence du nombre de moles de C'H, injectés sur la concentration en carbone
dissous.

On observe un comportement linéaire signifiant que la réaction Si) + CHygy) = SiC) +
2Hy(g) est une réaction d’ordre zéro. Des analyses complémentaires avec une masse identique

sont nécessaires pour confirmer cette tendance.

3.3.3.4 Morphologie

Les morphologies typiques du SiC observées sont de type facettées dont les dimensions
varient de quelques microns a plusieurs microns. Les identifications Raman montrent qu’il

s’agit du polytype 3C — SiC suite a la réaction chimique entre le méthane et le silicium.
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Figure 3.30: Morphologie des précipités de 3C' — SiC observés a la surface du silicium.

La figure 3.30 montre des précipités de SiC' situés a la surface du silicium, ceux-ci sont
maintenus a l'interface liquide-gaz comme nous 'avons vu précédemment dans le cas du
Si3Ny4. On constate cependant des difficultés de mouillage du SiC par le Si contrairement
a ce que l'on pourrait attendre, étant donné que 0g;/5;c ~ 30°. Ce comportement pourrait
s’expliquer par la présence d’oxygéne dissous mais des analyses plus poussées doivent étre
envisagées afin d’observer plus en détails l'interface entre le SiC' et le Si. Il est possible que
la courbure que l'on observe ne refléte pas la courbure proche de l'interface, c’est a dire a

quelques nanomeétres.
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3.4 Conclusions sur les expériences réalisées avec le
dispositif SPYCE

Nous avons mis en place un dispositif expérimental capable de mesurer la surfusion de
germination du silicium sous atmosphére controlée. De plus nous avons montré qu’il était
possible d’élaborer des matériaux hautement réactifs par cette méthode et d’étudier leur
morphologie avec un suivi in-situ. Les analyses post-mortem par MEB, EDX et spectroscopie

Raman permettent d’identifier les nouvelles phases formées.

Ces expériences ont montré une relation entre la surfusion de germination du silicium et
la concentration en azote ou en carbone. Ainsi lorsque la concentration d’un de ces éléments
augmente, la surfusion de germination du silicium diminue. Des phénomeénes particuliers,
comme une augmentation de la surfusion aprés avoir injecté du carbone, ont tout de méme été
observés mais ne permettent pas de conclure par manque d’information sur les concentrations
et les intéractions dans des systémes pluri-naires. Alors que lors des phases de solidification
de lingot de qualité photovoltaique, le polytype 8 — Si3N, est couramment observé, nous
avons obtenu un deuxiéme polytype oo — Si3 /N, sous forme de dendrites. Si ce polytype existe
au cours de la solidification de lingot, il est fort probable qu’il ne puisse pas étre observé suite
a une dissolution par attaque acide [102, 143, 71|, étant donné que ses dimensions sont de
I'ordre du micrométre et son épaisseur de I’ordre du nanomeétre. Le carbure de silicium quant
a lui, apparait sous sa forme cubique 3C' — SiC' qui est caractéristique de ces températures

de solidification.

Nous n’avons pas observé de mesures de surfusion de germination de SizN,; ou encore
de SiC', étant donné qu’elles sont noyées dans le bruit de mesure inhérent au dispositif.
L’application de filtres pour traiter le signal de sortie n’a pas été satisfaisante dans ce cas.
Il semblerait que I'utilisation d’un dispositif plus stable en microgravité soit la seule solution
envisageable si 'on désire atteindre des mesures de surfusion inférieures au degré. De plus,
I'utilisation de fibre optique reste trés délicate a cause de I’évaporation du Si et de S0, qui

opacifie la fibre en début d’expérience est entraine une diminution du signal.

Les premiéres expériences que nous avons réalisées ont permis d’obtenir des surfusions
pour le silicium pur supérieures a 300 K montrant ainsi que I'enceinte permet d’atteindre un
niveau de propreté optimal. L’utilisation de gaz polluants, comme le méthane et le diazote
ont montré que le fait de vouloir polluer le silicium entraine une pollution de I'enceinte. Des
méthodes de nettoyage sont en cours de validation entre autre le montage d’une torche a
plasma froid permettant d’ioniser un mélange Ar — H, qui serait hautement plus réactif et

efficace. Les derniers résultats obtenus en réalisant un plasma Ar avec I'inducteur SPYCE
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pendant quelques secondes ont montré une augmentation des surfusions. Par ailleurs, 1'uti-
lisation d’un spectrométre de masse capable de travailler & des pressions de 1bar peut étre
envisagée en complément d’une analyse thermodynamique multi-constituant.

Les résultats obtenus suite a la réalisation de ce dispositif ont permis de valider le fait que
le SiC et le Si3N, servent de germes pour la croissance du Si en jouant le role d’affinant. Ces
résultats permettent de valider les hypothéses de transition facetté-équiaxe et donnent des
valeurs de surfusion de germination en fonction de la concentration en carbone et en azote

dans le silicium.



Chapitre 4

Modéle analytique physico-chimique de
la transition facetté-équiaxe dans le Si

photovoltaique

Comme nous avons pu le voir précédemment de nombreuses microstructures sont obser-
vées lors de la solidification de lingots de silicium de qualité photovoltaique. La modélisation
du changement morphologique du lingot est complexe. Différentes études ont été réalisées afin
de déterminer la répartition en impuretés dans le lingot [128, 94, 80] mais une seule, traite
d’un changement de la microstructure [97]. Le modéle qui sera présenté au cours de ce cha-
pitre est un modéle analytique qui permet de prédire la hauteur de transition entre une zone
facettée et une zone équiaxe. Il permet aussi de prédire I’épaisseur de la zone équiaxe ainsi
que la distribution en taille de grains tout au long de cette zone. Pour cela, nous présenterons
les différents mécanismes qui interviennent, entre autres, la ségrégation du soluté, la germi-
nation et la croissance du carbure de silicium qui est suivie par la germination hétérogéne et

la croissance du silicium équiaxe sur ces précipités.

4.1 Modeéle analytique

4.1.1 Ségrégation chimique

La solidification de la plupart des métaux a partir de leur alliage liquide peut étre ap-
proximée par I’hypothése d’un équilibre thermodynamique & l'interface de croissance dans la
mesure ol la vitesse de croissance est faible. Si la solidification a lieu a une température T,

les conditions d’équilibre & I'interface nécessitent que les compositions du liquide et du solide

135
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a l'interface, C} et C§ respectivement, soit fixées par le diagramme de phase (Fig. 4.1) [49].
Ceci permet d’introduire le coefficient de partage kg tel que
_ G5
e

Lorsque les courbes de liquidus et de solidus sont approximées par des lignes droites, le

ko (4.1)

coefficient ky devient constant.

() c
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Figure 4.1: Solidification d’un alliage avec une interface solide-liquide en équilibre, (a) dia-
gramme des phases, (b) profil de concentration au niveau de l'interface [49].

Burton et al [22] ont décrit ce phénoméne de ségrégation en prenant en compte la convec-
tion et la diffusion dans le liquide. On suppose que le phénomeéne de convection entraine I’ho-
mogénéisation du liquide en dehors de la couche limite de diffusion §. A 1'état stationnaire, la
distribution de soluté au niveau de la couche limite est donnée par I’équation différentielle :

D LdQﬁ + deL
dz'? dx’

avec 2’ la distance & partir de 'interface, Dy, le coefficient de diffusion du soluté dans le

—0 (4.2)

liquide et v la vitesse de déplacement de l'interface. En appliquant les conditions aux limites

Cr = C} a linterface solide-liquide (2’ = 0) et Cf, = C;, & 2’ = 9, la solution est :

C; —C% _ w8
— = —¢ DL 43

Cette équation permet de définir le coefficient de partage effectif k.s; qui est le rapport
de la composition du solide a 'interface C%, divisé par la composition au loin dans le liquide

Cliq tel que :
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(4.4)

On peut observer que lorsque 6 ou v — 0, k.yy — ko. Cette expression peut étre utilisée
pour décrire la distribution de soluté dans des creusets de taille finie si I’épaisseur de la couche
limite est petite vis & vis de la longueur du creuset.

Un four de solidification de type Bridgman horizontal a pour avantage de maintenir
un gradient de température axial constant au cours de la solidification. Dans le cas d’une
configuration Bridgman verticale on fera 'hypothése que le gradient de température radiale,
est lui aussi constant tout au long de la solidification. Ceci nous permet d’introduire la relation
de Garandet et al. [55] permettant de calculer la couche limite de diffusion & 'interface. Si
la relation

Pe+ GrSec/192 < 1 (4.5)

est vérifiée, ils ont montré que 1'on peut écrire :

J 1
s=g= Pe + @GTSC (4.6)

avec Pe le nombre de Péclet défini par Pe = Rv;/D, Sc = v/D le nombre de Schmidt et
Gr le nombre de Grashoff qui peut étre défini par :

_ BT,QAT;’adR3
v
R est le rayon du creuset (en m), v; est la vitesse de l'interface (en m.s™!), Br est le

Gr (4.7)

coefficient de dilatation volumique thermique (en K~'), g est l'accélération de la gravité
(en m?.s71), AT,qq est le gradient de température radiale (en K.m™') et v est la viscosité
cinématique (en m?.s71).

Lorsque la condition 4.5 n’est pas respectée c¢’est-a-dire, 0 < s < 1/Peet 0 < s < 1 pour

Pe <1, on résout dans ce cas I’équation :

Pe 192

8 JR—
GrSc GrSc
Les concentrations en soluté dans le liquide au loin et a 'interface sont approximées par :

s — 48t + 45 + 192 =0 (4.8)

L= Cot1 - gy 1)
Cp = L0 (1 oy (1.10)

ol fg représente la fraction solidifiée.
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4.1.2 Germination du S:C

Nous partons de ’hypothése que la germination du SiC' se traduit par une précipitation
du carbone soluté lorsqu’il est en sursaturation [13]. Il est possible d’atteindre cette métasta-
bilité par refroidissement, par évaporation ou encore par ségrégation. Mais la sursaturation
n’est pas suffisante pour commencer la cristallisation, il est nécessaire que quelques germes
soient présents. Lorsque les germes sont issus de la solution mére; on parle de germination
homogeéne, les germes se forment spontanément dans la solution. Si la germination a lieu
artificiellement sur les parois ou sur des impuretés, on parle de germination hétérogéne. En
solution, les molécules de soluté diffusent suivant le mouvement brownien et peuvent se ren-
contrer d’autant plus facilement que la sursaturation augmente. Par additions successives
de molécules aux agrégats (monomeres, diméres ...), il est possible d’atteindre la taille du
germe critique initiant la cristallisation. Lorsque les germes dépassent une taille critique, ils
continuent de croitre suivant un processus de diffusion et d’attachement des atomes de soluté.

On décrit ainsi I’équilibre thermodynamique du silicium et du carbone avec le carbure de

silicium par la relation

(57) + ((C))eg =< SiC > avec A,Gey =0 (4.11)

lorsque I'on s’écarte de cet équilibre on obtient

(S7) + ((C))horseq =< SiC > avec A, Ghorseq (4.12)

L’énergie libre peut s’écrire suivant la somme de potentiel chimique p,

ArGey = piesios — H(si) — H(C))eq = 0 (4.13)

A'rG’hO’r‘seq = H<SiC> — M(Si) — H((C)),horseq (414)

Les équations 4.11-4.14 permettent d’arriver a 4.15 parceque fi(si),.eq = [(Si),horseq- 11 effet

la concentration en carbone est négligeable dans les deux cas considérés.

ArGhors eq = M((C)),eq — MH((C)),horseq (415)
Compte tenu de 4.16

w(T, P) = p°(T) + kyTlna (4.16)

avec 1° le potentiel chimique de référence, a lactivité du constituant, on obtient la relation
4.17
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A, Ghorseq = ko Tln (M) — kyTln (Q) — _k,TInS (4.17)
QA ((C)),hors eq C*

avec S = % la sursaturation de la solution.

L’échange d’énergie libre associée au processus de germination homogéne peut étre consi-
déré de la fagon suivante : 'excés d’énergie AG, entre une particule solide de soluté et le
soluté en solution est égal & la somme de I’énergie libre de surface en excés, AG, et I'énergie
libre de volume en excés AG,,.

