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Introduction générale
Les composés intermétalliques constituent une classe trés vaste d’alliages,
parmi lesquels il y a les siliciures de différents métaux qui présentent un grand intérét
pour les applications microélectroniques; en particulier leur adaptation pour les
contacts ohmiques et la barriére de Schottky. Actuellement, plusieurs siliciures sont
en compétition pour l'application du procédé d'auto alignement de siliciuration pour

les composants de dimensions inférieures a 0,1 um.

En raison de leurs vastes utilisations dans les dispositifs électroniques et
I’optoélectronique, les siliciures des métaux de transition ont €té largement étudiés.
En effet, leurs propriétés électriques sont exploitées pour réaliser les contacts
ohmiques et les interconnexions, car leur faible résistivité est nécessaire pour
véhiculer rapidement les informations. De plus, ces siliciures présentent certains
avantages comme la large possibilit¢ de miniaturisation et la grande stabilité
thermique. Les siliciures entrent dans la fabrication de nombreux composants et
notamment dans les transistors CMOS (Complementary Metal Oxide Semiconductor)
qui sont des éléments de base dans les circuits logiques. Initialement, les siliciures
¢taient utilisés dans les transistors pour abaisser la résistance carrée du silicium
fortement dopé. En plus de leur stabilité thermique, ils se passivent trés facilement

dans I’atmosphere d’oxygene.

Le siliciure de titane TiSi; a été le premier siliciure utilisé dans ces
applications. Mais avec la réduction de la taille des composants, ce siliciure atteint sa
limite de fiabilité, ce qui impose I’intégration de nouveaux composés. Les siliciures
de cobalt (CoSi,) et de nickel (NiSi) sont choisis pour remplacer TiSi,. Ce choix est
justifié par ses propriétés électriques intéressantes ainsi que ses caractéristiques
thermocinétiques et métallurgiques (stabilité thermique, espece mobile). L’utilisation
des siliciures de cobalt et de nickel dans I’industrie microélectronique est a 1’origine
de I’intérét portés sur les aspects physiques de la formation de ces composés et leurs

propriétés fondamentales.

En plus de leur intérét technologique, les siliciures de nickel et de cobalt sont
des siliciures de référence pour la physique dans le domaine de la formation des
phases des couches minces et de I’épitaxie. Par exemple, pendant les premicres

étapes de la croissance des siliciures de nickel en couches minces, une seule phase de



siliciure est présente au lieu des multiples phases que 1'on trouve dans les couples de
diffusion massifs. En outre, I'é¢tude de la formation des phases de siliciure de nickel a
contribué¢ de maniére significative a la compréhension de ce phénomene. En plus, la
transition de la phase NiSi vers la phase NiSi, est contr6lé par la germination, tandis
que la transition CoSi — CoSi, est controlée a la fois par la germination et la
diffusion des atomes de Co. C’est pourquoi, les études sur ces deux transitions
peuvent aider & mieux comprendre les phénoménes de la germination et de la
diffusion durant la croissance des couches minces des siliciures des métaux de

transition.

D’autre part, les phases CoSi, et NiSi, sont de trés bons exemples que 1’on considére
pour étudier le phénoméne de 1’épitaxie. Les films épitaxiés ont une interface tres
lisse, qui peut jouer un rdle déterminant dans le cas de la barriere de Schottky. En
outre, de tels films de siliciure lisses et homogeénes pourraient devenir importants pour
la mise en application pratique des films trés minces dans la nano- et la micro-

¢lectronique.

Récemment, un grand intérét est accordé aux siliciures ternaires (CoxNijx)Siy
pour exploiter en méme temps les propriétés des siliciures de nickel NiSi et de cobalt
CoSi,. Ce composé ternaire (CoxNij«)Sip est bon conducteur électrique avec une
résistivité de 16-20 uQcm, il se forme et croit a une température plus basse que celle
de CoSi, et il a une stabilité thermique plus haute que celle de NiSi. En plus de ces
avantages, ce siliciure ternaire (CoxNi)Si, favorise la sauvegarde de la structure

cristallographique de CoSi, avec pratiquement le méme parametre de réseau.

L’objectif de cette theése est d’améliorer notre compréhension sur les
conditions de formation des siliciures ternaires a partir d’un systéme de films
bimétallique Co/Ni et Ni/Co déposés sur un substrat en silicium monocristallin

d’orientation (100).

En plus de l'introduction et de la conclusion générale, le contenu du mémoire est

réparti en trois chapitres :

Le premier chapitre est consacré aux généralités relatives aux mécanismes de
formation et croissance de phases a la suite de la diffusion réactive, en introduisant
pour le cas spécifique des siliciures de nickel et de cobalt les problématiques

rencontrées pour cette nouvelle génération de siliciures. Un apergu bibliographique
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sur le systeme Ni/Si et Co/Si porte sur la cinétique de changement de phases et sur les

différentes propriétés structurales de leurs siliciures.

Le deuxieme chapitre est consacré aux procédures expérimentales d’élaboration et de
caractérisation des échantillons. Les différentes méthodes de caractérisation utilisées,
principalement la diffraction des rayons X (DRX), la spectroscopie d'ions
rétrodiffusés de Rutherford (RBS), la spectroscopie Raman, les mesures électriques
par la méthode des quatre pointes et la microscopie a force atomique (AFM) sont y

décrites.

Le troisieme et dernier chapitre est consacré aux résultats expérimentaux, obtenus a
l'aide des différentes techniques relatives a la formation et croissance de siliciures de

cobalt et de nickel en fonction des températures de recuit.






Chapitre I: Généralités

L’objectif de ce chapitre est, tout d’abord, de situer le sujet de cette thése dans
le contexte technologique actuel de la microélectronique. Il est ensuite destiné¢ a
rappeler les aspects fondamentaux nécessaires a la compréhension des résultats
obtenus et a rassembler les aspects bibliographiques sur les différents systémes
étudiés.

Dans la premiere partie de ce chapitre, une introduction générale sur les
siliciures et ses applications dans le domaine de la microélectronique seront présentés.
La deuxieme partie consiste a illustrer les méthodes de la formation et de la croissance
des phases siliciures lors de réactions a 1’état solide. L’accent sera mis sur le
phénomene de la diffusion atomique dans les processus de la croissance qui a une
importance majeure dans le développement de ce travail. La troisiéme partie est
consacrée a la structure des couches minces et aux principales caractéristiques

physiques de siliciures.

. Couches minces et siliciures
1. Concepts Généraux
La croissance des siliciures est un phénoméne qui a lieu a la suite de I’interaction

entre le silicium Si et un autre élément M (généralement un métal) du tableau
périodique. C’est un mécanisme qui nécessite la présence d’une fine couche de
I’¢lément M déposée sur un substrat de silicium généralement monocristallin qui,
apres traitement thermique, est partiellement consommeée pour former une phase de

siliciure M,Siy [1] (figure I.1.).

Traitements M
M _
thermiques
> M, Siy
Si Si

Figure I.1. Formation des siliciures.

Le tableau 1.1 donne un apercu de la grande quantité de siliciures qui peuvent se
former. Les phases M,Si, obtenues présentent une grande variété de propriétés
électriques, magnétiques, optiques et structurales. La possibilit¢ de former ces

composés sur un substrat de silicium a largement abouti a la mise en ceuvre des
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Chapitre I: Généralités

applications pratiques des siliciures, notamment dans la technologie ULSI (ultra large

scale integrated circuits) [2].

Tableau I.1.Principaux siliciures pouvant étre formés a partir des éléments
du tableau périodique [3].

A Vil
H4Si A e VB VB viB VB
LizaSis BESi  |Csi NaSi3 |Osi FaSi
s B45i (o]

L1518 :
251 S
MaSi  [MgzSi mA VA VA VIA VilA '—WEA —‘ B B Al |Si PSi  |525i  |ChSi
MaSiz P3iz  |Ssi
KSi Caz5i |ScsSia TisSis Va5  [CraSi  |MneSi Fe3Si |CoaSi Ni3Si CusSi As25i |Se5i  |BreSi
KSiE [CaBi |ScSi TisSid W55i3 [CrsSi3 (MnoSn  |Fe2Si  (Ce2Si Ni31Si2 |CulsSid AsSi |SezSi
CaSiz |ScoSiz TiSi WeSis  |CrSi MnaSi FesSia |CoGi NizSi Cuasi
Scisis TiSiz (C48) (WSi2  [CrS22  |MnsS2z  |FeSi CaSiz Ni3Siz
TiSiz (C54) MnSi FeSiz MiSi
Mn1sSize NiSiz
MnITSidr
Mni115i1g
Rba5i [SrSi  |YsSis Zr25i Nb3Si  [MogSi  |TesSi RuzSi |RhaSi PdsSi TeaSiz (lsSi
RbSi S5z Y503 | Frs5i3 MNbsSiz |MosSiz |TosSi RusSiz |RhsSi PdeSiz Te2Si
RbSi6 ¥5i Zrasiz MbSiz  [MoSiz  |TeSi RusSiz |Rh2o5i13 |PdesSi TeSi
RhSig f35i5 Z15i TcSiz RuSi |RhSi PdaSi
ZrSiz RuzSiz |RhaSis  |PdzSi
Rh3Sid  |PdSi
Pd4Sing
CsSi  |BaSi |LasSia Hf25i Ta3si |WsSi3 (ResSia  |OsSi  (isSi PtaSi
CsSi3  |BaSiz |LasSiz HfsSiz Taz3i |WSiz [ReSi Os25i3 |Ir2Si Pt125i5
LazSiz () [HEESi Tas5i3 ReSiz OsSite |InSis PuSi
LaSi Hf3Siz Tasiz OsSiz  |Ir2Si4 PiESis
LaSiz HfsSia IrSiyrs  |PiSi
HfSi Irsia
Hfsiz
=)
" Ce3Si2 [PraSe |Mds5Si3 SmESE  |EuSi GdsSi3 |Tb5Si3 |DysSi3 |HosSi3 |ErsSia |[TmsSi |Yhs5i3 (LusSia
CesSia |Pr3iz-  [NdSi SmSi EuSiz |BdSi (TbSi |[DySi |[HoSi |ErSi |TmSi |YbSi |LuSi
CeSi  |PrSi MdSiz SmSi2 GdSiz  |TbSiz [DySiz |HoSiz |ErS&z |TmSiz (YbSiz |LuSi
[ métaux de transition CeSiz_|Prsiz
Thasiz Uz5iz MpSi3 |PusSiz  JAmSi  |CmSi
ThSi Usi MpSiz |PusSiz  |AmSiz  |Cm25i3
[ Terres rares Thasis UsSia PuzSia CmSia
ThSiz Usiz PuSi
™} USia PuSiz

Les siliciures des métaux sont les plus utilisé dans ce domaine et leurs propriétés ont
¢té brievement rappelées dans la référence [4]. Dans le domaine de Ila
micro¢lectronique, les siliciures doivent étre utilisés sous forme de couches minces
sur un substrat orienté. A ce titre, il convient de mentionner que les siliciures formés
dans un systéme en couches minces ont des propriétés différentes par rapport a ceux
formés dans un systéme massif. Par exemple, certains siliciures observés dans un
systeme massif n’existent pas dans les couches minces. Des siliciures métastables

sous forme massive sont formés en couches minces sur un substrat de silicium [2].