Nous obtenons ainsi la relation générale suivante :

AG = AG, + AG, = nATG;Wseq + Ago (418)

avec n le nombre de molécule de SiC' appartenant a la phase cristalline créée, Ay la
surface de la particule solide de SiC' en contact avec le liquide et og,c/s; la tension de surface
entre la particule de SiC' formée et le S7 liquide. Si la particule est sphérique de rayon r,
I’équation 4.18 devient alors :

473

AG = —
¢ 3V,

m

kalTLS + 47”‘20-31'0/31‘ (419)

Vi représente le volume d’une molécule de SiC' et r le rayon du cluster.

Lorsque l'enthalpie totale (Eq. 4.19) n’est pas modifiée par ajout ou retrait d’unités
élémentaires, on peut dire qu’il existe un noyau thermodynamiquement stable. Ainsi, pour
le cas ol :

IAG
- 4.2
5 =0 (4.20)

On obtient ’équation dite de Gibbs-Thomson donnant le rayon du germe critique :

. 2Vinosicsi

Le rayon de ce germe est inversement proportionnel & la sursaturation. Ainsi, comme

(4.21)

nous pouvons le voir sur la figure 4.2 lorsque la sursaturation tend vers 1, le rayon du germe
critique tend vers l'infini alors que pour une sursaturation de 4, le rayon du germe critique
est égal & 4,5.1071%m.
Pour créer un germe ayant ce rayon r*, la barriére énergétique correspondante est I’en-
thalpie libre d’activation critique :
1677‘/730'22‘0/&'

MG = i (4.22)
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Rayon critique (en m)
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Figure 4.2: Rayon critique du SiC' en fonction de la sursaturation.

Le nombre de monomeéres dans un cluster de taille critique n* peut étre développé de la

facon suivante :

AN
n'= = (4.23)

oil d,, représente le diamétre d’une molécule de SiC et est égal & (6M/7mpN4)Y/3. En

utilisant I’équation 4.21 et 4.23, on obtient ’expression suivante :

AVosicrsi \°
« _ [ ZYmOsic/si 4.24
" (dmkaln(S)) (4.24)

A partir des équations 4.21 et 4.22, nous observons que la germination est favorisée lorsque
S augmente et, & S constant, lorsque T augmente. Il est important de préciser que le facteur
167/3 est un facteur de forme résultant de I'hypothése d’'un germe sphérique. Dans le cas
d’'un germe cubique d’aréte 2r ce facteur vaut 32.

Le taux de germination primaire homogéne Jy,,, peut étre défini comme le nombre de

germes formés par unité de temps et par unité de volume suivant une loi de type Arrhenius :

AG*
Jhom = 6520* = BSZCblexp (_ k(;—' ) (425)
b

avec [ la fréquence d’attachement des molécules au noyau critique, Z le facteur d’équi-
libre défini par Zeldovich [168], C* la concentration en nombre de germes de taille critique et
Cy la concentration des sites de germination qui est égale a la concentration en soluté dans
la couche limite.
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Si on considére que le taux d’attachement atomique [, est contrélé par une diffusion en

volume (voir Annexe F), on peut écrire [111] :

65 = Tn (47TC)1/2 Ué/BDCblnl/S (426)

oll ¢ = (367r1/3), et v, est le coefficient d’attachement des molécules. Ce coefficient a pour
but de corriger le taux d’attachement en considérant que tous les atomes s’approchant du
noyau ne sont pas obligatoirement adsorbés, ce terme est compris entre 0 et 1.

Afin de pouvoir relier le nombre de noyaux critiques stables ou en équilibre, il nous reste
maintenant & introduire le facteur Z de Zeldovich [168] qui permet de corriger la déviation

de I'énergie libre & proximité de la taille critique du cluster n*. Celui-ci s’exprime par la

Tt _ J=2G (4.27)
3rkyT 3k, Tn*

Ceci nous permet maintenant d’obtenir ’équation générale du taux de germination du
SiC en utilisant les équations, 4.24, 4.25, 4.26, 4.27 :

relation :

J =, (4me) 2 03P DO 2 swﬁ%w (_ éi ) (4.28)

La figure 4.3 montre que pour une sursaturation fixée, le nombre de germes augmente
au cours du temps, mettant en évidence I'importance de prendre en compte ’historique de
la concentration de la solution. L’évolution du nombre de germes suit une évolution expo-
nentielle avec la sursaturation, par conséquent, il existe une faible plage de manoeuvre au
sein de laquelle il est possible de controler les germes de SiC' qui précipitent. De méme, la
température a une influence sur la germination, alors que pour une sursaturation de 2,6, il
est nécessaire d’attendre 4 ms a 1687 K pour obtenir le premier germe, seulement 1ms est
nécessaire a 1700 K. La température doit donc étre prise en considération au cours de la
modélisation. Ceci s’explique par le fait que pour une sursaturation fixée, la concentration
augmente lorsque la température augmente.

Le paramétre v, a une influence non négligeable sur le taux de germination et par consé-
quent sur le nombre de germes. Comme nous pouvons le voir sur la figure 4.4, lorsque le
facteur ~, tend vers 1, le nombre de germes qui apparait en fonction du temps augmente.
Ainsi pour un facteur v, égal 4 0,1, 200 germes apparaissent dans la solution en 10 ms alors

qu’il y en a plus de 2000 pour v, = 1.
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Figure 4.3: Nombre de germes en fonction du temps écoulé et de la sursaturation S pour
Yn = 1. La température de la solution est de a) 1687 K et b) 1700 K.
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Figure 4.4: Influence du facteur -, sur le nombre de germe en fonction du temps, pour une
sursaturation de 2,7 et une température de 1700 K.

4.1.3 Croissance du SiC

Les germes qui sont apparus en solution et qui ont dépassé la taille critique r* vont croitre
suivant un processus de diffusion. Différents modéles de croissance ont été développés dans
la littérature et prennent en compte ce mécanisme. Les plus simples considérent le préci-
pité comme une sphére [169] o les transferts de matiére s’effectuent dans une ou plusieurs
dimensions. Les plus évolués prennent en compte la morphologie et les orientations cristallo-
graphiques. L’anisotropie du précipité est ainsi modélisée en observant les compétitions entre
faces [154, 158]. Cependant, afin de simplifier le probléme, nous appliquerons le modéle défini

par Zener [169]. Tl considére que la vitesse de croissance est uniquement limitée par la diffu-

-----
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Figure 4.5: Avancement du front de solidification du précipité

dans le cas ou l'interface de croissance est définie par la position R, on obtient la relation

suivante :

=

RSiC = OégD(Dt) (429)

ou D est le coefficient de diffusion atomique, ¢ le temps considéré et asp un coefficient
sans dimension appelé aussi coefficient de croissance tridimensionnel.

La figure 4.5 illustre le cas d’une précipitation positive ou le soluté diffuse a travers le
liquide pour enrichir le précipité. C; représente la concentration en soluté du précipité, C7 la
concentration dans le liquide & I'interface du précipité et Cly,, s la concentration du liquide.

Zener a montré que le coefficient asp peut étre obtenu par I'approximation suivante :

Csursa - CZ %
s l

La relation finale obtenue en couplant ’équation 4.29 et 4.30 nous donne le rayon du

précipité en fonction du temps ¢ :

Csursat - C ) (431)

(1) = (2=t LDy
Rsic (1) ( C,—Ci

,,,,,

1 tel que :

U(Z) _ Csursat - Cll D
Cs—C}  Rgic(1)

(4.32)



CHAPITRE 4. MODELE ANALYTIQUE PHYSICO-CHIMIQUE DE LA TRANSITION
144 FACETTE-EQUIAXE DANS LE SI PHOTOVOLTAIQUE
Comme nous avons pu le voir sur la figure 4.3, il est nécessaire d’étudier la plage de
sursaturation comprise entre 2,5 et 2,9. Ces valeurs correspondent & un rayon initial de
précipité compris entre 6 et 7.107%m (voir Eq. 4.21 et Fig. 4.2). En regardant I'influence de

la sursaturation et du rayon du précipité sur la vitesse, on obtient la figure 4.6.

3 T
(|
(|
(|
29l 0.02
c “‘
o |
T 28] 0.015
: If
g
527 0.01
n
2.6¢
0.005
2.5

0.2 0.4 0.6 0.8 1
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Figure 4.6: Vitesse de croissance d’un précipité de SiC' (en m.s™') en fonction du rayon et
de la sursaturation, obtenue a partir de la relation 4.32.

Lorsque le temps augmente, la vitesse de croissance du précipité diminue (Fig. 4.7). Il
n’est donc pas nécessaire d’avoir un pas de temps fin lorsque le précipité a atteint une taille

conséquente.

Rayon (en nm)

I
-2 -1 0 1 2

10 10 10 10 10

Temps (enps)

Figure 4.7: Evolution du rayon d’un précipité de SiC' en fonction du temps, obtenue & partir
de la relation 4.31.
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4.1.4 Germination du S

La présence de SiC' et son influence sur 'apparition de grain de S7 équiaxe est une
hypothése fondamentale du modéle et a été validée par nos expériences présentées au chapitre
3. 1l existe deux méthodes permettant de prédire 'apparition de germes de S%, la premiére
est une analogie avec le modéle de Greer [58] qui a élaboré un modéle de croissance libre pour
des particules affinantes dans des alliages d’aluminium, la deuxiéme plus théorique prend en

compte les lois de la thermodynamique classique.

4.1.4.1 Analogie avec le modéle de croissance libre de Greer [58]

-5

10

‘Croissance
10k possible
Rayon minimal de : :

la calotte sphérique

Croissance

Rayon du SiC (en m)
=
o

Si
. 10° - impossible
Si : e
Se 10 2 =) ‘ ! =
10” 10° 10° 10 10 10°
— > )
a) s b) Surfusion (en K)

Figure 4.8: a) Précipités de SiC' et germination de Si suivant le critére de Greer, la diminution
de la taille du cristal entraine une diminution de son rayon de courbure entre son interface
et le liquide. Comme le rayon ne peut pas aller en dessous d'un rayon critique %, il y a
impossibilité de germination du Si si rg;c < r§;. adapté de [58], b) Influence du rayon du
précipité de SiC' et de la surfusion sur la croissance libre du S7. Deux zones sont mises en
évidence ou la croissance libre est possible ou impossible.

Elle se base sur le fait que chaque précipité de SiC' peut devenir un site de germination
du Si. Il est supposé qu’'un germe de St est formé sur une face d'un précipité de SiC, soit
parce que 'angle de contact de la calotte sphérique est relativement faible, soit parce qu’il
y a adsorption du Si. Initialement le nouveau cristal formé peut croitre latéralement, mais
lorsqu’il recouvre complétement la surface du précipité, il continue de croitre en diminuant le
rayon de courbure de son interface avec le liquide (voir Fig. 4.8). Ce rayon ne peut pas aller
au dela de la valeur critique rg, pour une germination a une surfusion donnée. Si le rayon
du SiC est tel que rg;c < 1%;, alors la croissance libre du Si sur SiC n’est pas possible.

Cependant, si la surfusion augmente, ceci entraine une diminution de rg; et rend possible la
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croissance libre du cristal de Si. La condition critique de croissance libre d’un cristal a partir
du rayon minimal de calotte de forme hémisphérique est donnée par la relation d = 2r*. La
surfusion de croissance libre AT, sur un précipité de SiC' de rayon rg;c est donnée par la

relation :

2’715

AT, = ————
: AvaTSz‘C

(4.33)

ou ASy, est 'entropie de fusion par unité de volume (en JK™'m™3) et 7, Dénergie
d’interface liquide-solide.

A Taide de la figure 4.8-b, on observe que pour des diamétres de précipités de SiC' de
1.107%m, la surfusion équivalente est de 500 K alors que pour un rayon de 5,4.107"m, la

surfusion a partir de laquelle il est possible d’obtenir un cristal de Si est de 1 K.

4.1.4.2 Loi de la thermodynamique classique appliquée & la germination
hétérogéne du Si sur des précipités de SiC

Le mécanisme de germination du S7 qui est similaire a celui décrit pour la germination
du SiC' ne prend plus en compte la sursaturation mais la surfusion du liquide. On se trouve
dans le cas d’un changement de phase liquide-solide. Les premiéres études qui ont permis de
décrire le processus de germination ont été réalisées par Volmer et Weber [151] qui ont traité
la condensation de vapeur. Ce modéle a ensuite été amélioré et étendu par Becker et Doring
[15] puis par Fisher et Turnbull qui ont utilisé les bases de ce concept pour 'appliquer a la
transition de phase liquide-solide [150].

On considére un liquide ot le mouvement des atomes est essentiellement dii & la tem-
pérature. Les atomes se rapprochent les uns des autres de facon statistique a des distances
comparables & la distance inter-atomique et créent ainsi des clusters. Pour des températures
supérieures a la température de fusion, ces clusters disparaissent spontanément. Lorsque la
température est égale & la température de fusion, I’énergie libre du solide est égale a I’énergie
libre du liquide. Et lorsque le liquide a une température inférieure & la température de fu-
sion, il se trouve dans un état de surfusion ou I’énergie libre du solide est inférieure a celle du
liquide. Par conséquent, la formation d’un cluster implique un gain d’énergie provenant de
la formation d’une fraction du systéme de ’état liquide en surfusion, & I’état solide de plus
faible énergie.

Grace a I’équation 4.18 et en prenant comme hypothése que les germes formés ont une

forme sphérique, on peut écrire le bilan énergétique suivant :

4
AG (r) = —§7T7”3Ast + dmrPy, (4.34)
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avec AGy, la différence d’énergie libre de Gibbs par unité de volume, ot 7 représente la
température de fusion du solide. Aprés dérivation de I’équation 4.34 jon peut définir le rayon

* .

critique r* et la différence d’enthalpie libre critique homogéne AG; ., :

2’}/ls
o 8 4.35
"= A (4.35)
. 167 711
AGhom - TAG% (436)

En premiére approximation, nous pouvons définir I’énergie libre de Gibbs AG, en utilisant

I'approximation linéaire de Turnbull [149] qui est développée en Annexe G :

AG (T) = ATiIfAT (4.37)

La présence de précipités de SiC a pour conséquence de diminuer la barriére énergétique
de formation du premier germe. On se trouve dans des conditions de germination hétérogéne.
L’équilibre des tensions interfaciales permet d’introduire I’angle de contact 6 entre le substrat

et le cristal déposé.

cl

Liquide
Cristal

9
N
kS

S

Solide

Figure 4.9: Tension superficielle au point triple de la phase solide, liquide et du cristal.

On obtient ainsi la relation suivante :

Vis = Yes T Vsic/sicos0 (4.38)

Les indices ¢, s et [ représentent le cristal, le substrat et le liquide. Il existe une relation

entre la barriére énergétique homogéne et la barriére énergétique hétérogéne donnée par :

AGZet = f(e)AG;;om (439)

avec

f(o) = ;1(2 — 3co0s + cos™0) (4.40)
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L’angle de mouillage modifie la barriére énergétique AG; ., (Eq. 4.39) et agit directement

sur la surfusion. Le cas § = 180° signifie que le systéme est complétement démouillé, on

*
hom*

obtient donc f(#) = 1, ce qui implique que AG},, = AG Lorsque f(0) = 0, cela signifie
que 'on mouille complétement le substrat. Par conséquent il n’y a pas de surfusion et la
solidification a lieu a la température de fusion.

Contrairement a la précipitation du SiC', nous considérons ici une germination hétérogéne,

le taux d’attachement s’exprime suivant ’équation 4.41 démontrée a 'annexe F :

1 — cost 5 N3 1/3
Bsi = Yn (W) (6m%vg) " n'/*DCl; (4.41)
Ceci nous permet d’écrire, en utilisant les relations 4.27, 4.28, 4.36, 4.39, 4.40 et 4.41 le

taux de germination hétérogeéne :

)AG;
Jsi = BsiZCsicexp (——f( )kT hom) (4.42)

4.1.4.3 Conclusion sur les modéles de germination

Ces deux modéles permettent de prédire la germination hétérogéne du S sur des précipités
calcul devient intéressante, plus particulierement lorsqu’il existe des interactions croisées entre
les équations. Le modéle thermodynamique ne prend pas en compte la taille des précipités
mais uniquement leurs nombres, on considére dans ce cas, que tous les précipités sont des
sites potentiels de germination dés lors que le taux de germination du S7 devient supérieur a
1, ce modéle reste donc restrictif. Par conséquent, pour notre modélisation nous utiliserons
tout d’abord le modéle de Greer, en vérifiant que 1'équation 4.33 est respectée puis nous
appliquerons le modéle thermodynamique avec 1'équation 4.42. Le couplage de ces deux

modéles permet de prendre en compte a la fois la taille et la statistique de germination.

4.1.5 Vitesse de croissance du S7 équiaxe

Alors que de nombreux modéles existent dans la littérature pour prédire la vitesse de crois-
sance des dendrites équiaxes, il n’existe pas de modéle pour la croissance de grains équiaxes
facettés. Nous présenterons les modéles existants qui reflétent au mieux les conditions de

croissance du silicium.



4.1. MODELE ANALYTIQUE 149

4.1.5.1 Modéle de dendrites thermiques

Dans I’hypothése ol les grains croissent sous forme dendritique, on parle de grains équiaxes
thermiques. Plusieurs modéles ont été développés dans la littérature |57, 90, 97| et donnent

une loi de vitesse de croissance équiaxe en fonction de la surfusion telle que :

(4.43)

Ve

_ 2aAS;AHo (0,4567) [ ATCy/AH; \*
N vsleC’p 1-— ATCPI/AHJC

avec « la diffusivité thermique, AS; I'entropie molaire de fusion, 7y 1'énergie libre d’in-
terface solide liquide, AH; la chaleur latente molaire, Cy; la capacité calorifique du liquide

et o une constante égale a 1/47% |97].

4.1.5.2 Modéle de germination et de croissance bidimensionnelle

Le nombre moyen d’atomes formant une monocouche est défini par N,, et permet de

déterminer la vitesse de croissance du cristal suivant la relation :

_ hJA

N (4.44)

Ve

Ou h représente la hauteur d’'une monocouche (en m), J le taux de germination bidimen-
sionnelle (en m™2s71) et A la surface du cristal (en m?).

Afin de pouvoir déterminer la valeur de N,,, on utilise la relation de Evans 48] qui nous

N3 7y 7\ 2/3
m (b) (3)3: avec x (Uet) (4.45)

I" est la fonction gamma compléte définie par I'(z) = <= [[725(1+ 2)1e*/™ et v, repré-

donne :

sente la vitesse d’étalement de la couche monoatomique. Pour les monocouches supérieures,
Obretenov et al. [116] définissent le nombre N,, comme étant égal & ag + ajx. Les coefficients
ap et a; étant déterminés par les deux cas limites : croissance monoatomique et croissance
polyatomique :
— Cas de croissance monoatomique z — 0 = J — 0, v — oo ou A — 0. Etant donné
qu’on se trouve dans le cas d’une croissance monoatomique, 'expression N est égale a
1 ce qui implique que ag = 1 et donc v, = hJA.
— Cas de croissance polyatomique xr — oo = J — oo, v — 0 ou A — oco. Dans ce cas, la
théorie statistique de Kolmogorov-Avrami-Evans est applicable [48]. Cette expression

est généralement décrite comme :
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ve = hB(bJv*)'/3 (4.46)

Ou b est un facteur géométrique dépendant de la forme du noyau (b = 7 pour un cercle,
b = 4 pour un carré), et J est un coefficient numérique égal a 0,97. En comparant les

expressions précédentes ; on peut remonter a a, = 1/5/3.

A J 1/3
No =1+ 275 (—) (4.47)

v

Par conséquent, on obtient la vitesse de croissance dans 1’état stationnaire comme étant :

B hJA
Ve T 11 5/B0 (T v)2e

Beatty et Jackson [12] ont simulé, en utilisant la méthode de Monte-Carlo, la croissance

(4.48)

de la face (111) du silicium pour des surfusions comprises entre 13K et 20K. Ils ont ainsi pu

déterminer le nombre de couches ajoutées en fonction du temps. Ils ont ainsi montré que

v =0,3AT (m.s™") (4.49)
Et

J =1,15 x 10*exp(—140/AT) (m 2.s71) (4.50)

Nous observons ainsi une relation entre la surfusion et la vitesse de croissance en rem-
placant J et v dans I’équation de la vitesse. En utilisant les équations 4.48, 4.49 et 4.50 on

obtient ainsi une vitesse de croissance de I'interface égale & :

B 1,15.102%exp(—140/AT) Ah
Ve T 11 A/BbI3(1, 15.10%%eap(—140/AT) /0, 3AT)2/3

Ce modéle qui prédit la vitesse de croissance, lors de la solidification par le procédé

(4.51)

Czochralski, a montré qu’il était applicable dans la croissance de front plan [52, 53].

4.1.5.3 Modéle de croissance dendritique dans des alliages a faible surfusion

Ce modéle est basé sur le modéle de croissance dendritique qui a été développé par Lipton
et al. [93]. Il est fondé sur les hypothéses suivantes, la surfusion est constante au cours de la
solidification, la forme de la dendrite est de type parabolique et le transport de chaleur et de
matiére dans le solide et le liquide est uniquement limité par la diffusion. Aoyama et al. [6, §]
ont appliqué ce modéle pour des surfusions inférieures a 100 K. La surfusion totale peut étre
exprimée par la somme de la surfusion thermique AT}, de la surfusion de courbure AT,, de

la surfusion solutale AT, et de la surfusion cinétique AT}, telle que :
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AT = AT, + AT, + AT, + AT, (4.52)
La surfusion thermique peut étre exprimée & partir de I’expression :

AH,

p
ou la fonction d’Ivantsov est exprimée par [v(P) = Pexp(P)E;(P) dans laquelle E;(P)

AT, =

Io(PB) (4.53)

est la fonction exponentielle intégrale. P; est le nombre de Péclet thermique :

VeT'q
Pt =

= (4.54)

oll 74 est le rayon de la dendrite. Dans notre cas, étant donné que le silicium a une
croissance facettée, nous prendrons le rayon du silicium et « est la diffusivité thermique.

La surfusion de courbure est déterminée a partir de la relation :

AT, = A (4.55)
Tq

ou I est le rapport entre 'énergie d’interface solide-liquide et la chaleur latente de fusion
par unité de volume et est appelé coefficient de Gibbs-Thomson, I' = o /AS}.

Le troisiéme terme de la surfusion totale est la surfusion constitutionnelle qui augmente

au fur et a mesure de la solidification a cause du rejet de soluté :

1
AT, = mCj {1 TR IU(PC)} (4.56)

avec (C la concentration en soluté, m la pente du liquidus et P. le nombre de Péclet

chimique égal a :

, = (4.57)

Le dernier terme est la surfusion cinétique :

RT?v,
Ve _ 217 (4.58)
U AHV

ou le terme V; représente la vitesse du son dans le liquide. Aoyama et al. [6] ont trouvé

ATy, =

une valeur pour ¥ = AH;V,/RT} = 0,4m.s~'.K~! en parfait accord avec leurs résultats
expérimentaux.

Il existe une relation entre le rayon de la dendrite et la vitesse de croissance estimée en
approximant le critére de stabilité défini par Lipton et al. [93, 6]. En appliquant ce résultat

au cas d’'un matériau pur, on peut écrire la relation suivante :
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rive = 2doa/o (4.59)

ott le paramétre dj est la longueur capillaire définie par dy = 077C,/ AH]%. Par conséquent,

en résolvant les équations 4.52 & 4.59 il est possible d’obtenir la vitesse de croissance du Si.