Chapitre I: Généralités

2. Formation des couches minces

Les couches minces des siliciures des métaux sont généralement formées en
amenant un métal en contact avec un substrat de silicium et par ’apport d’énergie
nécessaire on forme la phase de siliciures. A cet effet, des couches métalliques sont
déposés sur un substrat Si ou y implanter directement dans Si. Ce dernier procédé
donne naissance a un siliciure enterré. L’énergie nécessaire pour la réaction est
obtenue soit par un chauffage résistif ou bien par I’irradiation d’une cible de la couche
déposée (par un bombardement ionique), ou bien pendant I’échauffement du substrat
lui-méme. La figure 1.2 résume les différentes méthodes utilisées pour former une

couche mince d’une phase de siliciure.
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Figure 1.2. Différentes techniques de préparation des couches minces [5]

\

Généralement, les atomes de la couche A sont déposés sur un substrat B a la
température ambiante (Fig. 1.2 (1)). Ces atomes sont évaporés ou bien pulvérisés a

partir d’une cible puis ils se condensent séquentiellement sur le substrat :

Dans le cas de 1’épitaxie par jet moléculaire (molecular beam epitaxy) (Fig. 1.1 (a)),
les deux €léments sont évaporés et se condensent sur le substrat. La steechiométrie du
composé formé est controlé par le rapport entre les atomes déposés de métal (A) et de

silicium (B). En outre, du fait que la mobilité des éléments est trés limitée, les couches
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formées sont généralement beaucoup plus lisses que celles obtenues dans une réaction

a 1’état solide.

Dans le cas d’un dépdt réactif (Fig. 1.2 (b)), la réaction entre les ¢léments A et B
durant le processus de déposition de la couche est obtenue par la déposition du métal
sur un substrat chauffé. Dans ce cas, la stoechiométrie du composé formé peut étre
controlée par le taux des atomes de métal déposé. A ce titre, Pretorious et Vantomme
ont réussi a former la phase CoSi, directement sur un substrat de silicium en limitant
I’apport en quantité des atomes Co sur le substrat Si [6,7].

Dans une réaction a 1’état solide (Fig. 1.2 (c)), une énergie est nécessaire et elle est
fournie par un recuit thermique ou par une source radiative. Sinon, la mobilité des
¢léments A et B peut étre induite par le bombardement ionique de la couches, c’est la
méthode du mixage ionique (fig .1 (d)).

En plus de I’évaporation thermique et la pulvérisation cathodique qui sont considérées
comme des méthodes physiques de dépot (PVD), les dépdts chimiques en phase
vapeur (chemical vapor depositon CVD) peuvent aussi €tre utilisés pour obtenir des
couches minces. Dans le procédé CVD, une vapeur de métal A ou B ou bien d’un
composé contenant ces ¢léments est déposée sur un substrat approprié qui est
maintenu a une température ¢élevée.

L’implantation ionique (Fig. 1.2 (2)) consiste a implanter des ions de I’atome A dans
le substrat B. Cette technique permet un contréle maximal du taux des atomes de
métal A. Aprés I'implantation, un traitement thermique est requis pour éliminer les

dommages induits par I’implantation (Fig. 1.2 (e)).

3. application des siliciures dans la microélectronique [8]

Les siliciures sont largement utilisés depuis plusieurs années en
microélectronique. En effet, leurs propriétés électriques sont exploitées pour réaliser
les contacts ohmiques et les interconnexions, car leur faible résistivité permet de
véhiculer rapidement les informations. De plus, les siliciures présentent 1’avantage
d’avoir une haute stabilité thermique et une grande possibilité de miniaturisation. Les
siliciures entrent dans la fabrication de nombreux composants dont les transistors
CMOS (Complementary Metal Oxide Semiconductor) qui sont des ¢léments de base

des circuits logiques. Initialement, les siliciures étaient utilisés dans les transistors
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pour abaisser la résistance carré du silicium fortement dopé. En plus de leur stabilité
thermique, ils se passivent treés bien dans 1’oxygeéne de I’atmosphere.

Le procédé d’auto-alignement « Salicide » (Self-aligned Silicide) a relancé I’intérét
pour ces composés car il permet de former le siliciure sélectivement sans passer par
I’utilisation d’un masque qui est une étape assez longue [9]. La figure 1.3 illustre les

quatre €tapes principales du procédé « Salicide » que 1’on peut décrire ainsi :

Etape 1 : Nettoyage par voie chimique du silicium a la surface du dispositif.

Etape 2 : Dépot d’une couche de métal sur toute la surface de la plaquette de silicium.
Etape 3 : Recuit thermique rapide permettant la formation du siliciure par réaction a
I’état solide entre le métal et le silicium. Seul le métal en contact avec le silicium
réagit, celui en contact avec 1’oxyde ne réagit pas.

Etape 4 : Attaque sélective par acide permettant le retrait du métal qui n’a pas réagi
car la solution choisie est trés réactive avec le métal mais elle I’est trés peu avec le

siliciure et I’oxyde de silicium.

(1) Nettoyage pré-dépst (2) Dépdt dumeétal  (3) Recuit RTP (4) Retrait sélectif

Figure 1.3.Etapes du procédé Salicide permettant la fabrication des contacts au
niveau de la source, du drain et de la grille d’un transistor CMOS [8].

Une partie du silicium dopé au niveau des zones actives est consommée lors de la
métallisation, mais il reste suffisamment de silicium dopé pour que le transistor
fonctionne correctement. Il est clair que la maitrise du procédé « Salicide » nécessite
une bonne connaissance des interactions entre le métal et le silicium et de la
redistribution des dopants dans les siliciures et le silicium.

Pour les applications en microélectronique, il est trés important que les siliciures ne
réagissent pas avec SiO, pour I'utiliser dans des procédés d’auto-alignement. Mais
parmi les candidats susceptibles de servir dans les applications ULSI (Ultra-Large
Scale Integration), seuls quelques siliciures posseédent a la fois de bonnes propriétés
¢électriques, mécaniques, thermodynamiques et de stabilité thermique. De nos jours,
les siliciures les plus adaptés pour ce type de procédé sont WSiy, PtSi, TiSi,, CoSi,,

NiSi.
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Du fait de 1’évolution technologique en microélectronique (loi de Moore), la
miniaturisation des composés devient de plus en plus inéluctable. Aujourd’hui,
I’industrie microélectronique utilise principalement TiSi, et CoSi;. Cependant, la
réduction des dimensions des composants impose 1’intégration de nouveaux composés
tels que NiSi, car les siliciures de titane et de cobalt atteignent leurs limites en terme
de fiabilité [10]. En effet, le monosiliciure de nickel, méme s’il possede presque les
mémes caractéristiques de résistivité électrique que le disiliciure de cobalt, présente

de nombreux autres avantages [11] :

¢ une résistivité quasi équivalente a celle de CoSi, tout en consommant 35% de
siliclum en moins, ce qui est trés prometteur pour les applications de type SOI
(Silicon On Insulator).
¢ son utilisation en couches plus fines générant moins de contraintes de
croissance.
¢ les formations de Ni,Si et surtout de NiSi sont contrdlées par la diffusion de
Ni qui est I’espece diffusante majoritairement. Ceci limite le probléme de
partage « bridging » entre la source (ou le drain) et la grille.
¢ le germanium retarde la formation de CoSi,, et il est possible de former la
phase NiSi sur un substrat SiGe.
Malgré ces avantages, NiSi présente tout de méme quelques inconvénients : a haute
température, celui-ci a tendance a s’agglomérer et, dés 700°C et en présence de Si, il
se transforme en NiSi, (phase plus résistive). La diffusion de Ni est rapide dans Si. La
miniaturisation toujours plus poussée et I’amélioration des performances des circuits
intégrés requierent des études avancées aussi bien sur les propriétés de base des
matériaux utilisés pour la métallisation que sur la caractérisation morphologique ou
structurale trés fine (dorénavant a l'échelle nanométrique [11]). Pour résoudre les
difficultés rencontrées, il est nécessaire de relier les propriétés d’usage des films a
leurs caractéristiques microstructurales ainsi qu’aux conditions d’élaboration propres
au procédé utilisé en tenant compte des contraintes qui peuvent apparaitre en cours de
synthese. La siliciuration est un phénomene complexe. En effet, la croissance (ou la
consommation) des phases est couplée et elle dépend du bilan de matiéres aux
interfaces qui dépend lui-méme des flux de plusieurs espéces. Cette étape exige une

bonne maitrise de la formation des phases, de leurs cinétiques de croissance et des
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phénomenes mis en jeu. Elle constitue une réponse globale et prévisionnelle a la
réalisation des transistors avec un nouveau matériau.

A T'avenir, les études seront clairement focalisées sur la compréhension a une échelle
nanométrique ou atomique des probleémes posés par l'intégration des circuits futurs :
analyse de la formation des siliciures en termes de germination et croissance, analyse

de la structure et de la microstructure des phases.

I1. Formation des phases siliciures par diffusion réactive
Dans cette partie, nous allons nous intéresser a la théorie de la
diffusion réactive dans le cas d’un film mince. Pour cela, nous commengons par le cas
le plus simple relatif a la formation d’une phase et, ensuite, nous développons le cas

de deux phases.

1. Equation de diffusion
On considere un systéme constitué¢ par une phase intermédiaire (M,Siy) en
croissance entre un métal M et du silicium Si comme schématisé par la figure 1.3. On
suppose que cette phase puisse croitre par la diffusion du métal et du silicium dans le
siliciure. L’épaisseur de la phase M,Siy a un instant t donné de la réaction est notée

L(o).

-— —_—
Jsi I

M M, Si, Si

L(t)

Figure I.4. Schéma de croissance de la phase M;,Si, d’épaisseur L(t) par réaction
a I’état solide entre le métal (M) et le silicium (Si).

Pour une diffusion unidirectionnelle et en présence d'un gradient de concentration

0C/ ox , l'expression de la loi de Fick est la suivante:

ou x étant la position (cm), Jy, le flux d’atomes par unité¢ de surface et de temps
(at/cm’s), Dy le coefficient de diffusion (cm?s) et 8C/0x le gradient de

concentration, C est la concentration des atomes M dans la phase M;,Si.

10
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En régime non permanent, il faut tenir compte, en plus de 1’équation de Fick, de

I’équation-bilan qui exprime la conservation de la matiere diffusante :

a&J,  ocC
o o

En combinant les deux équations et en supposant que D, est indépendant de la
concentration, on obtient 1’équation de diffusion appelée généralement deuxieme
¢quation de Fick :
oC 0°C
ERr
Du point de vu mathématique, la deuxi¢éme équation de Fick est une équation
différentielle linéaire du second ordre. Pour la résoudre, il est nécessaire de définir les
conditions initiales et les conditions aux limites [12].
Lorsque la diffusion s’effectue par un mécanisme unique sur un méme

domaine de température, le coefficient de diffusion D), suit une loi d’Arrhenius [12] :

Q

D, =D, exp(————
M 0 €Xp( RT

) e, (L4)

R est la constante des gaz parfaits. Les termes Dy (terme pré-exponentiel) et Q
(énergie d’activation) sont des caractéristiques du mécanisme de diffusion. En effet, le
premier terme correspond a la somme de la variation d’entropie liée a la fois a la
formation des défauts et a la migration des atomes. Q correspond a la somme de la

barrieére énergétique de migration de 1’atome et de 1’énergie de formation des défauts.

2. Mécanismes de diffusion

Les phénomenes de diffusion atomique ont été décrits dans de nombreux ouvrages
[12,13]; et nous nous limitons donc a la présentation des principaux ¢léments
uniquement.
Le phénomeéne de diffusion est un processus thermiquement activé qui correspond a la
migration des particules (atomes, ions, €lectrons libres) a I’intérieur d’un systéme. Le
déplacement effectif de ces particules est dii a ’existence d’un gradient de potentiel
qui peut étre d’origine chimique (gradient de potentiel chimique), électrique (champ

¢lectrique), mécanique (gradient de contraintes), ou thermique (gradient de

11
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température). Le taux des déplacements des particules est proportionnel a 1’énergie
d’activation Ep selon la relation :

Déplacement des particules = D exp(-Ep/KT)

K étant la constante de Boltzman. L’énergie Ep peut étre considérée comme une

barriere énergétique a la migration des atomes (Fig. L.5).

o

Enérgie

Position

Figure L5.Illustration du processus de diffusion a 1'échelle microscopique.

+ La diffusion dans un réseau cristallin.

Les différentes possibilités des déplacements des atomes sont montrées dans la figure
L6:

Dans le cas du mécanisme interstitiel (Fig. 1.6 (a)), ’atome A migre dans le réseau
(constitué par les atomes B) en sautant d’un site interstitiel & un autre. Ce mécanisme
concerne principalement les éléments de petite taille qui se dissolvent en position
interstitielle (H, C, N pour les métaux). Ce mécanisme de diffusion permet un
déplacement treés rapide des atomes puisqu’il n’est pas limité par un nombre de

défauts utilisables.

Il existe le cas de diffusion par un échange simultané entre trois atomes voisins
(proche en proche) ou plus (Fig. 1.6 (b). 1l est clair que, pour ce processus,
I'environnement local des atomes subira des changements considérables. Par
conséquent, la probabilité pour que ce mécanisme se produise est plutdt faible parce
qu’il exige une énergie d'activation tres élevée.

Un autre mécanisme de la diffusion se fait par le déplacement des atomes a travers les

sites interstitiel du réseau cristallin (Fig. 1.6 (c)). Les atomes cessent de se mouvoir

12
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des qu’ils occupent des lacunes lors de leur mouvement. Ce processus de diffusion est
défavorable car les atomes vont quitter des sites cristallins de faible énergie pour

occuper des sites interstitiels généralement d’énergie plus élevée.
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00000000 ©0 0000900
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00QLOO00O0 Q0000000
000000000 000000000
000000000 000000000
000000000 000000000
(c) (d)
© Atome A O Atome B 7 Lacune

Figure 1.6. Différents processus de diffusion [15].

Dans le cas du mécanisme lacunaire (Fig. 1.6 (d)), il existe un certain nombre de sites
non occupés par les atomes (appelés lacunes). Ces sites vacants vont permettre a
I’atome migrant un déplacement plus au moins rapide selon la nature de ’atome et la
concentration des lacunes. C’est le mécanisme le plus fréquent qui controle

I’autodiffusion dans les métaux purs.

+ La diffusion a travers les joints de grains

Tous les processus décrits ci-dessus sont liés a la diffusion dans le réseau
cristallin, ou I’existence des lacunes est généralement indispensable pour la migration
des atomes. En d’autres termes, un réarrangement local important est accompagné par
le mouvement des atomes. Ces processus sont généralement caractérisés par une
énergie d'activation plutot élevé. L'énergie d'activation pour la diffusion a travers des
défauts, comme les joints de grains, est beaucoup plus faible que celle de la diffusion
en réseau. Cependant, la faible énergie d’activation pour la diffusion a travers les
joints de grains ne rend pas nécessairement le chemin de diffusion le plus important.
En effet, dans les systémes massifs, la densité¢ de joints de grains est faible et le

transport de masse aura lieu majoritairement par des chemins de diffusion du réseau.

13
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Les températures de croissance des films minces sont généralement faibles par rapport
a leurs températures de fusion [16]. En outre, la densité de joints de grains dans les
couches minces est considérablement plus grande que dans les échantillons massifs.
Ces deux facteurs expliquent l'importance de la diffusion aux joints de grains lors de
la croissance du film mince.

Pour comparer le coefficient de diffusion dans les joints de grains Dy, avec celui du
réseau D), la largeur des joints de grains g, doit étre prise en compte. Habituellement,
on prend 8= 0.5 nm [14,17], qui est de 'ordre du paramétre de réseau, et donc une
valeur raisonnable pour une largeur de joint de grain. Les coefficients de diffusion de
joints de grains sont typiquement de quelques ordres de grandeur plus grands que
ceux de diffusion en réseau. Cependant, le rapport dépend fortement de la température
en raison de la différence dans 1'énergie d'activation.

Cette énergie d'activation varie également entre les joints de grains. Ceci peut étre
déduit de la représentation schématique d'un joint de grain (Fig. 17). Si la
désorientation entre les grains voisins est prononcée, le nombre de dislocations dans
la limite de grain sera plus grand. Il est donc prévu que méme 1'énergie d'activation
pour la diffusion le long des joints de grains dépend de I’angle 6 de désorientation des
joints de grains . L’étude théorique menée par Smoluchowski [18] indique que
I'énergie d'activation apparente de diffusion, ¢’est-a-dire 1'énergie d'activation pour le

flux a travers un joint de grain, dépend en fait de 'angle des joints de grains.

Le coefficient de diffusion effectif D.s obtenue a partir de la vitesse de croissance
d'un film mince contient a la fois les contributions de joint de grain et de la diffusion

du réseau et est donnée par [19] :

ou « a » est la taille de grain.
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Figure 1.7. A l'interface entre deux grains avec une désorientation, des
dislocations seront présentes [2].

Le coefficient de diffusion aux joints de grains, O, €t le coefficient de diffusion du
réseau D; peuvent étre déterminés expérimentalement a partir d'études basées sur le
traceur isotopique [20,21], En outre, ces essais permettent de déterminer les espéces
mobiles dominantes et le mécanisme de diffusion durant la croissance d'un film mince
[22-24]. La diffusion de 1'ensemble des ¢léments est prise en compte par le coefficient

de diffusion de Darken, définie par la relation :

D S CSiDM + CMDSi

Le coefficient de diffusion effective intégré peut étre li¢ a la diffusion du métal et les
atomes de Si dans le réseau et a travers les joints de grains et le réseau par I'équation

suivante :

Degy = (2D + D) + == (2D + DSE) oo (L6)

3. Formation des phases

a. Cas d’une seule phase
Considérons le cas d’'une couche mince métallique (M) sur un substrat de silicium
(S1). Ce systeme est hors équilibre thermodynamique. Sous 1’effet de 1’application
d’une température suffisante permettant aux éléments de diffuser, le systeme évolue
vers une phase intermétallique M,Si,. La figure 1.8 montre que la formation de cette
phase permet de diminuer 1’énergie libre du systeme. Le gain d’énergie libre
(représenté par la ligne rouge dans la figure 1.8), associé a la formation de cette phase,

constitue le moteur de cette réaction (ou la force motrice).
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La formation de la phase M,Si, nécessite deux étapes : a) la germination et b) la
croissance. La croissance se fait généralement en deux étapes : la croissance latérale
le long des interfaces jusqu’a I’obtention d’une couche homogene, puis la croissance

perpendiculaire a la surface.
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Figure 1.8. Energie libre en fonction de la composition d’un composé
intermétallique M,Si,.

i. La germination
En couches minces (épaisseur inférieure a 100 nm), les effets de germination
deviennent prédominants pour la formation de certaines phases comme CoSi,, NiSi,
et TiSi; (C54) [25]. Dans la partie suivante, les mécanismes mis en jeu lors de la

germination sont détaillés.

Dans un systéme en équilibre métastable, des modifications de la composition et de
I’arrangement atomique se produisent constamment. Les régions ou ces modifications
se produisent sont de faible étendue, leurs existences sont courtes, elles disparaissent
et sont remplacées par d’autres en d’autres endroits : elles sont appelées embryons.
Les embryons qui ont une taille suffisante, une structure et une concentration

convenables deviendront les germes de la nouvelle phase, les autres disparaitront.

Il existe deux types de germination appelés germination homogene et germination

hétérogene [26] :
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e La germination homogéne se fait de manicre aléatoire dans le systéme qui va
subir la transformation. Ceci n’est possible que si le systéme est chimiquement
homogene et exempt de défauts.

e En réalité, les solides contiennent des imperfections (précipités d’impuretés
insolubles, défauts linéaires et de surface,...). Ces défauts sont des sites
préférentiels de germination. C’est la germination hétérogene.

Des modéles énergétiques permettent de décrire la formation de germes
tridimensionnels lors des transformations en phase solide. On présentera les modéeles
dans un cas « simple » de germination homogene puis pour des cas de germination

hétérogene.
- cas de la germination homogéne

La création de germes d’une nouvelle phase ava dépendre de la variation
d’énergie libre du systéme. Elle implique I’apparition d’une surface délimitant un
certain volume de la phase stable en formation. La diminution de 1’énergie libre totale
(4G) du systeme considéré permet la formation de germes. Différentes énergies vont

entrer en compétition dans la variation d’énergie libre totale :

e (ain en ¢énergie libre volumique di a la création d'un volume V' de la phase .
Ce volume présente une énergie -VAG, ou AG, représente 1'énergie libre par
unité de volume.

e Présence d’une énergie de déformation : Il y a variation du volume spécifique.
II est donc nécessaire de tenir compte des contraintes exercées par la phase
mere dans ’expression de la variation d’énergie libre accompagnant la
formation de I’embryon. Cette énergie mécanique par unité¢ de volume AGs
accroit I’énergie critique de germination de + VAGs.

e C(Création de nouvelles interfaces d’aire 4 se traduisant par une augmentation
de I’énergie libre de +4y ou yest I’énergie interfaciale.

La variation d’énergie libre totale s’écrit donc:
AG =-VAGY + VAGS + Ay (L7)

A Dintérieur de la phase mere, il se forme un regroupement d’atomes appelé embryon

ayant la structure de la phase a et que 1’on estime sphérique si 1’énergie interfaciale
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yest isotrope. Dans ces conditions, la variation d’énergie libre qui accompagne la

formation d’un embryon de rayon r s’écrit :
AG =(47°/3)(AG, - AG,) 470 Yoo, (18)

Une représentation schématique de I'évolution de AG en fonction de » est donnée dans

la figure 1.9.
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Figure 1.9. Variation de I'énergie libre en fonction du rayon du germe dans le cas
d'une germination homogéne.

Pour un rayon critique r*, la variation de 1’énergie libre atteint une valeur maximale
AG (1) telle que :

dAG

=0, 500t 7" =29 (AG, =AG.) eereereeeeeeereeeen] (L9)
dr
3
et AG* ()= — O e (L.10)
3(AG, —AG,)

Le rapport 7/(AG,-AGs)* est déterminant : pour qu’une phase puisse germer, il est
nécessaire de franchir la barriére d’énergie libre maximale AG .

L’embryon de rayon r est appelé embryon de taille critique. Toute
augmentation de taille a partir de r diminue I’énergie libre totale du systéeme dans
lequel se trouve 1I’embryon. Il aura donc tendance a se développer, et ce sera alors la

croissance de la nouvelle phase qui débutera.
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Ces mécanismes de formation des germes permettent d’expliquer 1’absence de
formation de phases (dont la barriere d’énergie libre est plus ou moins importante)
prévues dans le diagramme de phase du matériau [27].

- cas de la germination hétérogéne

La germination dans les solides est quasiment toujours hétérogeéne. Les sites
préférentiels de germination sont des défauts hors équilibre comme les joints de
grains, les dislocations, les surfaces de particules étrangéres et tout ce qui permet
d’augmenter I’énergie libre du matériau. Si la création d’un germe résulte de la
destruction d’un défaut, une certaine énergie libre de défauts (4G,) sera libérée et va
ainsi réduire I’énergie d’activation a la germination. L’expression de la variation

d’énergie libre totale pour un systéme hétérogéne 4Gy, est alors:

AGhs = -V(AG, — AG,) + Ay AGgu.vovoooeee. (L11)

Porter et al. [28] montrent que I'énergie critique de germination hétérogéne est plus

faible que 1'énergie critique de formation homogene.
AG hétérogéne<AG hOMOERNE: ++++vvvrrrrnnnnnnnnnnnnnns (1.12)

Par exemple, aux joints de grains on peut montrer que 1’énergie critique de
germination est d’autant plus faible que 1’énergie superficielle du joint est grande
[13].

Pour une dislocation, la distorsion du réseau produite peut favoriser la germination
pour plusieurs raisons :

L’effet principal d’une dislocation dans un réseau est de réduire I’énergie mécanique
AGg en réduisant les contraintes globales du germe formé. De plus, la dislocation peut
étre le lieu d’une ségrégation qui tend a modifier la composition locale de la phase
mere en 1’approchant de la composition du précipité. La présence de dislocations peut
aussi favoriser la croissance de I’embryon — germe de taille inférieure au rayon
critique — en lui fournissant un chemin préférentiel de croissance avec une énergie
d’activation plus faible.