4.1.5.4 Conclusions sur la croissance du silicium

Comme nous ’avons vu au chapitre 1, la surfusion au niveau de 'interface de croissance
est de 'ordre du degré, de plus la croissance des grains de Si équiaxe commence pour des
rayons de l'ordre de 5.10~7 m dans ces conditions (Voir Fig. 4.8). Le modéle de germination
et de croissance bidimensionnelle prend en compte deux facteurs, la surfusion du liquide
et la surface du cristal. Les figures 4.10-a et -b montrent qu’une surfusion et un rayon de
cristal faible entrainent une vitesse de croissance négligeable. Il est nécessaire d’atteindre des
surfusions de plusieurs degrés afin que cette vitesse soit notable. Par conséquent, ce modéle
n’est pas applicable pour des dimensions de cristal et/ou des surfusions faibles. Lorsque le
cristal atteint une taille suffisante de 'ordre du em?, ce modéle est en accord avec I'expérience
[52, 53| et doit étre considéré.

< 10° 107
g 2 rgc=1.107

-50 -2 — -6
c 10 c 10 rgc=1.10
% L rgc=1.107

— <] — .
S 19710} Q10 rgc=1107
© @ -3
% % rs.c=l'10
é 10—1507 é 1076
5} [3)
() 3]
T 200 T s

10 7 r
2 g 10
g g
§ 10_25O L ; 10_10 i i i i i
0,1 1 2 1 2 3 4 5 6 7 8910
a) Surfusion (en K) b) Surfusion (en K)

Figure 4.10: a) Vitesse de croissance du Si calculée & partir de 1’équation 4.51 de croissance
bidimensionnelle. b) Grossissement pour des vitesses de croissance plus élevées.

Le modéle de croissance dendritique dans des alliages en surfusion, dans I’hypothése ot la
surfusion de constitution est négligeable, et le modéle de dendrites thermiques sont tracés en
figure 4.11. Leurs comportements sont similaires lorsque la surfusion augmente et ils seront
implémentés dans le modéle de croissance du silicium équiaxe.

Si a présent on regarde quelle est 'influence de la surfusion de constitution sur la surfusion

totale on obtient, pour une concentration de 60 ppmw et une concentration de 1000 ppmw
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Figure 4.11: Comparaison des vitesses de croissance obtenues avec le modéle de dendrites
thermiques et le modéle de croissance dendritique de Lipton et al. pour une surfusion de
constitution faible.[93]

de soluté, les courbes données en figure 4.12-a et -b. Ces courbes décrivent I’évolution de la
surfusion en fonction de la vitesse de croissance des dendrites. On observe clairement que la
surfusion cinétique est négligeable, quelle que soit la vitesse, alors que le paramétre le plus
important est la surfusion thermique. En passant de 60 a 1000 ppmw en soluté, la surfusion
de constitution augmente mais reste tout de méme négligeable. L’hypothése précédente était
donc justifiée.
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Figure 4.12: Influence des différentes composantes de surfusion sur la surfusion totale calculée
a partir du modéle de Lipton et al. [93]. a) Concentration en soluté égale a 60 ppmw, b)
Concentration en soluté égale a 1000 ppmuw.
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4.2 Modéles et résultats

4.2.1 Implémentation du modéle de transition facettée & équiaxe

| nitialisation |
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Figure 4.13: Organigramme du modéle de transition facettée a équiaxe.

Ce modéle a été programmeé sous le logiciel Matlab, un organigramme détaillant sa struc-
ture est donné a la figure 4.13 et représente I'architecture de base du programme. Un sous-
programme est ensuite utilisé pour définir la distribution en taille des grains, son organi-

gramme est donné en figure 4.15. A chaque intervalle de temps, le front de solidification
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Figure 4.14: Transition facettée a équiaxe facettée.

avance suivant une vitesse de croissance imposée. Au cours de ces intervalles de temps, le
logiciel détermine la fraction du lingot qui s’est solidifiée ainsi que I’évolution du soluté dans
le liquide. En effet, & cause de la ségrégation chimique, le carbone est rejeté a l'interface
solide-liquide comme nous l'avons vu avec ’équation 4.10. Le nombre de germes de SiC' est
calculé au niveau de l'interface de solidification, ou plus précisément, au niveau de la couche
solutale définie par ’équation 4.8, avec un pas de temps de 1s. On suppose que tous les
précipités apparaissent au niveau de l'interface et sont indépendants entre eux. La transition
facettée a équiaxe est définie & partir du moment ot le nombre de précipités, qui a entrainé
une germination hétérogéne du silicium, est devenu suffisant pour bloquer I'interface. Les lois
de germination montrent une augmentation exponentielle du taux de germination pour de
trés faible variation de concentration en soluté. Entre le premier pas de temps ot quelques
germes apparaissent et le second, un nombre suffisant de germes est présent pour engendrer
une transition colonnaire facettée a équiaxe. En effet, cette augmentation exponentielle (Eq.
4.28), pour de faibles variations de sursaturation permet de définir & un intervalle de temps
prés, ol se trouve 'interface de transition. Ainsi une zone équiaxe apparait dans la couche
limite solutale et tout le carbone présent dans cette couche précipite au niveau des joints de
grains du silicium. La zone équiaxe devient facettée lorsque la concentration de carbone dans
le liquide n’entraine plus la germination de précipités de SiC'. En effet, si la concentration
dans le liquide devient suffisamment importante pour entrainer la précipitation de SiC, on
suppose que tout le carbone présent dans le liquide précipite. Ainsi la concentration en soluté
dans le liquide diminue rapidement jusqu’a la limite de solubilité et la structure change en
passant d’une structure équiaxe a une structure facettée comme nous pouvons ’'observer sur
la figure 4.14.
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4.2.2 Implémentation du modéle de distribution en taille de grains

équiaxes
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Figure 4.15: Organigramme du modéle de croissance équiaxe permettant de prédire la distri-

bution en taille de grains.
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4.2.2.1 Présentation et hypothéses du modéle

Ce modéle a été développé sous le logiciel Matlab dont l'organigramme est donné en figure
4.15. Tl permet de calculer & chaque niveau de la zone équiaxe, quelle sera la répartition en
taille de grains. Il considére que tous les précipités de SiC' sont distribués aléatoirement dans
la couche limite solutale 0, ils n’interagissent pas chimiquement et mécaniquement entre eux.
Chaque nouveau germe apparait & un temps t; et croit suivant I’équation 4.31 ou 4.32. En
premiére approximation, on considére que leur géométrie est sphérique ; un facteur de forme
peut étre utilisé s’il s’avére nécessaire de prendre en compte I'anisotropie de croissance des
précipités. Lorsqu’ils ont atteint une taille critique et pour une surfusion ot le critére de Greer
est respecté (Fig. 4.8), il y a germination du silicium sur ces premiers précipités. Ce critére
est combiné avec le taux de germination du S7 défini par la relation 4.42, si J > 1 alors la
germination du silicium est possible. LLe nombre de germes de Si est limité par le nombre
de précipités de SiC' disponibles et on considére qu’il n’y a pas de germination homogéne
spontanée de Si. Les cristaux de S7 ainsi formés peuvent croitre suivant les équations 4.43
ou 4.51 ou 4.59. Grace a ces différents critéres, les germes de Si apparaissent a des temps
différents, ce qui permet de définir une distribution en taille de grain qui est fonction du
temps de naissance (Fig. 4.16). Aprés germination du silicium sur les précipités de SiC, on

suppose qu’il n’y a pas d’interaction mécanique significative entre les grains.
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Figure 4.16: Nombre de grains apparaissant en fonction du temps de naissance ¢t pour un
intervalle de temps dt.

Rayon

ll\!\ F YVYY

P
=}

Nombre de grains
> Temps

Le rayon du germe N; apparaissant au temps t; sera plus grand que le rayon du germe
N, apparaissant au temps t et ainsi de suite... Cependant au cours de la croissance, le
carbone est constamment rejeté par les grains de silicium, ce qui entraine une sursaturation
du carbone entre les grains et une précipitation secondaire aux joints de grains. Ceci a déja

été observé expérimentalement comme nous pouvons le voir sur la figure 4.17, ot des mesures
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EDX ont montré un pic en carbone, celui-ci se trouve soit sous forme dissoute, soit sous forme

de précipités de SiC.
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Figure 4.17: Analyse MEB d’une zone de “grits” sur un wafer de silicium. Une forte concen-
tration en carbone et des précipités de SiC ont été observés au niveau des joints de grains.

4.2.2.2 Modélisation thermique au niveau de ’interface

L’évolution de la température dans la couche limite thermique est traitée comme une suc-
cession de petits événements isothermes, de pas de temps dt. Le rayon du silicium augmente

dans I'intervalle de temps donné, suivant la relation :

rsi(i+1) = rgi(i) + vsidt (4.60)

oll vg; est la vitesse de croissance du silicium calculée & 'instant ¢ & ’aide des relations
qui sont définies dans la section 4.1.5. Cette croissance entraine un rejet de chaleur latente

totale ¢(7) dans la couche limite thermique suivant I’équation :

2(i) = /0 <Z 47TT‘SZ'(; +1) B Z 4777”5;@) ) AUI(—)If dt (4.61)

ceci entraine une augmentation de la température a 'interface suivant la relation :

. . q(4)
Ti+1)=T0)+ (4.62)
Cppsi(s)
ol psi(s) est la densité du silicium solide. La chaleur massique moyenne C, augmente

avec la fraction de solide et peut étre définie en premiére approximation suivant la formule

Up = fst(S) + (1 — fs)Cp(l).
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4.2.3 Modélisation de la transition facettée-équiaxe dans le cas de

lingot de silicium

Les résultats typiques obtenus sont représentés sur les figures 4.18. Comme nous ’avons
expliqué précédemment, la concentration en carbone au niveau de l'interface augmente jus-
qu’a ce que les premiers germes de SiC' apparaissent dans la couche limite solutale. On
introduit un critére de transition Y; qui définit le nombre de germe par unité de surface
nécessaire au changement de morphologie. Si le nombre de précipité formé atteint ce critere,
on passe d’une morphologie facettée a équiaxe. On observe que la concentration a l'inter-
face continue a augmenter alors que la structure équiaxe apparait. En effet, la concentration
en carbone ayant précipité n’est pas suffisante pour entrainer une diminution notable de
la concentration en soluté. La concentration du liquide augmente continuement jusqu’a at-
teindre une sursaturation critique ou il y a précipitation. Dans ce cas on part de 'hypothése
que tout le carbone présent en solution précipite, les précipités deviendront ensuite des sites
de germination si le critére de Greer et les lois de germination sont respectés dans la zone oil
ils se situent. Les vitesses de fluides caractéristiques dans les fours HEM sont de 'ordre du
mm.s~! [35], si on utilise 'équation 3.27 de Kolmogorov, un précipité de quelques a plusieurs
centaines de nanomeétres ne sera pas influencé par les mouvements de convection du silicium
liquide. Afin de savoir si les précipités vont sédimenter, il est nécessaire d’introduire le nombre
d’Archiméde qui caractérise le mouvement d’un corps dans un fluide, da a leur différence de
densité. Il s’agit du rapport entre les forces gravitationnelles, les forces d’inertie et les forces

visqueuses donné par :

 9L%psiy (psic — psi)
— r

Ar (4.63)

On observe que la taille minimale des précipités pouvant ségréger est de 3,5 mm ce qui est
bien supérieur aux tailles rencontrées. On supposera donc que les précipités sont immobiles
dans la solution et ceux qui ont précipité prés de I'interface sont piégés au niveau des joints
de grains. Les mouvements du fluide permettent de renouveler I'interface en soluté et par
conséquent les particules qui précipitent. Le liquide est ainsi purifié du carbone en solution
et on retrouve une zone facettée.

Afin de simplifier l'interprétation et la comparaison des résultats, nous considérerons
arbitrairement le premier point de transition facettée a équiaxe comme référence. Au cours
de I'é¢tude paramétrique sur ’épaisseur des zones équiaxes, la longueur prise en compte est
celle de la premiére zone équiaxe. Quels que soient les paramétres utilisés, nous n’avons pas

observé d’influence du paramétre ~, sur ces transitions.
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Figure 4.18: Transition facettée-équiaxe pour un lingot de silicium de 16cm de hauteur
de concentration initiale en carbone égale & 70 ppmw ot le critére de transition est fixé a
50 germes.cm™2 avec 7, = 1 et dt = 1s. a) Evolution de la concentration en carbone dans le
liquide et au niveau de l'interface, b) Représentation des zones facettées (clair) et équiaxes
(sombre) en fonction de la hauteur du lingot.