Les dislocations ne permettent pas de réduire 1’énergie d’interface. Ceci signifie que
la phase venant de germer, dont la croissance se fait le long des dislocations, requiert
une forte similitude dans ses parameétres de maille avec le réseau du substrat afin

qu’une interface de croissance du précipité se forme.
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11.  Croissance linéaire- parabolique

La croissance « linéaire-parabolique » a été décrite pour la premicre fois par
Evans [29] en 1924, puis observée par Deal et Groove [30] en 1965 dans le cas de
I’oxydation du silicium. FElle combine les deux phénomeénes qui régissent la
croissance : la diffusion et la réaction a I’interface. Pour I’expliquer, considérons le
couple de diffusion M (métal) déposé sur le substrat Si ou 1’application d’un recuit
thermique conduit a la formation d’une phase M,Siy entre M et Si. Nous supposons
que M est la seule espece qui diffuse.

La variation du potentiel chimique de M (u™) dans les différentes phases est

représentée dans la figure 1.10.

ull

“OM _______________ | e s "
"M ________________ ara

L d (nmi

Figure 1.10.Schématisation de la croissance de la phase M,Siy et de la variation
du potentiel chimique de M en fonction de la distance (L).

Nous considérons que la croissance de la phase M,Si, ne se fait que dans la
direction normale a la surface. La figure montre la présence de deux flux, J 1M et JzM,
qui sont le flux des atomes M dans la phase M,Si, et le flux des atomes M a
I’interface M,Si,/Si respectivement. Les expressions de ces deux flux s’établissent a

partir de la relation de Nernst-Einstein de la maniére suivante :

Dy ou" _ . Dy i -
Y K,T od YK, T L

JY =-C

ou Cysest la concentration en élément M, D, est le coefficient de diffusion de M dans

la phase M,Siy et L est ’épaisseur de la phase M,Si,. La variation du potentiel
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chimique (Ap) représente la force motrice pour la diffusion, ¢’est-a-dire 1’énergie
nécessaire pour déplacer un atome M de I’interface M/M,Si, et le faire diffuser dans

la phase M,Siy jusqu’a I’interface M,Si,/Si.

M M
My —H
JY =-C,v, 2 BTl ........................... (1.14)

ou vy est la vitesse de réaction interfaciale.
En régime permanent, les deux flux J;" et J," sont égaux. Ainsi, en égalisant les deux
¢quations (I.13) et (I.14), on peut exprimer le potentiel chimique wu ; en fonction des
deux autres potentiels chimiques 1 | et u 3.

ﬂM:@MM”Dmﬂ)
2 D, +v,d

En remplagant cette expression de u ,™ dans I’équation (I.13), on déduit I’expression

du flux J;™ en fonction de u Met p3™:

D 1%
JM =—C, MU M M ) .16
1 MKBT DM+VML(lu3 M ) ( )

De plus, on peut lier directement 'accroissement de la phase M,Siy (dL/dt) au flux de

diffusion de la maniére suivante :

1 dL D 1%
JM = o P Ve (M M) (L17)
Q dr K,T D, +v,L

ou Q est le volume atomique d’espéce mobile du composé formé M,Siy.
En intégrant I’équation (I.17), on peut en déduire la dépendance de 1’épaisseur en

fonction du temps:

2
ERra S G
Lorsque I’épaisseur d est trés faible (d<<1), L est négligeable devant L et I’expression
(I.18) devient :

L=—§%%?L@y—ﬂ%)=k¢ ........................... (1.19)

ou ki est une constante de réaction a I’interface. Dans ce cas, La croissance est
linéaire, donc aux faibles épaisseurs (début de formation) c’est la réaction qui limite la
formation du composé.

Par contre, pour des grandes épaisseurs, L est négligeable devant L% dans ce cas

I’expression de 1’épaisseur devient:
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20C, D
2= —#W e T U (1.20)

ou kg est une constante de diffusion. Dans ce cas, la croissance est limitée par la
diffusion.

Au début d’une réaction, I’épaisseur de la phase M,Si, est trés faible et elle croit
linéairement avec le temps, comme le montre 1’équation 1.19. Au fur et a mesure que
I’épaisseur augmente, la distance que les atomes M ont a parcourir est de moins en
moins négligeable. La croissance ne va plus étre limitée par la réaction a 1’interface
mais par le nombre d’atomes qui atteignent cette interface. Dans ce cas, I’épaisseur de
la phase M,Siy suit une loi en racine carrée du temps, comme le montre I’équation

1.20. C’est ce qui justifie I’appellation de la croissance « linéaire-parabolique».

b. Cas de deux phases
Dans le cas de deux phases (M,Si et MSi), la croissance peut étre simultanée ou
séquentielle. Nous allons décrire les deux types de croissance rencontrés pour un film

mince (épaisseur inférieure a 100 nm) de métal.

i.  Croissance simultanée des phases

La croissance simultanée des phases a été décrite par plusieurs auteurs dans la
littérature [31]. Dés que deux phases croissent ensemble, la situation est beaucoup
plus complexe car la cinétique de croissance de chaque phase ne dépendra pas
uniquement de ses propres caractéristiques (cinétique de réaction, coefficient de
diffusion) mais aussi des caractéristiques de toutes les phases présentes dans le couple
de diffusion M/Si. Supposons que le systéme présente deux phases M,Si et MSi qui
croissent simultanément. Nous supposons que le métal M est la seule espéce mobile
dans les deux phases. Nous considérons J 1M et JzM les flux de diffusion du métal M

dans les phases M,Si et MSi respectivement.

"M M_Si MSi Si
-J1M "JZM o % 2 e s
I—1 I—2

Figure I.11. Représentation schématique de la croissance de deux phases par
diffusion du métal.
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La croissance de la phase M,Si a lieu a I’interface M;Si/MSi par la réaction M + MSi
— M,Si. Tandis que la croissance de MSi a lieu aux deux interfaces M;Si/MSi et
MSi/Si. A la premicre interface (M,Si/MSi), la réaction de dissolution M,Si —MSi +
M libére des atomes de métal M qui vont traverser la couche MSi pour participer a la

réaction de formation a la deuxieéme interface, MSi/Si (M + Si — MSi).

Si on prend le repére lié¢ au substrat Si, lors de la croissance simultanée du M,Si et
MS;i, I’interfaces M/M,Si se déplace de la droite vers la gauche tandis que I’interface
MSi/Si se déplace de la gauche vers la droite. Pour I’interface M,Si/MSi, il est
difficile de savoir son sens de déplacement. Ce dernier dépend des volumes
atomiques des phases qui croissent simultanément. Prenons 1’exemple du nickel qui
forme avec le silicium les phases Ni,Si et NiSi. Comme le volume atomique de
NibSi (32,82 A%) est supérieur a celui de NiSi (24,12 A%), alors I’interface Ni,Si/NiSi
se déplace de la gauche vers la droite par rapport au repere supposé confondu avec le

silicium.

Sachant que L, et L, sont les épaisseurs des phases M,Si et respectivement MSi, leurs

variations temporelles s’écrient de la maniére suivante :

dL
d_tl: {VI_]éVI ........................... (121)
dL
) o | (1.22)

Le facteur 2 de I’équation 1.22 provient de la composition des phases (M;Si). Ce
systéme d’équations montre le couplage qui existe entre les taux de croissance des
différentes phases. Comme les flux J, et J," peuvent étre contrdlés par plusieurs
processus (réaction aux interfaces ou diffusion), on s’imagine aisément la complexité

de la croissance dans le cas de la formation simultanée.

ii. Formation séquentielle des phases.

En général, dans le cas des films minces, les phases apparaissent le plus
souvent séquentiellement [27] et non simultanément. Cela signifie que la réaction
d’un film métallique avec un substrat de silicium lors d’un traitement thermique
conduit a la formation successive de plusieurs siliciures.

La croissance séquentielle des phases a été étudiée par plusieurs auteurs (d’Heurle et

al. [27,32] et Gosele et al. [33]). Elle peut étre expliquée comme ceci. On considére
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deux phases, notées M,Si et MSi, ou la variation de 1’épaisseur de chaque phase est
donnée par I'équation (1.23). On suppose que chaque phase suit une croissance
linéaire-parabolique. On peut imaginer une situation dans laquelle le flux de la phase
M,Si est limité par un processus de diffusion tandis que celui de la phase MSi est
contrdlé par le taux de réaction. On a alors J;=a/L; et J,=R, (R, est proportionnel au
taux de réaction) [23].

dL, dL, a

(04
—=——R, et 2R, —— 1.23
e L, 7 dt L (1.23)

La phase MSi commencera a croitre quand dL,/dt> 0 ou L; >a/2R;. Cela

définit une épaisseur critique que la phase M,Si doit atteindre avant que la phase MSi
ne commence a se former. Le facteur principal influant sur le changement de mode de
croissance (séquentielle en film mince et simultanée en couple massif) est I’épaisseur
de la couche métallique. Si I’épaisseur de métal permet de former une épaisseur de
M,Si supérieure a 1’épaisseur critique, on pourra avoir une formation simultanée.
Dans le cas contraire, la couche de métal est consommeée avant d’atteindre I’épaisseur
critique de M»Si et la formation est séquentielle.
Une autre explication proposée par Gosele et al. [33] pour la formation séquentielle
est la suivante : la formation d’une premicre phase permet un gain énergétique
important, toutes les phases pouvant donc en principe germer par réaction entre le
métal et le silicium. Par contre, le gain d’énergie lié a la germination des autres phases
est plus faible. Dans le cas ou la cinétique de croissance de la premiére phase est tres
rapide, le film métallique sera alors consommé complétement avant que les autres
phases ne germent.

Il existe plusieurs régles de prédiction de la premicre phase formée. Celles qui
reposent uniquement sur des arguments thermodynamiques ne sont pas réalistes. La
régle d’Heurle et Gas [27] prédit la formation de la premicre phase de la maniére
suivante. Prenons I’exemple d’un systéme binaire M-Si constitué de plusieurs phases.
Pour savoir lequel des composés M;Si ou MSi, se formera en premier, on considére
que la diffusion de M (Si) dans M,Si (MSi,) est du méme ordre de grandeur que
I’autodiffusion de M (Si) dans M (Si). La phase qui se formera en premier sera celle
dont I’¢lément majoritaire diffuse le plus vite. Autrement dit:

- Si ( Dvvisi = Dvm ) > ( Dsivsio= Dsissi ) alors M Si se formera en premier.

- Si ( Dsimsiz = Dsissi ) > ( Dmmasi ® Dmv ) alors MSi; se formera en premier.
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III.  Texture des couches minces

En sciences des matériaux, 'analyse de la texture d'un film polycristallin consiste
a étudier la répartition statistique de 1'orientation de ses cristallites. En effet, un film
polycristallin de texture isotrope est constitué d'un ensemble de grains ayant une
orientation cristallographique complétement aléatoire par rapport a la normale a la
surface du film. Une orientation préférentielle des cristallites selon une direction
donnée se traduit par une intensité plus élevée des pics de diffraction correspondants.

Cette orientation préférentielle est appelée texture anisotrope du film. [34].

1. Différents types de texture
Dans cette partie, on va brievement décrire les différents types de texture qui sont
rencontrés dans les films minces. Ces textures peuvent étre présentes simultanément,

ou l'une d'elles peut dominer dans le film.

a. Texture aléatoire (Random texture)

Les grains sont orientés aléatoirement dans toutes les directions, c’est le cas de
l'absence totale de toute orientation préférentielle des grains dans un film mince
polycristallin,

b. Texture de fibre (Fiber Texture)

Une famille de plans des grains de la phase est parall¢le a la surface du substrat et
possede un axe de rotation autour de la normale a ces plans. On trouve ce type de
texture par exemple dans les couches minces de Cu déposé sur un substrat de SiO,
[35,36].

c. Epitaxie
L'épitaxie est une technique de croissance orientée, I'un par rapport a l'autre, de

deux cristaux possédant un certain nombre d'éléments de symétrie communs dans
leurs réseaux cristallins. Ce type de texture est souvent observé quand 1’incohérence
entre la structure cristalline de la couche et celui de substrat est faible. Par exemple,
les films de NiSi, croissent épitaxialement sur un substrat de Si [37-38], du fait que

I’incohérence entre les deux structures est inférieure a 0.4 % [39].