4.2.3.1 Influence du critére de transition d’interface T,

Premiére transition : Le nombre de germes par unité de surface provoquant la transition
d’une zone facettée vers une zone équiaxe est défini par T; comme la limite a partir de
laquelle il y aura un blocage du front facetté et I’apparition d’une zone équiaxe. Ce paramétre
a déja était utilisé dans le modéle de Mangelinck et Duffar [97]. 11 est lié a la vitesse de
croissance des grains équiaxes, ce qui le lie directement a la surfusion de l'interface. De toute
évidence, des valeurs comprises entre 10 et 1000 germes.cm™2, donnant chacune naissance a
un grain équiaxe est I'ordre de grandeur le plus probable étant donné que la taille des grains
équiaxes observés est de 'ordre du millimétre. La figure 4.19 montre les résultats obtenus
pour une concentration initiale en carbone de 70 ppmw et un gradient de température radiale
de 0,5 K.cm™!. La variation de la distance de transition observée entre ces deux critéres T,
est linéaire et donne une incertitude sur la position de transition de 1 ¢m pour un lingot, dont
la hauteur totale est de 16 cm et un rayon de 2”. La détermination du nombre de germes par
unité de surface doit par conséquent étre traitée afin d’affiner cette transition. Pour cela, un

couplage des algorithmes (Fig. 4.13 et 4.15) est envisageable.

Dimension de la zone équiaxe : A l'aide de la figure 4.20, on observe une diminution
de la longueur de la zone équiaxe relativement faible lorsqu’on modifie le critére de blocage.
La tendance étant, comme nous ’avons vu précédemment, de repousser la distance & laquelle
la premiére transition a lieu. Cependant, 'augmentation du nombre de grains nécessaire &

maintenir une zone équiaxe, par le facteur Y, provoque une diminution de la hauteur a
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Figure 4.19: Influence du critére de transition sur la premiére transition facettée équiaxe pour

une concentration initiale en carbone de 70 ppmw.

laquelle la zone équiaxe se termine. On observe ainsi une diminution de la longueur de la

zone équiaxe.
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Figure 4.20: Longueur de la premiére zone équiaxe en fonction du critére de transition pour
une concentration initiale en carbone de 70 ppmw, un pas de temps de 1s et un gradient de
température de 0,5 K.cm™*.

4.2.3.2 Influence du gradient de température latéral

Premiére transition Les mouvements de convection dans le fluide sont définis comme
étant dus a la convection naturelle uniquement. Nous avons fixé pour cela un gradient de

température radial variant de 0,1 & 1 K.cm ™!, pour une concentration initiale en carbone de
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70 ppmuw, avec T, = 50 germes.cm ™2 dans un creuset de 16 em de hauteur et de diamétre 2.
Nous avons observé qu’il entraine une modification de la premiére transition facettée équiaxe
(voir Fig. 4.21). Ainsi plus le gradient est important plus la distance de transition vers une
structure équiaxe recule. En effet, 'augmentation du gradient de température signifie une
augmentation des mouvements de convection du fluide, entrainant une homogénéisation de
la concentration dans le liquide. L’épaisseur de la couche limite solutale est donc plus faible
et la concentration au niveau de l'interface moins élevée. Il est donc nécessaire d’atteindre
un niveau de concentration en soluté dans le liquide plus importante de facon a obtenir cette

premiére transition.
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Figure 4.21: Influence du gradient de température radial sur la premiére transition facettée
équiaxe pour une concentration initiale en carbone de 70 ppmuw.

Dimension de la zone équiaxe En suivant ’évolution de la premiére transition facettée
a équiaxe et la premiére transition équiaxe & facettée on obtient la figure 4.22. On observe
qu'une augmentation de gradient entraine une diminution de la longueur de la zone équiaxe
en augmentant la distance & laquelle la premiére transition apparait mais aussi en diminuant

la distance a laquelle apparait la seconde transition.

4.2.3.3 Influence de l’intervalle de temps

On observe qu’il y a une influence du pas de temps sur la transition facettée-équiaxe
comme nous pouvons le voir sur la figure 4.23, en augmentant 'intervalle de temps entre
chaque mesure, la transition s’effectue plus rapidement. En effet, & chaque pas de temps on
calcule quelle est la probabilité qu'un germe apparaisse a l'interface. Cependant, étant donné

que nous traitons le probléme comme un systéme linéaire, il n’est pas possible de prendre
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Figure 4.22: Zone de transition facettée a équiaxe et équiaxe a facettée en fonction du gradient

de température latéral.

en compte l'histoire compléte du liquide. Ce point est une limitation de la programmation

sous Matlab ot un maillage serait nécessaire. Comme nous I’avons vu précédemment le temps

influe sur le nombre de germes apparaissant en solution (voir Fig. 4.3), si on fixe le temps avec

le pas, il est normal que lorsque dt augmente, on augmente le nombre de germes apparaissant

en solution et par conséquent, on diminue la hauteur a laquelle la premiére transition va

apparaitre.
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4.2.3.4 Influence de la vitesse et du gradient

On fixe arbitrairement le pas de temps a 1 s et une concentration a 70 ppmuw afin d’observer
le comportement du gradient de température et de la vitesse sur la hauteur de transition
facettée équiaxe mais aussi sur la hauteur de la zone équiaxe (Fig. 4.24-a et -b). On observe
qu'une augmentation du gradient et une diminution de la vitesse de solidification ont pour
effet d’augmenter la distance a laquelle la premiére transition apparait, mais aussi de diminuer
la hauteur de la zone équiaxe. Ce comportement est en accord avec les cartes gradient-vitesse

décrites par Mangelinck et Duffar [97].
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Figure 4.24: Gradient de température en fonction de la vitesse de solidification pour une
concentration en carbone de 70 ppmw, un pas de temps de 1s et un critére de transition
de 1.10% germes.cm™2. a) Hauteur a laquelle la transition facettée équiaxe a lieu (en m) b)
Longueur de la zone équiaxe (en m).

4.2.4 Distribution en taille des grains

Il est possible de définir & une position donnée dans le lingot quelle est la répartition
en taille de grains. Les calculs sont réalisés dans le volume de la couche limite solutale
et on suit la croissance libre du silicium au cours du temps. Les premiers résultats obtenus
montrent un comportement similaire avec les résultats expérimentaux (Fig. 4.25). On observe
une décroissance du nombre de grains équiaxes lorsque leurs tailles augmentent. Les mesures
expérimentales réalisées sur un lingot industriel n’ont pas permis de déterminer avec précision
le nombre de grains de rayon inférieurs a 0,2 mm, contrairement au modéle numérique qui
donne une premiére répartition linéaire.

Ce modéle doit étre validé en effectuant une étude paramétrique comme nous ’avons fait
pour le modéle précédent.
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Figure 4.25: Comparaison expérience-modéle de la répartition en taille de grains par unité
de surface en fonction du rayon des grains équiaxes.

4.2.5 Couplage des modéles analytiques

En combinant le modéle de transition facettée-équiaxe et le modéle de distribution en
taille de grains il est possible de s’affranchir de T, étant donné que chaque précipité est suivi
tout au long de son existence. L’inconvénient de ce couplage réside dans les temps des calculs
nécessaires pour modéliser ’ensemble d’un lingot. Il n’est pas concevable, tel que cela est
programmé actuellement, de pouvoir effectuer une telle analyse. En effet, la multitude de
paramétres a prendre en compte a chaque itération augmente de facon quasi-exponentielle le
temps d’analyse. Plusieurs jours de calcul sont nécessaires si ’'on désire effectuer une analyse
précise pour un volume inférieur au volume de la couche de diffusion, ce qui est faible vis a
vis de la dimension d’un lingot. Par conséquent, il serait plus judicieux de choisir une zone
d’analyse pour effectuer ce calcul et extrapoler la distribution en taille de grains obtenus.
Nous n’avons pas eu le temps d’effectuer des analyses suffisantes sur ce couplage pour le

présenter dans ce manuscrit.
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4.3 Conclusions du modéle analytique

La modélisation de la transition d’un front plan facetté a équiaxe facetté dans des lingots
de silicium photovoltaique a été développée d’un point de vue thermodynamique. Ce modéle
permet de prédire a quel niveau ces transitions apparaissent mais aussi quelle sera la taille des
grits. La comparaison avec les résultats expérimentaux montre des transitions similaires pour
les conditions susmentionnées. On observe des transitions entre un front plan facetté et une
structure équiaxe facettée mais aussi des transitions entre une structure équiaxe facettée et un
front plan facetté lorsque le liquide est “purifié” suite a la précipitation du carbone en solution.
Ce modéle donne aussi une distribution en taille de grains dont la distribution en taille est
comparable aux expériences, mais il est nécessaire d’effectuer une étude paramétrique. Il est
a noter que les paramétres qui affectent la transition front plan-structure équiaxe ainsi que
la distribution en taille de grains pour les modéles présentés sont :

— Les taux de germination

— Les modéeles de vitesses de croissance des grains équiaxes

— La surfusion de germination, qui a été présentée au cours du chapitre 3

4.4 Perspectives

Comme nous l'avons vu, ’hypothése de précipitation du SiC dans tout le liquide peut
étre améliorée. L’étude des champs de vitesses, de la répartition en soluté dans le liquide
et des profils de température seraient nécessaires pour effectuer une prédiction plus fine de
ces transitions. Le passage vers un modéle numérique 2D — axi ou encore 3D est la suite
logique de ce travail. Le modéle 3D permettrait tout de méme de mieux prendre en compte
des phénomeénes supplémentaires de brassage comme les ondes hydrothermales et les vortex
contrarotatifs. Ceci est observé lorsque le nombre de Grashoff et le nombre de Prandtl sont
faibles.

De méme la précipitation du Si3/N, comme germe permettant la précipitation du SiC'
n’a pas été insérée dans le modéle par manque de temps. Etant donné que le SizN, a été
observé comme étant le site de germination privilégié du SiC' cela signifie que nous avons sous
ou sur-estimés les distances de transitions. Il est donc nécessaire d’intégrer ce terme comme
site de germination hétérogene du SiC' en modifiant légérement le taux de germination. Ceci

revient & modifier le taux d’attachement et la barriére d’énergie critique par un facteur f(6).



Conclusions générales

Nous avons vu que les filiéres de silicium actuelles entrainaient ’apparition de morpholo-
gies indésirables lors de la croissance des lingots. On observe ainsi des gros grains facettés, des
structures maclées mais aussi des zones ot les grains sont plus petits et sont appelés “grits”.
La littérature a montré qu’il n’y avait qu’une seule étude traitant en partie ces transitions
et qu’il n’existait aucune mesure des propriétés physico-chimiques liée & la précipitation de
carbure de silicium et de nitrure de silicium. La premiére approche fit de déterminer la limite
de solubilité du carbone et de I’azote entrainant la formation des grains équiaxes. Nous avons
pu voir que les mesures de solubilité relevées dans la littérature sur le carbone, 'azote et
loxygéne dans le silicium comportent toujours des incertitudes. Pour cela une comparaison
des diagrammes d’équilibres de phases expérimentaux avec les bases de données du logiciel
FACTSAGE a été réalisée. Ceci nous a permis de vérifier la validité des bases de données aux
faibles concentrations de soluté, méme si une légére déviation existe. Les mesures de concen-
trations et plus principalement de sursaturations ne sont pas mesurables in-situ cependant &
I’aide de la méthode polythermique nous avons vu qu’il existait un lien entre la sursaturation

et la surfusion.

Nous avons donc mis en place un dispositif de lévitation électromagnétique dans une
enceinte ultra-vide dans le but d’effectuer ces mesures. Les résultats ont montré qu’il était
possible de mesurer la surfusion de germination du silicium en présence d’impuretés mais
aussi d’étudier la réaction de matériau trés réactif et trés corrosif a haute température. Nous
avons observé que l'utilisation de gaz polluant, ne contamine pas seulement ’échantillon mais
aussi tout le dispositif expérimental et une procédure de nettoyage adaptée est nécessaire. Les
mesures de températures présentent, aprés analyse FF'T, des fréquences parasites provoquées
par plusieurs phénomeénes comme le bruit intrinséque du générateur a transistor CELES du
au hachage du signal triphasé, les oscillations mécaniques de la bille, les modes de vibrations
d’un échantillon liquide soumis a des forces électromagnétiques,... Un filtrage passe-bas par
moyenne mobile a été réalisé et a permis de s’affranchir en partie du bruit de mesure. Nous

avons observé une diminution de la surfusion de germination du silicium lorsque la concen-
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tration en azote ou en carbone augmente permettant de valider I'hypothése que le SiC' et le
Si3 N, sont des sites de germination.