25



Chapitre I: Généralités

Film

- Substrate

Figure 1.12. Alignement épitaxiale d’un film mince sur un
substrat [2].

d. Axiotaxie

Récemment, un nouvelle texture nommée axiotaxie a été¢ découverte [40]. Les
plans de la phase de siliciure et du substrat ayant un paramétre de maille comparable
s’alignent. De plus, les plans de la phase présentent un axe de rotation suivant la
normale a ces plans. Cette situation est montrée dans la figure 1.13 (a). Selon cette
figure, on voit clairement que les plans de réseau alignés devraient avoir un
espacement d similaire. Cet alignement du film avec le substrat résultant dans une
interface périodique d’une dimension (1D) n’est pas influencé par une rugosité de
l'interface, comme on peut le voir d'apres la figure .13 (b). Dans le cas de ’axiotaxie,
il existe un seul axe cristallographique du grain qui est fixe par rapport au substrat.
Par conséquent, il existe un degré de libert¢ de rotation autour d'un axe

perpendiculaire aux plans alignés.

.
/é subatrat -

Figure 1.13. Plans d'alignement a travers l'interface pour axiotaxie. Le
degré de liberté de rotation est illustré pour : (a) interface plane. (b)
interface rugueuse; la périodicité 1D de l'interface reste intacte [2].
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2. Origine de la texture
La texture d'un film mince se développe a travers la minimisation de 1'énergie de
surface et de volume associée a la formation de composé. L’équation d'énergie qui

conduit a la sélection d’une texture est écrite comme suit :
E=ys+yi+ygb+Es................. (1.24)

ou ys, 1 €t ygb sont respectivement les énergies de surface, d’interface et de joint de
grain (Fig. 1.14 (a)). Le terme Es représente 1'énergie de déformation de la couche
mince cristalline sous une contrainte o (Fig. .14 (b)). La relation entre la contrainte
dans la structure cristalline de la couche mince et la déformation induite par cette
contrainte est donnée par la loi de Hooke, (0 = CelasX€ ), OU Celas SONt les constantes

d’¢élasticité, et € est la déformation élastique.

T ah

e

Figure 1.14. Différents termes d'énergie dans la sélection de texture [2].

Lors de la croissance des films de siliciures sur un substrat amorphe, comme dans le
cas d’Al et de Cu sur SiO», il n’y aura aucune grille sur laquelle les grains s’alignent,
et dans ce cas les énergies de surface et d’interface sont dominantes dans le réseau
cristallin. La texture qui prévaut est celle de fibre, car le film croit suivant un plan
qui a la faible énergie de surface et d’interface; c’est un plan parall¢le a la surface de
I’échantillon. Par exemple, dans la structure CFC, ce plan est (111), et la texture suit
ce plan, et dans le cas de la structure CC le plan est (110) [41].

Dans le cas d’un substrat cristallin, il aura une grille sur laquelle les films s’alignent.

Dans ce cas, la cohérence entre la structure du film et celle de substrat est importante.
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a. Cohérence géométrique dans les réseaux cristallins

Le formalisme décrit dans cette partie s’applique principalement a la croissance
¢pitaxiale, mais les concepts peuvent €¢galement étre utilisés pour I’axiotaxie. Nous
allons d’abord décrire les formalismes généraux d’une croissance épitaxiale, puis on

va suggérer comment les termes de 1’équation (1.22) peuvent étre évalués.

Pour réduire 1'énergie de surface, un film qui croit sur un substrat cristallin tend a
s’aligner sur le substrat de la meilleure facon possible (€pitaxialement). Sinon, une
grande quantité d'énergie de déformation sera développée dans le cristal et au-dessus

d'une certaine épaisseur du film [2], on distingue deux cas (Fig. [.15) :

4+ un film (que l'on appelle un film cohérent ou entiérement tendu) qui s’adapte
complétement a [D’incohérence entre les deux réseaux cristallins par
I’accumulation d’une énergie de déformation (Fig .13 (a)).

+ un film épitaxial qui garde son paramétre de maille massif (bulk) par
I’introduction d’une dislocation a l'interface siliciure/silicium, et on obtient

une couche mince relaxée (relaxed thin film) (Fig. L.15 (b)).

Bulk Relaxed
thin film
Fully
strained -
thin filin
Crystalling Crystalline
substrate substrate
(2} (b}

Figure I.15.Croissance épitaxiale d'un film mince [2].

Pour les films épitaxiés, la déformation élastique ¢ peut étre calculée a partir du
paramétre de maille massif a, du siliciure et du parameétre de maille de la couche apres

la déformation’ Aepi [42]

= T b (1.25)

ap

1 . s N . . .
On considére le cas ou le film mince et le substrat ayant une structure cubique, comme dans le cas
de ce travail de thése, et nous ne décrivons que la déformation dans le plan de l'interface.
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Le rapport de I’incohérence entre le film et le substrat est donnée par :

aest le parametre de maille du substrat (silicium).

Le rapport de I’incohérence résiduelle, qui est la différence entre la déformation

¢lastique et I’incohérence géométrique de réseau cristallin, est donnée par :

L’énergie de déformation par unité de volume EY, associée a une déformation

donnée, peut étre calculée a partir de 1’équation :

1 ., e5+ep+2vecey, 1
2 (1-v?)

avee !

E est le module d’¢lasticité.

G est le module de cisaillement.

v est le coefficient de poisson.

&x &, sont les déformations €lastiques suivant les directions x et y.

Ecis est la déformation de cisaillement.

Cette énergie doit étre multipliée par le volume du grain afin d’obtenir 1’énergie de
déformation de ce dernier.

Pour pouvoir comparer cette énergie de déformation avec les termes de 1’équation
1.24, les valeurs de I’énergie de surface s’averent étre nécessaires. D’ailleurs, ces
derniéres ne sont pas facilement disponibles, mais on peut supposer que I'énergie
d'interface dépend du nombre de liaisons directes qui peuvent étre formées a travers
l'interface. Bulle-Lieuwma et al. utilisent ce genre d’argument pour définir le concept
de I’incohérence [43].

Il est important de noter que la cohérence géométrique de réseau cristallin est affectée
de facon significative par la température, c’est a dire par la différence entre les
coefficients de dilation thermique du substrat et du film mince. Dans les films minces
de siliciures, le coefficient de dilatation est généralement trois a quatre fois plus grand

que celui de Si [4]. La déformation et 1’énergie de la surface sont donc influencées par

29



Chapitre I: Généralités

la température de recuit. L orientation d’un grain formé par réaction a 1’état solide est
déterminée lors de sa germination. Par conséquent, au lieu de la température de recuit
ou bien la température ambiante, la température de germination doit étre utilisée
comme référence pour la détermination de la déformation et de 1’énergie de surface.
Si la température de germination est largement différente de la température de recuit,
des différentes textures pourraient devenir énergétiquement favorables, et une
recristallisation pourrait se produire dans le systéme [44]. Cependant, on n’observe
pas cet effet dans les siliciures épitaxiés, car les grains sont énergétiquement stables
des le début du processus de croissance. On pourrait aussi considérer que cet effet
peut se produire dans les composé€s a texture axiotaxiale car, parfois, des faibles
rotations auteur de I’axe de I’axiotaxie sont nécessaires pour qu’un grain retrouve une

position stable énergiquement.

IV.  Siliciures binaires de Co et de Ni
Dans cette partie de ce chapitre, nous essayons de présenter succinctement les

propriétés principales des siliciures de cobalt et de nickel.

a. Siliciures de cobalt
La figure 1.14 montre le diagramme d’équilibre de phases du systéme binaire Co-
Si réalis¢ par Ishida and Nishizawa [45]. Ce diagramme nous renseigne sur les

composés qui se forment entre le cobalt et le silicium.
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Figure 1.16. Diagramme d’équilibre des phases du systéme binaire Co/Si [45].

Le systéme Co/Si présente quatre phases intermédiaires : CosSi, Co,Si (a, B),
CoSi et CoSi,. Cependant, seulement trois phases seulement Co,Si, CoSi et CoSi,
restent encore stables lors de recuits [46,47].
I1 a été montré que les phases Co,Si et CoSi croissent de fagon simultanée, et une fois
le cobalt totalement consommé, Co,Si se convertit en CoSi sur du silicium amorphe
[48] ou cristallin [49]. Puis le disiliciure CoSi, se forme en dernier. Lors de la
formation des phases Co,Si et CoSip, c’est 'atome Co qui diffuse [47,50],
contrairement a la formation de la phase monosiliciure CoSi ou c¢’est 1’atome Si qui

diffuse [47]. Le tableau. 1.2. regroupe des données cristallographiques des siliciures

de cobalt.
Tableau 1.2. Données cristallographiques des siliciures de cobalt.
) Température de Groupe Paramétres de maille
Composé . Structure N
fusion d’espace A b c
CFC Fm3m 3.5447A
Co 1495°C
Hexagonal compact Mmc 2.505A 4.06 A
Si 1414°C Cubique diamant Fd3m 5.4310A
Co,si 1334°C Orthorhombique Pnma 7.109A | 4918A | 3.737A
CoSi 1460°C Cubique P321 4.43A
CoSi, 1326°C Cubique Fm3m 5.364 A

La phase CoSi, a une structure CaF, (Figure 1.17) qui est similaire a la structure

diamant de Si. En plus, leurs paramétres de maille, a(Si) = 5,431 A et a(CoSiy) =
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5,364 A, sont trés proches, ce qui favorise la croissance en épitaxie de la phase CoSi,

sur un substrat en Si.

Co.Si
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3 O z
- = =
=
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Figure 1.17. Structure cristalline des différentes phases de siliciures de cobalt.

Au niveau cinétique, la formation des phases Co,Si et CoSi est contrdlée par la
diffusion respectivement de Co et de Si, et elle se produit aux alentours de 300°C. En
ce qui concerne la cinétique de formation de la phase CoSi,, il faut distinguer deux
cas suivant le type de substrat employé. Lorsque celui-ci est du silicium
monocristallin, cette cinétique est difficile a contréler. La phase se forme a plus haute
température (environ 550°C), et sa formation est probablement controlée
conjointement par des phénomeénes de germination et de diffusion [50,51].
L’utilisation de silicium amorphe comme substrat permet d’abaisser le seuil de
germination [51]. Dans ces conditions, cette phase est observée a plus basse
température et elle est controlée par la diffusion [52].La formation des phases se

résume comme suit :

=~ 300°C = 300°C = 550°C
Co — Co,Si — CoSi — LoD
Co Si Co(Si)
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i.  Croissance des siliciures de cobalt limitée par la diffusion

Les siliciures Co,Si et CoSi sont formeés par un processus controlé par la diffusion.
L’énergie d’activation de ce processus a été¢ déterminée par les travaux d’Arrhenius et
de Kissinger. M. Dries Smeets a résumé dans sa thése les résultats de leurs
expériences sur les phases Co,Si et CoSi dans les tableaux 1.3 et 1.4 respectivement
[2].
La faible énergie d’activation de la formation de la phase Co,Si sous-entend un
mécanisme de diffusion via les joints de grain. La méme chose est valable pour la
phase CoSi, ou le réle dominant de la diffusion a travers les joints de grain est
démontré par les expériences de Pretorius et al. [23].
Les especes diffusantes dominantes durant la croissance de ces siliciures ont été
déterminées par des expériences utilisant des marqueurs ou des traceurs radioactifs.
Van Gurp et al. [47] et Lim et al. [53] ont étudi¢ le phénomene de Kirkendall dans un
couple de diffusion Co/Si, en utilisant les marqueurs de W et Ta ils ont trouvé que le
Cobalt est I’espece diffusante dominante dans la formation de la phase Co,Si a la
température de 426°C et 650°C, respectivement.. En utilisant les couples de diffusion
du cas massif, van Dal et al. [54] ont montré que le coefficient de diffusion de Co est
supérieur a celui de Si a une température de 1100°C. Van Gurp et al. [47] ont étudié
¢galement la diffusion dans la phase CoSi en utilisant des marqueurs en Xe et des
températures de traitement supérieures a 450°C. Ils ont reporté que Si est I’espece
diffusante la plus rapide dans la formation de la phase CoSi. A hautes températures

(914-1217°C), le Silicium est virtuellement la seule espece diffusante dans CoSi [54].