En paralléle un modéle analytique basé sur les lois de la thermodynamique a été mis
en place. Il permet de prédire la transition facettée équiaxe dans des lingots de silicium
photovoltaique. Les résultats ont montré 'influence de la vitesse et du gradient sur la hauteur
de transition facettée-équiaxe mais aussi sur I’épaisseur de la zone équiaxe. Un deuxiéme
modéle permettant de définir la répartition en taille de grains tout au long des zones équiaxes
a été réalisé. Les premiers résultats obtenus ont montré une certaine concordance avec les

résultats expérimentaux.

Actuellement nous sommes en mesure de dire que :

— le SiC' et le Siz3N4s sont des sites de germinations permettant la transition facettée-
équiaxe,

— les mesures de surfusions de germination du silicium diminuent lorsqu’on augmente la
concentration en impuretés,

— il est possible d’étudier in-situ la formation de matériaux hautement réactif par 1évita-
tion électromagnétique a partir de gaz réactif,

— la vitesse et le gradient de température influent sur la transition facettée-équiaxe mais
aussi sur I'épaisseur des zones équiaxes,

— il est possible de déterminer la distribution en taille de grains lors de la solidification

de silicium photovoltaique.



Perspectives

Dispositif expérimental SPYCE :

— Les mesures de surfusion de germination de SiC' et de Si3/N, n’ont pas été observées a
cause du bruit de mesure. L’utilisation d’un pyromeétre ayant un spot plus fin permet-
trait de s’affranchir des variations de températures dues au changement d’angle solide
du pyrométre. Une fibre optique, qui avait été mise en place au cours de ’expérience
n’a pas permis d’effectuer des mesures plus fines a cause d’un dépot de SiO, appa-
raissant en début d’expérience. Deux méthodes permettraient de corriger ce probléme,
tout d’abord la suppression du suscepteur en quartz par un laser de puissance au COs,
deuxiémement un flux constant d’argon sur la fibre qui permettrait de limiter ce dépot.
Afin de s’affranchir des oscillations mécaniques principalement dues a la présence du
champ terrestre et a ’hélicité de I'inducteur, des expériences en microgravité semblent
étre la voie vers des mesures de températures plus stables.

— Des méthodes de nettoyage sont en cours de validation entre autre le montage d’une
torche & plasma froid permettant d’ioniser un mélange Ar — H, qui serait hautement
plus réactif et efficace. Les derniers résultats obtenus en réalisant un plasma Ar avec
I'inducteur SPYCE pendant quelques secondes ont montré une augmentation des sur-
fusions. Par ailleurs I'utilisation d’un spectrométre de masse capable de travailler & des
pressions de 1 bar peut étre envisagée en complément d’une analyse thermodynamique

multi-constituants.
Modéle physico-chimique de transition facettée équiaxe :

— Comme nous 'avons vu, I’hypothése de précipitation du SiC' dans tout le liquide peut
étre améliorée. L’étude des champs de vitesses, de la répartition du soluté dans le liquide
et des profils de températures seraient nécessaires pour effectuer une prédiction plus
fine de ces transitions. Le passage vers un modéle numérique 2D — axi ou encore 3D est
la suite logique de ce travail. Le modéle 3D permettrait toutefois de mieux prendre en
compte des phénoménes supplémentaires de brassage comme les ondes hydrothermales

et les vortex contrarotatifs. Ceci est observé lorsque le nombre de Grashoff et le nombre

169



170 PERSPECTIVES

de Prandtl sont faibles.

— Etant donné que le SisN, a été observé comme étant le site de germination privilégié
du SiC cela signifie que nous avons sur-estimé les distances de transitions. Il est donc
nécessaire d’intégrer ce terme comme site de germination hétérogéne du SiC en modi-
fiant légeérement le taux de germination. Ceci revient a modifier le taux d’attachement
et la barriére d’énergie critique par un facteur f(0).

— Des mesures de vitesses de croissance des grains équiaxes s’avérent nécessaires si ’on
veut prédire plus finement quelles seront les tailles de grains.

— La distribution en taille de grains nécessite une étude paramétrique comme cela a été
réalisée pour le modéle de transition facettée-équiaxe. L’influence du gradient et de la

vitesse a aussi une influence et doit étre étudié.
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Annexe A

Propriétés du silicium

Tableau A.1: Propriétés du silicium

Symbole  Silicium solide (Tf —€)  Silicium liquide (T + ¢€) Unités Références
Masse volumique d 2310 2560 kg.m™? [20][127][26]
Masse atomique M 28,0855 (3).1073 28,0855 (3) .1073 kg.mol™! [20][28]
Volume molaire Vin 1,22.107° 1,12.107° m3.mol ™! [20]
Résistivité électrique Pel Fonction du dopage 50 — 80 uS.cm [9]
Viscosité dynamique 1 0,75 mPa.s [147]
Viscosité cinématique v 2,9.1077 m2.s71
Tension de surface o 7,31.107! N.m™! [101]
Température de fusion Ty 1414 +0,9 °C [20]
Chaleur massique C,p 1,032 Jg LK1 [76]
Conductivité thermique k 19 56,5 Wm ™ K! [56][162]
Diffusivité thermique e 2,2.107° m2.s71
Energie de fusion AHy 50,693 + 3% kJmol ™! [3]
Emissiviteé € 0,6 0,2 [127][81][101]
Expansion Thermique B 4,6.107¢ 1,1.107* K1 [144][26]
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Annexe B

Modéle de coincidence des noeuds du
réseau (ou modéle CSL "

Coincidence-Site Lattice ")

B.1 Modéle 2D

Nous pouvons considérer 2 réseaux interpénétrés (nommeés réseau 1 et réseau 2). On
définie le réseau 1 comme étant un réseau fixe et le réseau 2 admettant des déplacements
géométriques tel que des translations, rotations... Suivant 'orientation et la position du réseau
2 il peut y avoir un point qui coincide avec un point du réseau 1. Ce point est déterminé
comme " site de coincidence d’un noeud ". Les atomes positionnés a ce niveau sont dans des
positions ne subissant pas de contraintes que ce soit dans le réseau 1 ou dans le réseau 2.

Dans le cas ol nous avons 2 réseaux identiques, nous pouvons fixer un point de coincidence
comme référence pour notre systéme de coordonnées. Le réseau 2 subi une rotation d’un angle
0 autour de 'origine. En se positionnant a des angles de rotations supérieurs a 45° et inférieur
a 90° nous obtenons tous les motifs possibles (Fig. B.1).

Une mesure du CSL est donnée par la surface unitaire d’une cellule. Lorsqu’on considére
un point proche de l'origine, il faut s’assurer que ses coordonnées ne contiennent pas de
facteurs communs, puisque cela signifierai qu’une fraction de la position du vecteur défini un
autre point de coincidence. En particulier les 2 coordonnées ne doivent pas étre paires. Pour

un point donné (z,y) du réseau 1, la surface du carré des vecteurs positions est donné par :

Y =2 P (B.1)

Pour (z,y) = (3,1) on obtient ¥’ = 10. Les coordonnées 3 et 1 sont des nombres impairs,
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d’ott la somme de leur carré est un nombre pair. Il est clair, cependant, que le carré (formé par
l'origine et les 3 sites de coincidence) contient un site en son centre [3/2,1/2)+(—1/2,3/2) =
(1/2)]. Pour ce point central on obtient 3’ =5 et c’est la plus petite unité pour un angle de

rotation donné

0 = 2arctan (%) (B.2)

(= 36° dans cet exemple)Lorsque ¥’ est pair, sa valeur est divisée par 2 =a = 2 dans
le but d’obtenir la plus petite unité. Lorsqu’il est impair on divise par I'unité =a = 1. On

obtient ainsi 'index de coincidence X..

1
S=-% (B.3)

Pour le point (4,1), on obtient ¥’ = 17 et le centre du carré est donné par [(2,1/2) +
(—1/2,2) = (3/2,5/2)] qui n’est pas un CSL, étant donné que ses coordonnées ne sont pas
entiéres. Dans le cas de grandes coordonnées, il faut cependant faire attention a ce que le site

de coincidence n’appartient pas a d’autres CSL.

Figure B.1: Détermination des valeurs de ¥ pour une rotation sur le plan {100} d’une struc-
ture cubique.

On peut noter différents points sur les relations CSL :
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— Les joints possédant une grande densité absolue de site de coincidence peuvent en
général étre définis comme les sites ayant la plus basse énergie.
— La signification physique du CSL diminue lorsque la valeur de Y augmente, en effet

seul une petite fraction d’atome a l'interface est commune aux 2 cristaux adjacents.

¥ Angle Axis Twin axes
4 600 <111 L1117, < T3>
<100 > <0123, <013
38.2 <111 <123>
9 a8.0 <110 <122>, <114>
11 505 <110 <1185, <233
1% 296 <l100> 023>, 015>
15k 7.8 <111> <13d>
15 48,2 210> <126>
17n 28.1 <100 > <014, <D35>
17k G1.9 <221 <223, <334 =
194 26,5 <110> <1333, <116>
15k 46,8 <111= <235%
21 21.8 111> <3355, < 144>
21k 44.4 <211 > <124>

Figure B.2: Quelques relations pour des cristaux cubiques.

B.2 Modéle 3D

Chaque CSL est caractérisée par un index de coincidence Y qui est un entier impair
égal au rapport des volumes de la cellule CSL sur le volume de la maille de cette cellule.
1/% représente la fraction des points de mailles commun aux 2 cristaux. Par conséquent X
est un bon critére pour définir la périodicité des mailles doubles. Dans le cas de systémes
tridimensionnels prenant en compte une rotation suivant un axe < hkl >, ou h, k, [ sont les
indices de Miller, x et y étant les coordonnées d’un point de coincidence dans le plan (hkl),

on obtient la formule suivante [17, 33] :

Y=+ (R + K+ 1) (B.4)

Woirgard et De Fouquet [159] ont montré qu’un tel systéme CSL tridimensionnel était

généré par une rotation 6. de la maille autour de 'axe R(hkl) si

0. = 2arctan(y/xvVh? + k% 4 [?) (B.5)






Annexe C

Estimation du coeflicient de diffusion
pour un mélange binaire de molécules

non polaires

Le coefficient de diffusion isotherme D p d’un élément A en présence d’un élément B a

pression constante est défini par la relation de Fick :

J4 = Dap.VCy (C.1)

ol J4 est le flux d’espéce A et C'4 est la concentration de I'espéce diffusante.

La diffusion mutuelle définie par D 4p, peut étre vue comme étant la diffusion de I’élément

A dans une solution infiniment diluée d’élément B. Dans le cas des molécules non polaires la

théorie de Lennard-Jones permet d’obtenir le coefficient de diffusion mutuel en m?2.s7* :

_ My+ Mg  fp
Dag = 1,858.10~773/2 C.2
AB = V' MuMp Po? 00 (C.2)

avec T la température en K, M4 et Mp la masse molaire des composés A et B, P la

pression totale (en atm), fp un paramétre de correction compris entre 1,00 et 1,03, oap la
constante de force de Lennard Jones tel que 019 = (01 + 02) /2 et Qp le terme intégrale de

collision défini par :

_ 106036 019300  1,03587 1,76474
P 00T e (0,47635T) | eap (1,52996T)  eap (3,89411T)

(C.3)
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ANNEXE C. ESTIMATION DU COEFFICIENT DE DIFFUSION POUR UN

194 MELANGE BINAIRE DE MOLECULES NON POLAIRES
Tableau C.1: Constantes de Lennard-Jones.|[134]
(TAT,AT(jS) 3,4
osi—ar(A) 3,57
gsico(A) 3,385
EAT—AT(J) 1,625.10721
esi—ar(J) 8,102
€5¢,C<J) 8,01.10_22
Qp(si—ar) 0,61

ouT = kT /e, ap, avec k la constante de Boltzman, € est I’énergie d’interaction maximale
ol €,4p = (eerOB)l/2 . Les valeurs de 019, Qp et €, sont en générale tabulées pour les gaz,
un extrait est donné dans le tableau C.1
Ce qui nous permet d’obtenir dans le cas du mélange St — Ar la relation de diffusion :
78/2
Dgi_ar = b, 85.10*5T (C.4)
avec Dg;_a, le coefficient de diffusion du Silicium dans ’argon en fonction de la tempé-

rature et de la pression en em?s~!. Ceci nous permet de tracer la courbe suivante :

5
55X10‘ : : : : : : : : 6.5
T e
2 0
N N
§ 550 5 55
e c
2 )
_ 57 —_ 5 [
T £
) (2]
O 45¢ o 45t
4 S S 4 S S
1700 1750 1800 1850 1900 1950 2000 2050 2100 2150 2200 1700 1750 1800 1850 1900 1950 2000 2050 2100 2150 2200
a) Temperature (en K) b) Temperature (en K)

Figure C.1: Diffusion mutuelle du Silicium et de ’argon en fonction de la température définie
d’aprés la théorie de Lennard-Jones. a) dans le cas ou la pression est égale a 1.107° bar, b)
dans le cas ot la pression est égale a 1 bar



Annexe D

Calculs FACTSAGE

D.1 Dépo6t de carbone et nettoyage hydrogéne

D.1.1 Dépoé6t de carbone par décomposition de CH; & 300K

T = 300.00 K
P = 1.00000E+00 atm
V = 6.15680E+01 dm3

STREAM CONSTITUENTS
Ar
CH4

PHASE: gas_ideal
Ar
CH4
H2
C2H6
C2H4
CH3

H
C2H2
C2H3
TOTAL:

AMOUNT/mol

2.
1.

EQUIL AMOUNT MOLE FRACTION

N N N © N = O =, O N

5000E+00
0000E-03

mol

.5000E+00
.9903E-04
.9471E-06
.5396E-13
.8042E-24
.9903E-35
.2032E-39
.6601E-43
.7800E-58
.5b010E+00

195

~ e W W e NN N W

.9960E-01
.9945E-04
. 7T855E-07
.2150E-13
.2138E-25
.1956E-3b
.6798E-39
.0628E-43
.1116E-58
.0000E+00

R o, W W, NN N W oo

FUGACITY
atm

.9960E-01
.9945E-04
.7855E-07
.2150E-13
.2138E-25
.1956E-35
.6798E-39
.0628E-43
.1116E-58
.0000E+00
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mol ACTIVITY
C_graphite(s) 9.7357E-07 1.0000E+00
stk ks kR R R R R ok sk ok ok ok ok ok ok sk ok 3K sk 3K 3k sk ok sk 3K ok K 3K KK Kk SRR KRR R ok ok ko ok ok ok ok ok sk ok ok ok Sk ok K kK
Cp_SUM_PHASES H_EQUIL S_EQUIL G_EQUIL V_EQUIL
J.K-1 J J.K-1 J dm3

3k >k ok 3k ok 3k ok ok ok ok ok 3k ok ok 3k ok Sk sk ok sk ke ok ok ok >k ok ok 3k sk ke sk ke ok ok ok sk ok 3k ok ok ke ok ok ke ok ok sk ok k ok ok ke ok K koK sk ok ok sk ok ok sk ok ok kR k

5.20007E+01 2.14009E+01  3.87420E+02 -1.16205E+05  6.15680E+01

Mole fraction of system components:

gas_ideal
Ar 9.9800E-01
C 3.9881E-04
1.5968E-03

The cutoff limit for phase or gas constituent activities is 1.00E-70

2.5 Ar + 1E-3 CH4 =

2.5010 mol ( 0.99960 Ar FACT53
+ 0.39945E-03 CH4 FACT53
+ 0.77855E-06 H2 FACT53
+ 0.22150E-12 C2H6 FACT53
+ 0.72138E-24 C2H4 FACT53
+ 0.11956E-34 CH3 FACT53
+ 0.36798E-38 H FACT53
+ 0.30628E-42 C2H2 FACT53
+ 0.11116E-57 C2H3 FACT53)

(300.00 K, 1 atm, gas_ideal)
+ 0.97357E-06 mol C_graphite FACT53

(300.00 K, 1 atm, S1, a= 1.0000)

The cutoff concentration has been specified to 1.000E-70



D.1. DEPOT DE CARBONE ET NETTOYAGE HYDROGENE

>k >k ok 3k 3k 5k 3k ok 5k ok ok >k ok ok 3k ok 5k sk ok ok ok ok >k ok >k k 3k ok sk Sk sk ok ok >k ok >k ok 3k ok ok Sk ok ok ok ok ok sk ok sk ok ok sk ok ok >k ok ok >k ok k sk ok sk ok ok

Cp_SUM_PHASES

H G
@D (@))

v
(1

S
(J/K)

(J

/K)

sk sk kst ok ok ok ok sk ok sk ok sk sk ok sk sk sk sk sk sk sk ok sk sk sk sk sk sk stk stk ok ok ook ok skok sk sk ok sk sk sk sk sk ksk sk sk ok ok ok
2.14009E+01 -1.16205E+05 6.15680E+01 3.87420E+02 5.20007E+01

D.1.2 Nettoyage hydrogéne

[A=2.00E-06]

—
Il

300.00 K
1.00000E+00 atm
6.15434E+01 dm3

av]
1

STREAM CONSTITUENTS
Ar
C
H2

PHASE: gas_ideal
Ar
CH4
H2
C2H6
C2H4
CH3

H
C2H2
C2H3
TOTAL:

C_graphite(s)

[A=2.10E-06]

AMOUNT/mol

2.
9.
2.

N =, N P = = = O O N

5000E+00
7357E-07
0000E-06

mol

.5000E+00
.6967E-07
.0651E-08
.6755E-17
.T512E-27
.6442E-37
.6239E-39
.3860E-44
.5286E-60
.5b000E+00

mol

.8954E-09

H OO O OO O N OO N W =

.0000E+00
.8787E-07
.4260E-08
.7019E-18
.0047E-28
.b769E-38
.4957E-40
.5440E-45
.1144E-61
.0000E+00

EQUIL AMOUNT MOLE FRACTION

= OO O OO OO N O N W~

1

FUGACITY
atm

.0000E+00
.8787E-07
.4260E-08
.7019E-18
.0047E-28
.B769E-38
.4957E-40
.5440E-45
.1144FE-61
.0000E+00
ACTIVITY

.0000E+00
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= 300.00 K
P = 1.00000E+00 atm
V = 6.15434E+01 dm3

STREAM CONSTITUENTS
Ar
C
H2

PHASE: gas_ideal
Ar
CH4
H2
C2H6
C2H4
CH3

H
C2H2
C2H3
TOTAL:

C_graphite(s)

AMOUNT/mol

2.
9.
2.

EQUIL AMOUNT MOLE FRACTION

N P = N = N O = O N

5000E+00
7357E-07
1000E-06

mol

.5000E+00
.7T357E-07
.5286E-07
.7T014E-18
.T7T90E-28
.0399E-37
.5781E-39
.5024E-45
.5280E-61
.5000E+00

mol

.0000E+00

(S« N N = S I I I

ANNEXE D. CALCULS FACTSAGE

.0000E+00
.8943E-07
.1144E-08
.6806E-18
.1116E-28
.1594E-38
.0312E-39
.0096E-46
.1121E-62
.0000E+00

_ OO O~ & P N O W -

1

FUGACITY
atm

.0000E+00
.8943E-07
.1144E-08
.6806E-18
.1116E-28
.1594E-38
.0312E-39
.0096E-46
.1121E-62
.0000E+00
ACTIVITY

.b806E-01



Annexe E

Techniques d’analyses

E.1 Microscopie électronique a balayage et microanalyse
X

Un microscope électronique & balayage utilise un faisceau d’électron focalisé se déplacant
sur la surface d’un échantillon. Cette technique est basée sur le principe des interactions
rayonnement matiére capable de produire des images en haute résolution de la surface d’un
échantillon. Le pouvoir de résolution (capacité a distinguer des détails fins) de 1’ceil humain
avec un microscope optique est limité par la longueur d’onde de la lumiére visible (photons)
ainsi que par la qualité des lentilles grossissantes. Les plus puissants microscopes optiques
peuvent distinguer des détails de 0,1 & 0, 2um. Si ’on veut observer des détails plus fins, il faut
diminuer la longueur d’onde qui éclaire les cibles. Dans le cas des microscopes ¢lectroniques,
on n’utilise pas des photons, mais des électrons, dont les longueurs d’ondes associées sont

beaucoup plus faibles.

Electrons secondaires Lors d’un choc entre les électrons primaires du faisceau et les
atomes de I'échantillon (Fig. E.3-a), un électron primaire peut céder une partie de son éner-
gie a un électron peu lié de la bande de conduction de ’atome, provocant ainsi une ionisation
par éjection de ce dernier. On appelle électron secondaire cet électron éjecté. Ces électrons
possédent généralement une faible énergie (environ 50eV’). Chaque électron primaire peut
créer un ou plusieurs électrons secondaires. De par cette faible énergie, les électrons secon-
daires sont émis dans les couches superficielles proches de la surface. Les électrons qui peuvent
étre recueillis par les détecteurs sont souvent émis & une profondeur inférieure a 10 nano-
métres. Grace a cette faible énergie cinétique, il est assez facile de les dévier avec une faible

difference de potentiel. Etant donné qu’ils proviennent des couches superficielles, les élec-
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Canon a électrons —4UJ

- Faisceau électronique

1er Condensateur —

2eme Condensateur —| t

Bobines de balayage 0

——Spectrometre X

Objectif

O

Détecteur d'électrons ————mmm [

rétrodiffusés
Echantillon —4\
Détecteur d'électrons
secondaires

Pompe a vide

Figure E.1: Schémas de la colonne optique d’un microscope électronique a balayage (MEB).

trons secondaires sont trés sensibles aux variations de la surface de I’échantillon. La moindre
variation va modifier la quantité d’électrons collectés. Ces électrons permettent donc d’ob-
tenir des renseignements sur la topographie de I’échantillon. En revanche, ils donnent peu

d’information sur le contraste de phase.

Electrons rétrodiffusées Les électrons rétrodiffusés sont des électrons résultant de 1'in-
teraction des électrons du faisceau primaire avec des noyaux d’atomes de I’échantillon et qui
ont réagi de fagon quasi élastique avec les atomes de 1’échantillon (Fig. E.3-b). Les électrons
sont réémis dans une direction proche de leur direction d’origine avec une faible perte d’éner-
gie. Ces électrons récupérés ont donc une énergie relativement élevée, allant jusqu’a 30 KeV,
et beaucoup plus importante que celle des électrons secondaires, 'influence du potentiel sur
la poire d’analyse est donné en figure E.2. Ces électrons peuvent étre émis & une plus grande
profondeur dans I’échantillon. La résolution atteinte avec les électrons rétrodiffusés sera donc
relativement faible, de 'ordre du micromeétre ou du dixiéme de micromeétre. De plus, ces élec-
trons sont sensibles au numeéro atomique des atomes constituant 1’échantillon. Les atomes les
plus lourds (ceux ayant un nombre important de protons) réémettront plus d’électrons que les
atomes plus légers. Cette particularité sera utilisée pour ’analyse en électrons rétrodiffusés.
Les zones formées d’atomes avec un nombre atomique élevé apparaitront plus brillante que

d’autres, c’est le contraste de phase.
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Figure E.2: Influence du potentiel sur la taille de la poire d’analyse obtenu par simulation
monte-Carlo.

Rayons X L’impact d’un électron primaire & haute énergie peut ioniser un atome d’une
couche inférieure (Fig. E.3-c). La désexcitation se produit avec 'émission de rayons X. L’ana-

lyse de ces rayons permet d’obtenir des informations sur la nature chimique de 'atome.