Tableau 1.3. Energie d’activation de la croissance de Co,Si [2].

Echantillon Technique Méthode Température (°C) E.(eV)
200nm Co/Si(100) RBS Arrhenius 375-486 1.5+0.1
220nm Co/Si(100) RBS Arrhenius 385-490 1.7+0.1

156 nm Co/Si amorphe RBS Arrhenius 370-680 2.1+0.2
Co/Si amorphe (multicouches) DSC Kissinger ~350 2.1+0.1
Co/Si amorphe (multicouches) DSC Kissinger 200-500 2.3

39 Co/Si polycristallins la résistance carrée Kissinger 400-550 2.26 +0.06

39 Co/Si polycristallins la résistance carrée Kissinger 400-470 2.22+0.18

39 Co/Si polycristallins la résistance carrée Kissinger 470-550 2.09+0.16
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Tableau 1.4. Energie d’activation de la croissance de CoSi [2].

Echantillon Technique Méthode Température (°C) E.(eV)
200nm Co/Si(100) RBS Arrhenius 375-486 1.9+0.1
220nm Co/Si(100) RBS Arrhenius 385-490 1.8+0.1

156 nm Co/Si amorphe RBS Arrhenius 370-680 2.1+0.2

Co/Si amorphe (multicouches) DSC Kissinger ~400 2.1+0.1
39 Co/Si polycristallins la résistance carrée Kissinger 425-460 2.61+0.06
39 Co/Si polycristallins la résistance carrée Kissinger 425-460 2.76

ii.  Croissance des siliciures de cobalt limitée par la germination [54]

Les cinétiques de formation de la phase CoSi, sur un substrat de Si cristallin sont
beaucoup plus compliquées que celles des phases Co,Si et CoSi, a cause de la
superposition des effets de la nucléation et de la diffusion. Pour des températures de
recuit assez ¢levées, considérablement supérieures a la température de nucléation,
I’épaisseur de la couche mince augmente comme la racine carrée du temps, indiquant
une croissance controlée par la diffusion [55,50]. Quand la phase CoSi, croit sur du
silicium amorphe, la température de nucléation est abaissée de manicre significative,
et la croissance est purement controlée par la diffusion [52]. Sur le Si cristallin ou
amorphe, ’énergie d’activation de diffusion est égale a 2,3 eV [52,55]. d’Heurle et
Petersson ont reporté 2,6 eV [50]. Le tableau 1.5 montre les énergies d’activation
reportées dans la littérature de la croissance d’une couche mince de CoSiy, incluant

¢galement les conditions et les méthodes expérimentales [2].

Tableau L.5. Energie d’activation de la croissance de la phase CoSi; [2].

Echantillon Technique Méthode Température (°C) E.(eV)
¢-Si/CoSi/ a-Si(100) RBS Arrhenius 405-500 23+0.1
150nm Co/Si(100) RBS Arrhenius 550-625 2.3+0.1
Co/Si(100) RBS Arrhenius 550-575 2.6
Co/Ti/Si(100) RBS Arrhenius 675-725 3.5
Co/Si amorphe (multicouches) DSC Kissinger ~ 500 2.5+0.1
39 Co/Si polycristallins la résistance carrée Kissinger 400-600 321+£0.13
39 Co/Si polycristallins la résistance carrée Kissinger 460-520 2.25+0.44
39 Co/Si polycristallins la résistance carrée Kissinger 530-600 2.91+045
39 Co/Si polycristallins la résistance carrée Kissinger 460-600 3.32

Il y a un grand débat dans la littérature sur les especes diffusantes dominantes lors de
la formation de la phase CoSi,. d’Heurle et Peterson [50] suggerent que c’est le Co
qui est la principale espece diffusante en se basant sur les expériences utilisant un
marqueur en Xe. Tandis que Comrie [56] trouve différentes especes diffusantes

dominantes dépendant du type du marqueur utilisé. Probablement, Co et Si possedent
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des diffusivités comparables dans la croissance de la phase CoSi,. Cette idée est
soutenue par des expériences avec CoSi, massif. Par exemple, van Dal et al.
proposent que la diffusivité pour le Co dans CoSi, est similaire a celle de Si dans

I’intervalle de température 1048-1217°C [54].

b. Siliciures de nickel

11 existe différentes phases, alliant métal et silicium, qui sont stables d’un point de
vue thermodynamique. Le diagramme de phase du systéme Ni/Si est plus complexe
que celui du systtme Co/Si. Alors que trois phases du siliciure de cobalt sont
thermodynamiquement stables a température ambiante (Co,Si, CoSi et CoSiy), il
existe onze phases dans le diagramme de phases Ni/Si (Fig. 1.18) dont six stables a
température ambiante (Ni3Si, Ni3;Sij; ou NisSi,, NipSi, Ni3Si,, NiSi, NiSip) [57].
Contrairement au cas d’un couple de diffusion massif de nickel, dans le cas d’un film
mince de nickel (épaisseur inférieure a 100 nm) déposé sur un substrat de silicium,
seules les phases NiSi, Ni,Si et NiSi; ont été généralement observées [58].
Néanmoins, il convient de noter que, en plus de ces trois phases, plusieurs auteurs

[59] ont observé la présence des phases transitoires comme Niz;Sijz, 0-NiySi et Ni3Si,.

T

Temperature [*C)

Miy 51
| e-Ni;Si,

Atomic Percent [%5]

Figure 1.18. Diagramme d’équilibre de phases du systeme binaire Ni/Si [60].

Le nombre de phases stables thermodynamiquement rend plus complexe la séquence

de formation des phases : pour une gamme de températures réduite (de 1’ordre d’une
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dizaine de degrés Celsius), plusieurs phases riches en nickel peuvent se former et
croitre en compétition. Le tableau 1.6 présente les données cristallographiques des
siliciures de nickel.

Tableau 1.6. Données cristallographiques des siliciures de nickel|2].
Tempéra-

Composé ture de Structure (f’};:;;)cee
fusion d b
Ni 1455°C CFC Fm3m 3.5241 A
Si 1414°C Cubique diamant Fd3m 5.4310 A
B-Ni;Si 1170°C CFC Pm3m 3.505 A
v-Ni3; 1Si;, 1245°C Hexagonale P321 6.671 A
5-Ni,Si 1300°C Orthorhombique Pnma SA 3.73A
&-Ni;Si, 830°C Orthorhombique CmC2 12.229 A 10.805 A
NiSi 990°C Orthorhombique Pnma 5233 A 3.258 A
o-NiSi, 993°C Cubique Diamant Fm3m 5.406 A

Plusieurs expériences ont montré que ’espéce diffusante majoritaire était le nickel
lors de la formation de Ni,Si [61,62], NiSi [63] et NiSi; [64] (ce qui est intéressant
pour la microélectronique, pour éviter de court-circuiter grille et drain/source lors du
recuit Salicide).

Le composé Ni,Si a une structure orthorhombique primitive dans le groupe d'espace
Pnma (figure 1.19.). Les paramétres de maille sont a=4.990 A; b=3,720 A; ¢c=7,060 A.
Dans la maille élémentaire, il y a quatre motifs qui sont constitués d’un atome de Si et
deux atomes de Ni. Les positions des atomes du motif sont : Si (0,236a; 0,25b;
0,114c¢); Ni (0,825a; 0,25b; 0,063c) et Ni (0,958a; 0,25b; 0,703¢). Les plus proches
voisins d’un atome de Ni sont soit Ni soit Si, alors qu’un atome de Si n’a que des

atomes de Ni comme proches voisins.

Le composé NiSi posséde une structure orthorhombique primitive de type MnP dans
le groupe d’espace Pnma. Les paramétres de maille sont : a=5,223 A; b=3,258 A;
¢=5,659 A. Dans la maille élémentaire, il y a quatre motifs qui sont constitués d’un
atome de Si et un atome de Ni. Les positions des atomes du motif sont : Si (0,170a;

0,25b; 0,580c) et Ni (0,006a; 0,25b; 0,184c).

Le composé NiSi; a une structure de type CaF,, sa maille est cubique a faces centrées

de paramétre de maille a=5,406 A. Son groupe d’espace est I m3m et le motif est
constitué¢ d’un atome de Ni en (0,0,0) et de deux atomes de silicium en (V4, %4, %) et en

(a, Yo, %4).
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Figure 1.19. Structure cristalline des différentes phases de siliciures de nickel.

Il existe une riche littérature se rapportant a la formation des siliciures de nickel.
Traditionnellement, les composés sont formés a partir d’un dépot de nickel réalisé sur
un substrat silicium préalablement nettoyé. Ensuite, le siliciure est formé grace a un
recuit sous gaz inerte ou sous vide. Dans la plupart des études, des films relativement
épais de siliciures sont formés a partir d’une épaisseur initiale de métal déposé de 50 a
100 nm. Pour ces gammes d’épaisseur, il a été montré que la séquence de formation
des phases de siliciures de nickel pour un budget thermique croissant est la suivante

[65] :

=~ 250°C = 350°C = 800°C
Ni — Ni,Si . NiSi — NiSi,
Ni Ni Ni

A environ 250°C, la premiére phase qui apparait a D’interface Ni/Si est Ni,Si.
Lorsque le nickel est consommé, la phase NiSi se forme a I’interface Ni,Si/Si jusqu’a
la transformation compléte de Ni,Si. La croissance de ces deux phases (Ni,Si et NiSi)
est contrdlée par la diffusion du nickel. Par contre, la phase NiSi, ne se forme pas a
une température comprise entre 250 et 350°C, méme pour un temps de recuit tres
long. Pour germer la phase NiSi,;, le systétme nécessite beaucoup d’énergie pour
franchir la barriere de germination. Cette énergie est obtenue lors du recuit thermique
a hautes températures (750 - 800°C). Sa croissance est donc contrdlée par la

germination [65].