E.2 Raman

En spectroscopie Raman, 1’analyse se fait par excitation du matériau. Porté & un niveau
énergétique virtuel par une puissante source lumineuse monochromatique de type laser, il
réémet ensuite une radiation qui est collectée puis analysée par un détecteur adéquat. Cette
radiation comporte deux types de signaux. Le premier trés majoritaire correspond a la dif-
fusion Rayleigh : la radiation incidente est diffusée élastiquement sans changement d’énergie
donc de longueur d’onde. Toutefois, des photons dans un nombre trés limité de cas peuvent
interagir avec la matiére. Celle-ci absorbe (ou céde) de I’énergie aux photons incidents produi-

sant ainsi les radiations Stokes (ou anti-Stokes). La variation d’énergie observée sur le photon
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O

Figure E.3: a) Emission d’un électron secondaire, b) Electron rétrodiffusé, ¢) Rayonnement
X par désexcitation d’un atome se trouvant sur une couche atomique supérieure.

nous renseigne alors sur les niveaux énergétiques de rotation et de vibration de la molécule
concernée. Les informations apportées par la spectroscopie Raman permet d’identifier les

phases, les composés chimiques et la structure cristalline du matériaux analysé.

E.3 IGA

E.3.1 Analyse azote

L’analyse chimique de l'azote est réalisée avec I’équipement LECO TC-436, couplée a un
four par électrode EF-400. Cette technique est basée sur la fusion du matériau sous flux de
gaz inerte (Hélium). Le gaz est ensuite transporté vers les détecteurs d’azote qui est mesuré

par conductivité thermique (TC).
Le protocole est le suivant :

— Dégazage : Un creuset en graphite est placé entre les deux électrodes du four a Effet
Joule EF-400 sous un flux de gaz hélium de haute pureté (grade 6N) qui I'isole de tout
gaz atmosphérique. Un courant important passe alors & travers le creuset et permet
ainsi de le porter & haute température (jusqu’a 2800 °C environ). Les gaz contenus dans
le creuset sont alors évacués.

— Analyse : L’échantillon, de masse comprise entre 200 et 400mg, est automatiquement
placé dans le creuset porté a haute température et libére ainsi lors de sa fusion les gaz
contenus. Ces derniers sont transportés en direction des détecteurs par un flux constant

de gaz neutre (Hélium).

La limite de détection de cette technique est de 1ppmw.
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E.3.2 Analyse carbone

Le carbone est analysé par combustion sous oxygéne pur d’un échantillon d’environ 1g.
Celui-ci est placé a dans un creuset en céramique déposé a I'intérieur d’un four Horiba EMIA
CS 820V. Les gaz libérés, CO et C'O, sont alors dosés a travers des cellules infrarouges.

La limite de détection de cette technique est de 10ppmuw.

E.4 GDMS

Un équipement de GDMS comprend un tube & décharge basse pression connectée a un
systéme d’alimentation électrique, d’un spectrométre de masse et d’un systéme d’acquisition,
de traitement et de stockage des données. Sur la figure E.4, les principaux composants de la
GDMS sont exposés :

D E

¥

Figure E.4: Schéma du dispositif de HR-GDMS. A : porte échantillon, B : chambre plasma,
C :ion optique, D : aimant, E : analyseur électrostatique, F : détecteur. Source Thermofisher

La spectrométrie de décharge luminescente fait intervenir le phénomeéne de pulvérisa-
tion cathodique. L’échantillon (de 4 a 20mm de diamétre) agit comme une cathode et est
bombardé par des ions Ar*™ formé dans une chambre plasma. Ce bombardement provoque
I’érosion de la surface couche aprés couche. Les atomes, les électrons et les ions sont enlevés
de la surface de ’échantillon. Les ions de I’échantillon sont accélérés et focalisés avant d’en-

trer dans le champ magnétique. L’analyseur électrostatique sépare les ions par leur ratio M/z
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(masse sur charge). L’intensité en coups par seconde d’un élément est mesurée de maniére
relative par rapport a I'intensité de la matrice de ’échantillon.
Cette technique permet d’effectuer des mesures quantitative jusqu’a 'ordre de la ppmuw

pour ’ensemble des éléments du tableau périodique & 'exception de C, N, O et H.



Annexe F

Fréquence d’attachement par diffusion en

volume

On considére que la diffusion des molécules du volume vers la surface du cluster est le

phénoméne limitant. ceci permet de définir le taux d’attachement comme :

B(t) = Ynjan(t)dr R? (F.1)

oll jgn est le flux de diffusion (en m?.s7!) des molécules jusqu’a la surface du cluster

2/3 _2/3

composé¢ de n molécules, ayant un rayon R et une surface 47 R? = cvy/*n?/3, ¢ étant égal a

(36m)1/3. 4, est un facteur correctif qui considére que tous les atomes ne sont pas adsorbés

a la surface du cluster, sa valeur varie entre 0 et 1. Le flux de diffusion peut étre calculé par

la loi de Fick :
0z,
jd7 ( 87’ )r:R ( )

dans laquelle D est le coefficient de diffusion des monomeres en solution (en m?s~!). La loi

F.2 montre qu’il est nécessaire de connaitre la concentration Z,(t) (en m™) de monomeéres en
solution en fonction du temps t est de la distance r du centre du cluster. Cette concentration

est la solution de I’équation de diffusion dans un systéme de coordonnées sphériques :

0z, D 0 207,
- F.3
ot r2 Or (T or > (F.3)
avec les conditions initiales et les conditions aux limites suivantes :
Z.(t)=Zyat=0, Z.(t)=0ar =R, Z.(t)=Z1ar = (F.4)
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Ce probléme est analogue & celui formulé par Nielsen|[111] pour la croissance par diffusion
d’un cristal isolé en solution. Mais dans ce cas on ne prend pas en compte les atomes qui
quitte la surface du cluster, par conséquent ce n’est pas le flux net qui est définie ici, c’est
pourquoi la concentration a I'interface est égale a 0. Lorsque la concentration en monomeéres
71 de la solution, c’est a dire pour r = oo, est constante avec le temps, la solution du systéme

d’équations F.3 et F.4 est de la forme :

Z.(8) = 7, (1-?(1—677 (Q;_D}i») (F.5)

2 ; 2 /
erf(z) = ﬁ/o exp(—x")dx (F.6)

est la fonction erreur. A partir des équations F.2 et F.5 on obtient la relation :

. Dz R?
— 1 - F.
Jan = "p ( +\/th> (F.7)

Cette expression montre que pour ¢t > R?/D le flux de diffusion devient indépendant du

ol

temps, on peut ainsi écrire le flux de diffusion stationnaire :

Dz,
Jdn = R

(F.8)

Cette expression simplifiée est valable autant pour les solutions liquide que pour les so-
lutions solide étant donné que le temps pour atteindre un régime stationnaire est trés faible,
de 'ordre du nanoseconde dans le cas d’une solution. Par conséquent si on introduit ce flux

de diffusion provenant de I’équation F.8 dans ’équation F.1 on obtient :

Si on se référe a la relation d’Einstein, le coefficient de diffusion des monomeéres peut étre

décrit par la relation suivante :

D kT
67TT]RU

oll n est la viscosité de la solution et Ry est le rayon du monomeére.
1/3
QUO/ nl/3

(F.10)

En remplagant R par son expression (c/47)" on obtient la relation suivante :

Bu = Y (4mc) 0y *n 2D 2, (F.11)
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Dans le cas d’une germination hétérogeéne ce taux d’attachement est bien plus complexe.
Si on considére un site de germination ayant la forme d’un disque et ol les clusters prennent la
forme de calotte sphérique avec un angle de mouillage supérieur a 7 /4 alors on peut modifier

I’équation F.11 tel que :

1 — cosf 1/3
o= (W> (67%00)* n* D2, (F.12)

qui prend en compte la surface latérale de la calotte 2mR?(1 — cosf) et le rayon R =
3vg /AT f(0))/3n1/3.Si § = 7 il n’y a pas mouillage et par conséquent on conserve I’équation
y g
F.11.






Annexe G

Energie libre de Gibbs

La formation d’une phase solide & partir d’un état liquide nécessite un potentiel thermo-
dynamique provenant de la différence entre ’énergie libre de Gibbs de la phase solide G, et

de la phase liquide (. La différence d’énergie libre de Gibbs peut étre exprimé sous la forme :

AGy, (T) = AHy, (T) — TAS,, (T) (@.1)
. AHi, (T) = AH, — /T Y AC, (T dT (G.2)
ASi, (T) = AS; — /T v %dT (G.3)

AH; = T;AS; (G.4)

ol les différences d’enthalpie et d’entropie, AH;, et AS;, sont déterminées par I’enthalpie de
fusion AHy, I'entropie de fusion AS; et la différence de chaleur spécifique entre le solide et
le liquide AC),. A l'aide des équations G.1 a G.4 on peut écrire :

AHAT (T

Ty

dT (G.5)
avec AT =Ty — T la surfusion.
Différents modéles ont été développé pour décrire la différence d’énergie libre de Gibbs
en fonction de la température. L’approche la plus simple est I'approximation linéaire proposé
par Turnbull[149] qui fait I’hypothése d’une variation de chaleur latente a la température

d’équilibre négligeable AC, = 0. AG est alors proportionnel a la surfusion AT :
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AH
AGy, (T) = =L AT (G.6)
Ty
Lorsque AC, # 0 mais est indépendant de la température I’équation G.5 donne une
relation moins simplifiée :
AH;AT T
AG (1) = SAT £ [AT T (_fﬂ (@.7)
Ty T
En effectuant un développement limité du logarithme autour de 7%, c’est a dire pour un
AT faible on obtiens la relation de Jones et Chadwick|75] :

AG (T) = SHAT £ {— (G.8)

!

En supposant que la différence d’enthalpie est linéairement dépendante de la température,
Hoffmann|65] dériva une expression pour AGs (T') tel que AHjs = AHy (T — Tw) | (15 — Two)-
En prenant comme condition AH;; = 0 pour T = T, il s’ensuit grace a ’équation G.2 que
AC, (T) = 2AHT/T} = 2AS;T /Ty et par conséquent la différence d’énergie libre de Gibbs :
AG (T) = AHT—ffATTzf (G.9)

Cette expression qui permet de s’affranchir du AC), donne une mauvaise approximation

dans le cas de systéme métallique[61].






Résumé

L’évolution de la production mondiale de cellule photovoltaique a entrainé une pénurie
en silicium de haute pureté. Le silicium de qualité moindre provoque, lors de la cristallisa-
tion, 'apparition de morphologies indésirables (grits) dues a la précipitation de carbure et de
nitrure de silicium. Cependant les paramétres physico-chimiques liés a ces phénoménes sont
encore inconnus. Dans ce but, nous avons développé une expérience de lévitation électroma-
gnétique sous ultra vide permettant de mesurer la surfusion de germination du silicium en
présence de carbone et d’azote dans des conditions controlées. Les résultats ont montré une
diminution drastique de la surfusion en augmentant la concentration en impureté. En paral-
léle un modeéle de transition facetté-équiaxe a été développé. En s’appuyant sur des modéles
analytiques, il permet de prédire les transitions colonnaires-grits au cours de la solidification

d’un lingot ainsi que la répartition en taille des grains dans les zones de grits.

Mots clés : Silicium photovoltaique, lévitation électromagnétique, surfusion de
germination, précipitation, modélisation analytique, transition colonnaire facetté-

équiaxe facetté.

Abstract

The rapid evolution of photovoltaic silicon cells production induced to use a silicon with a
lower purity. This silicon involves silicon carbide and silicon nitride precipitation which lead to
new undesirable morphological structure called grits. However physico-chemical parameters
which control these phenomenons are still unknown. Thereby, we developed an experimental
levitation set-up under ultra high vacuum which allows measuring nucleation undercooling
of silicon containing known concentration of carbon and nitrogen. The results showed a rapid
decrease of the undercooling whith increasing impurities concentration. In parallel a facetted
to equiaxed facetted transition model has been developed. Using analytical theoretical mo-
dels, it allows predicting the columnar facetted to equiaxed facetted transition all along the

ingot solidification and the grain size distribution.

keywords : Photovoltaic silicon, electromagnetic levitation, nucleation undercoo-
ling, precipitation, analytical modeling, columnar facetted to equiaxed facetted

transition.
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