Bien que de nombreuses phases existent, seule la phase NiSi est souhaitée pour
améliorer le contact entre le transistor CMOS et le premier niveau métallique. La

figure 1.20 ci-dessous présente les résistivités des différents siliciures de nickel.
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Figure 1.20. Résistivité moyenne des différents siliciures de nickel [66].

i.  Croissance des siliciures de nickel limitée par la germination (cas de la

phase de NiSi)

Le disiliciure de nickel NiSi, se forme lors de la réaction: NiSi + Si — NiSi, [24].
Dans ce cas, la variation d’énergie libre de transformation (AG) n’est pas 1’énergie
libre de formation du NiSi, (Gfnisiz), mais plutdt la différence entre cette valeur et
I’énergie libre de formation de NiSi (Gfnisi). En somme, cette variation d’énergie
s’écrit :

AG = |G).o — G

NiSi, NiSi|

Etant donné que ces deux quantités sont quasiment égales [4], AG est proche de zéro.
Par conséquent, I’énergie cinétique AG* est ¢élevée et fait déplacer vers les hautes
températures la germination de la phase NiSi,. D’autre part, si la croissance de NiSi,
est réalisée sur un substrat amorphe, 1’équation relative a AG deviendra :

—_ |~f f
AG = |GNiSi2 - GNiSi| + |Gsci|

G; est "augmentation d’énergie libre due a la cristallisation du silicium amorphe qui
va donc réduire AG”

La limite entre les cinétiques controlées par la diffusion et la nucléation est mince.
Elle peut étre influencée par de faibles modifications du procédé. La barriere
d’énergie libre cinétique peut €tre abaissée si le terme y relatif a la création d’interface
est diminué. Ce terme sera plus faible si le germe admet une relation d’épitaxie avec

la matrice ou si la germination se situe sur du silicium amorphe, une impureté ou un
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défaut (joints de grain, dislocation,...) [25]. C. D. Lien [52] a montré que sur du
silicium amorphe, le composé NiSi, se forme a basses températures (350°C et 425°C),
immédiatement apres la formation compléte de NiSi avec une croissance limitée par

la diffusion.

ii.  Croissance des siliciures de nickel contrélée par la diffusion
Un processus de formation du siliciure a partir d’un film mince de nickel peut étre
explicité a partir des observations rapportées dans la littérature. La formation d’un

film de siliciure de nickel sur un substrat silicium cristallin peut étre décrite ainsi:

+ Dépot de la couche de nickel et les réactions initiales

Les conditions de cette étape (température, pression, vitesse/temps de dépdt) ont
un impact sur 1’état du film métallique initial. Chang et al. ont étudié¢ 1’interface
nickel/silicium pour des couches métalliques de nickel treés fines (inférieures a 5 nm)
[67]. Ils ont mis en avant la formation d’une couche interfaciale dans laquelle les
atomes de nickel occupent des sites interstitiels tétraédriques du silicium et dont la
composition steechiométrique est proche du NiSi,. De méme, Isshiki et al. ont montré
qu’apres dépot d’un film mince de nickel (10 nm), avant méme 1’ajout de budget
thermique, il y a formation d’une phase aux compositions proches de celles de NiSi,

mais de structure amorphe [68].

+ Pendant le recuit

L’atmosphere de recuit joue un role important dans la formation des phases du
systeme Ni/Si, comme cela a été mis en évidence par Ottaviani et al. [69]. Sous vide,
la premiére phase qui apparait lors du recuit est la phase Ni,Si tant qu’il reste du
nickel puis la phase NiSi se forme. Alors que pour un recuit sous azote, la diffusion de

Ni est modifige, et les trois phases Ni, Ni,Si et NiSi peuvent coexister.

Pour des épaisseurs de films faibles, de multiples phases riches en métal apparaissent
pendant les recuits thermiques [70]. Ceci peut déja s’observer dans le domaine des
basses températures grace aux courbes de résistance in-situ (Ni/Si et Co/Si) de la
figure 1.21. Cependant, ces phases semblent apparaitre brievement au cours de la
siliciuration. L’identification et la séquence d’apparition sont difficiles a estimer du
fait du grand nombre de phases existantes dans ces gammes de températures (200-
800°C) et des effets de I’influence des contraintes. par exemple, les pics obtenus par

la diffraction des rayons X (DRX) sont difficilement attribuables a une seule phase.
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Figure 1.21. Evolution de la résistance de films de Ni et de Co sur poly-Si en
fonction de la température. Les recuits ont été effectués a la vitesse de 3°C/s sous
He purifié [11].

Dans le cas de films minces de nickel, la phase Ni;Si serait la premiére a se former
[27,71]. Cependant, elle ne se détecte pas facilement par DRX car les raies de
diffraction des plans atomiques de cette phase n’apparaissent pas clairement du fait
des paramétres de maille et du réseau cristallin trés proche au nickel [72]. La premicre
phase détectée en DRX est donc la phase Nij;Sij;. Toutefois, il convient de noter que
quelques pics de cette phase sont aussi trés proches de ceux de la phase Ni,Si. La
formation de la phase Ni3;Sij; en premier est trés probable étant donné le trés haut

coefficient de diffusion du nickel.
V. Siliciures ternaires

1. Généralité
La réaction entre un alliage métallique binaire (M;-M;) avec un substrat de
silicium Si a été largement étudiée par Setton dans la référence [4]. La tendance pour
que des différents systémes métal-métal-Si tendent a former une phase ternaire est
montrée dans la figure 1.22
Ces systemes peuvent €tre regroupés en deux catégories principales :
R/ \ r . . . \ . .
« Des systemes sans composés ternaires : cela conduira a des solutions solides
ou ségrégation de phases accompagnée, dans certains cas, par inversion de la
couche.

+» Des systémes formant des composés ternaires : ces composés coexistent avec
des phases de disiliciures.
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Figure 1.22. Représentation schématique de la tendance des systemes pour
former des silicures ternaire|2].

La solubilité des différents siliciures est influencée par :

» les dimensions de 1’atome substitutionnel,

» de son potentiel chimique.

» la valence de cet atome.
En effet, la formation d’un composé ternaire nécessite une grande différence dans les
tailles des atomes, une grande différence de potentiel chimique et une énergie de
formation trés élevée.
Selon Thompson et al. [73], le chemin de la cinétique pris lors de I’interaction M-
M,/Si (avec M;-M; formant un alliage) peut étre expliqué a partir des caractéristiques
de la réaction des deux systémes binaire M;-Si et M,-Si et de la réaction dans le
systéme de 1’alliage lui-méme (M;-M,).
Supposant que T, et T, et Ty, sont respectivement les températures des réactions dans
les systemes M;-Si, M,-Si et M|-M; et a partir de la connaissance de 1’espece
diffusante dominante lors de la formation de siliciure, Thompson et al. ont classé les

réactions de I’alliage (M;-M;) avec le Si en trois catégories :
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« Si T< Ty ou To< Ty, et si les atomes du métal sont les especes diffusantes
lors de la formation de siliciures, la formation d’une couche de siliciures aura
lieu dans ce cas entre 1’alliage et le silicium.

+ Si T <Ty, ou T,<Ty, et si le silicium est I’¢lément le plus diffusant, I’alliage
transformera en une mélange contient un siliciure d’'un métal, les atomes de
deuxiéme métal qui reste sans réaction n’auraient aucune redistribution dans le
siliciure formé, et leurs ségrégation dans les différents couches dépend de la
température, la solubilité solide et I’énergie d’interface.

& Si Ty< T et Tp< Ty, les atomes de métal réagira en premier pour former un
compos¢ intermétallique ; la séquence de formation des siliciures dépend de la
température de formation de chaque phase, de la morphologie de ’alliage et
de I’espéce diffusante. Le métal en exces par rapport & la composition du
compos¢ intermétallique ségrége a l'interface de Si pour former une couche de
siliciure pur.

2. Siliciures ternaires de Co-Ni
Dans les années 1980, d'Heurle et al. [74] ont étudié les propriétés €lectriques

des films minces de (CoxNi;x)Siy.Ils ont découvert qu’avec une concentration de

50% de Ni dans la solution solide de (CoxNi;)Si, on peut former des films

minces avec une faible résistivité et a des faibles températures de formation

[75,76], ce qui a conduit & un grand intérét industriel de la phase (CoxNi;x)Si,

comme un candidat potentiel pour remplacer CoSi, en technologie CMOS|[10, 77-

80]. En outre, Chamirian a évalu¢ 1'utilisation de (CoxNi;x)Si; pour la technologie

CMOS et a conclu que le composé souffre des mémes effets de la largeur de ligne

que la phase CoSi, [81]. Par conséquent, 1'intérét pour les applications de la phase

(CoxNi;x)Si; dans le CMOS est évanoui. Néanmoins, les siliciures formés a partir

des alliages de CoNi sont encore en cours d'évaluation dans d'autres domaines. Par

exemple, Liu et al. ont étudi¢ la fonction de travail d’une porte totalement
siliciurée par un alliage de Co-Ni [82]. Apres, Zhu et al. ont étudié les

caractéristiques de la barriére Schottky de (CoxNi;)Si; sur Si [83].

En dehors de la recherche pour 1'application technologique de la phase disiliciure

de CoNi, les travaux sur les propriétés et la croissance des phases mixtes est plutot

limitée [84-87]. d’Heurle et al. et Finstad et al. [75,76] ont été les premiers a

¢tudier la croissance des films minces de siliciures de CoNi a partir d’un alliage de

Co-Ni ou d’une bicouche Co/Ni. Ces ¢tudes ont fait le point sur la formation des
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phases homogenes de siliciure riche en métal et de disiliciure et, ainsi, sur la faible
température de nucléation de la phase de disiliciure mixte. En outre, Detavernier
et al. ont étudié¢ l'influence de Ni sur la température de nucléation de la phase
(CoxNi;4)Si; [88].Au cours de la formation du monosiliciure, d'Heurle et al. et
Finstad et al. ont observé d’une part la ségrégation de la phase NiSi a I’interface
siliciure ternaire (riche en métal)/Si et, d’autre part, la formation de CoSi a la
surface de I’échantillon. Cette "séparation de phases" est attribuée a la différence
de structure cristalline entre les deux composés (NiSi et CoSi) et les différentes
especes diffusantes dominantes dans la formation de siliciures. Les résultats de
d'Heurle et Finstad sont compatibles avec les conclusions de van Beek et al. [87]
qui a publi¢ des résultats sur une solution solide continue formée entre Co,Si et
Ni,Si, et les phases cubiques de CoSi, et NiSi,. En outre, la séquence de formation
des phases dans un systéme Co/Ni sur un substrat Si(001) a été déterminée par
Guo et Tsai [89]. Alberti et al. ont étudi¢ l'interdiffusion atomique dans la

transition de phases dans un systéme a trois couches Co/Ni/Si [90].
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Ce chapitre est consacré a la description de la méthode d’élaboration de nos

¢chantillons ainsi que des techniques de caractérisation utilisées.

Dans notre travail, les couches minces de Ni et Co sont évaporées thermiquement sur
du silicium monocristallin Si(100). Les échantillons ont ét¢ ¢laborés au sein du
laboratoire « Elaboration de Nouveaux Matériaux et leurs Caractérisations » (ENMC)
de I'université de Sétif 1. Leur préparation a requis I’utilisation successive de deux
procédés :

- La déposition des couches minces par évaporation thermique sur un substrat

de silicium monocristallin.
- Le recuit thermique conventionnel dans un four tubulaire qui peut

atteindre des températures avoisinant 1100°C.

I.  Elaboration des échantillons.
1. Principe de I’évaporation thermique.

L’évaporation thermique (figure I1.1) est une technique qui consiste a évaporer
sous vide un matériau sous forme d’une couche mince solide sur un substrat choisi au
préalable. Le matériau est chauffé a haute température telle que la pression de vapeur
soit supérieure a la pression qui régne dans la chambre a vide’. Ensuite, la
condensation des molécules de vapeur conduit a la formation d’une couche mince sur

le substrat.

€. Quartz microbalance

; Substrat ’ 4 \‘)

Souwrce dumatériau a déposer
(Creuser)

Figure II.1. Principe de I’évaporation thermique.

Selon le type de matériau a déposer, la source d’évaporation peut étre principalement

un chauffage par :

2 \ , . . . . )

Dans les systemes d'évaporation classiques, la pression du vide durant le dépot demeure
. \ 6
inférieure a 107 Torr.
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- effet thermique : le matériau a évaporer est placé dans une nacelle parcourue
par un courant électrique provoquant ainsi I’échauffement du matériau a
évaporer.

-  bombardement électronique : Un filament de tungsténe chauffé a haute
température émet des €lectrons qui sont accélérés par un champ électrique et
focalisés par un champ magnétique. Ce flux d’¢électrons va bombarder le
matériau a déposer qui est placé dans un creuset provoquant ainsi
I’échauffement du matériau.

La figure (I1.2) montre les trois principales sources de résistance que 1’on utilise dans
I’évaporation thermique. Ces sources sont le plus souvent en tungsténe ou en

molybdene. Dans ce travail, nous avons utilisé une nacelle comme type de source.

— Lanacelle - Standard
poudres ou réactifs.

— WWVWW—

— Le creuset Pour les matériaux sous formes de

— Le filament Utilisé par exemple pour évaporer

I'aluminium. Des petites sphéres d’aluminium se maintiennent sur le filament.

Figure I1.2. Sources de résistance utilisées lors de 1'évaporation.

2. Procédés d’élaboration des films minces de siliciures de nickel et de
cobalt.
a. Nettoyage des substrats.

Des plaquettes commercialisées de silicium de type (n), d’épaisseur 300 pm et
d’orientation [100], sont utilisées comme substrat. Un nettoyage chimique est exécuté
avant I’introduction des plaquettes dans le systeme a vide. Le traitement de nettoyage
chimique consiste a faire tremper le substrat Si dans différents bains de solvants
organiques pour une durée approximative de 5 min sous ultra-son. Le premier solvant
utilisé est le méthanol et I’acétone en est le second. Le méthanol est utilis€, en premier
lieu, pendant 5 min pour déloger les graisses, et éliminer les poussicres

microscopiques déposées lors des manipulations et du séjour de 1’échantillon en
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atmosphere. Ce solvant permet d’éliminer la majeure partie des contaminations
organiques. Puis I’acétone est utilisée pour une durée de 5 minutes pour éliminer les
graisses.

A chaque changement de bain de solvant, un ringcage a I’eau désionisée est effectué. A
la suite de ces deux traitements, les plaquettes sont manipulées a 1’aide d’une pince
préalablement nettoyée afin d’éviter toute contamination. Les substrats de silicium
sont immergés dans un bain d’acide fluorhydrique dilué pendant 5 secondes pour
¢liminer 1’oxyde natif de surface, ensuite ils sont rincés dans de I’eau désionisée avant
d’étre finalement séchés.

Apres les processus de nettoyage, le substrat est directement placé a I'intérieur de

I’enceinte d’évaporation pour déposer les différentes couches minces.

b. Déposition de couches minces de cobalt /nickel sur du silicium.
Pour déposer les couches minces, nous avons utilis¢ 1’évaporateur thermique
de marque ALCATEL MECA 2000 illustré dans la figure 11.3.
Les couches Co/ Ni ont été déposées sur des substrats Si. Pour cela, des poudres de
nickel et de cobalt de pureté 99,99% ont été évaporées en utilisant un creuset de
tungstene chauffé par effet joule. L’enceinte de dépot est mise sous vide secondaire de
I’ordre de 2x10mbar. Le systéme de pompage est constitué d’une pompe a palettes

(pompe primaire) et d’une pompe a diffusion d’huile (pompe secondaire).

Poignée du
L& cache porte-
substrat

Sélecteur

d'alimentation
Contribeur du

mesureur d'épaisseur
Maxtek

des creusets

Arrét coup
de poing
Alimentation
de chauffage
Convergie

Figure I1.3. Biti de dépot des couches Ni et Co par évaporation thermique sous
vide de marque ALCATEL MECA-2000.
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Les épaisseurs des couches minces que nous avons fabriquées sont déterminées par
une balance a quartz placée in-situ dans I’enceinte. Cette balance est constituée d'une
pastille de quartz d'environ 10 mm de diamétre et de 0,3 mm d'épaisseur, ce qui
correspond a une fréquence propre de résonance d’environ 6 MHz. Cette pastille est
munie de contacts électriques métallisés et elle est reliée a un oscillateur électronique
placé a l'extérieur de la chambre d'évaporation. La téte de mesure, quant a elle, est
placée a l'intérieur de la chambre d’évaporation au voisinage des substrats et elle est
orientée de facon a recevoir directement le cone d'évaporation. Au cours du dépét, la
variation de masse subie par le quartz induit une variation de fréquence de l'oscillateur
qui est mesurée par comparaison avec une fréquence de référence. Cette différence de
fréquence est ensuite convertie en €paisseur (en unités quartz) par un calculateur en
fonction des paramétres fournis par l'utilisateur (densité du matériau évaporé, facteur
Z décrivant I’'impédance acoustique du matériau déposé). Les épaisseurs en unités
quartz sont converties en nanomeétres grace a des échantillons de référence. La
détermination des épaisseurs par la balance peut étre entachée d’erreur a cause de la
réutilisation de la pastille du quartz. Ainsi, les épaisseurs des couches minces sont a
redéfinir par la spectroscopie RBS.

Les différents dépots de Co et de Ni ont été réalisés avec une vitesse de déposition

estimée égale a SA/s.

3. Traitements thermiques.

Afin de promouvoir Dinterdiffusion et la réaction aux deux interfaces
cobalt/nickel et nickel/silicium, les échantillons Co/Ni/Si ainsi préparés ont été traités
thermiquement sous vide. Le recuit thermique des échantillons a été effectué¢ dans un
four chauffé par effet joule. Dés que la température du four atteint la valeur voulue
pour un recuit donné, un tube en quartz renfermant 1’échantillon et mis sous vide y est
introduit (figure 11.4). Les échantillons sont recuits a des différentes températures dans

la gamme 300 - 800 °C et pour une durée fixe (20 min).

47



Chapitre Il : Techniques expérimentales

Tube en quartz

four

Pompe

Pompe turbo
Primaire

¢chantillon Consigne Tube en

alumine

Figure I1.4. Montage expérimental du systéme de recuit utilisé.

II. Techniques de caractérisation.
Pour caractériser les échantillons soumis a 1’étude, nous avons utilisé différentes
techniques d’analyse. Il s’agit de :

- La diffraction des rayons X

- La spectroscopie de rétrodiffusion de Rutherford

- La spectroscopie Raman

- Laméthode des quatre pointes

- La microscopie a force atomique

1. La diffraction des rayons X.

a. Principe de la diffraction.

La diffraction des rayons X (DRX) est utilisée principalement pour identifier les
phases cristallines présentes dans un matériau et leurs orientations cristallines [91]. La
diffraction est le résultat de I’interférence des ondes diffusées par chaque atome. Cette
notion d’interférence prend toute son ampleur lorsque 1’objet a une structure
périodique avec un parameétre de réseau comparable avec la longueur d’onde du
rayonnement X. La méthode générale consiste a irradier 1'échantillon avec des rayons
X monochromatiques, et mesurer ensuite l'intensité des rayons X diffusés
¢lastiquement dans une direction donnée. Les rayons X diffusés interférent entre eux
et I’intensité présente donc des maxima dans certaines directions; on parle alors de

phénomeéne de «diffractiony.
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La figure II.5 schématise le principe de la diffraction des rayons X. il faut se rappeler
que la longueur d’onde du faisceau incident doit étre de 1’ordre de grandeur des

distances interéticulaires.

distance interréticulaire)

R

Figure I1.5. Schéma de principe de la diffraction des rayons X.

Quand la différence de marche entre les rayons incidents et les rayons diffractés par
les plans atomiques est égale a un nombre entier de fois la longueur d'onde, il y a
interférence constructive. Soit 20 l'angle entre la direction des rayons incidents et
celle des rayons diffractés, il y a donc interférence constructive quand la loi de Bragg

est satisfaite :
2dp.sin(@)=nA ..o (IL1)

ou dpy est la distance interréticulaire de la famille de plans (h k 1), 6 I’angle entre le
faisceau incident des rayons X et la surface de 1’échantillon, A la longueur d’onde et n

I’ordre de diffraction.

b. Technique de mesure.

Les diffractométres actuels utilisent le montage de Bragg-Brentano (figure I1.6).
Le faisceau des rayons X €mis par le tube est limité par une fente de divergence afin
de controler la surface irradiée de l'échantillon situé au centre du goniomeétre. Le
faisceau est focalis¢ par une fente réceptrice placée devant le détecteur qui enregistre

l'intensité. L'anode du tube a rayons X, les cristallites de I'échantillon participant a la
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diffraction et la fente du détecteur se trouvent sur le cercle de focalisation. Le
détecteur effectue une rotation 20 tandis que celle de 1'échantillon est 6. Les rayons X
collectés par le détecteur sont convertis en impulsions €lectriques qui permettent de
tracer les diagrammes de 1'intensité du rayonnement diffracté en fonction de l'angle de

diffraction I=f (26) qui sont la base de 1'analyse.

/,."" T Lercie
\< JONIMELique

/ Soheamtibicn

. Ampli

I .
£ Enregistreur

Fenme

_....._._,_._..,,,___

Cetecrear

e

i P&'cs de diﬂrsﬂiﬁh

Figure I1.6. Schéma d’un diffractométre a compteur opérant selon la
configuration de Bragg-Brentano.

c¢. Diffraction en incidence rasante (GIXRD) [52].

L'intérét grandissant pour I'analyse structurale de surface ou d'une certaine

¢paisseur proche de la surface d'un matériau a permis l'essor depuis ces dernieres
années de la diffraction des rayons X en incidence rasante (GIXRD - Grazing
Incidence X-Ray Diffraction). Non destructive, cette technique a ouvert de nouvelles
perspectives, plus particuliérement dans 1'é¢tude des modifications de la structure
cristalline des couches minces qui apparaissent suite aux processus de recuit, de
I’implantation ionique et autres.
La diffraction des rayons X en incidence rasante permet de déterminer la distribution
en profondeur des différentes phases cristallines composant la surface d'un solide,
entre quelques nanometres et quelques micrometres en ajustant 1'angle d'incidence a
des rayons X sur la surface du solide a analyser.

Vu que l'indice de réfraction des solides dans la gamme des rayons X est
nettement inférieur a l'unité (écart de 10°-10°), une réflexion spéculaire ou quasi-
totale apparait pour des angles d'incidence de quelques dixiemes de degré. A de tels
angles, 'onde transmise est évanescente et sa profondeur de pénétration est tres faible

(quelques nanometres, dépendant du matériau et de la longueur d'onde des rayons X),
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mais celle-ci augmente trés rapidement dés que l'angle d'incidence s'¢loigne de cette
valeur critique de réflexion totale a.. A partir d'une telle propriété, l'analyse de
surface d'un solide plan est alors possible par une détection de la diffraction ou de la
fluorescence de la surface sous incidence rasante

En général, une expérience de diffraction sous incidence rasante se présente

comme ’indique la figure I1.7.

Cristal

Detecteur

Foyer trait Fentes de Soller
paralléles au plan

| delafigure /f /
i

Fentes fines

Tube a
rayons X

- R

Figure I1.7. Montage de diffraction X sous incidence rasante.

d. Identification des phases.

L’analyse des diagrammes DRX nécessite la connaissance préalable de la
structure cristalline des phases observées. On peut ainsi calculer les différentes
distances interréticulaires dj; de chaque famille de plans et prédire, a I’aide de la loi
de Bragg, ou les pics de diffraction devraient étre observés sur le diagramme DRX.
L’identification des phases formées se fait par comparaison des spectres obtenus avec
les fiches JCPDS (Joint Committee for Powder Diffraction Standard Studies) [92].
Ces fiches listent les positions des pics associ¢s aux différents plans des composés
dont la structure est connue. La comparaison des positions angulaires des pics
observés dans les diagrammes DRX expérimentaux avec les positions des pics de
diffraction répertoriés dans ces fiches, permet d’identifier les phases présentes dans le

matériau.
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Le nombre important de phases existantes pour le systetme Ni/Si entraine un
recouvrement des pics de certaines phases cristallines, ce qui peut rendre encore plus
difficile I’identification des phases.

Les couches de siliciures analysées sont trés minces. La quantité de la matiére qui
diffracte est faible, donc les pics sont de faibles intensités et ils sont souvent parasités
par un bruit de fond. Une acquisition du signal suffisamment longue dans le temps
permet de s’affranchir de cet effet. Enfin, de nombreuses raies parasites provenant de
I’expérience en elle-méme ou encore du substrat de silicium rendent difficile

I’identification des pics associés aux siliciures formés [26].

e. Conditions expérimentales.

L’enregistrement des diagrammes de diffraction des rayons X a été réalisé sur un
diffractometre de marque PANALYTICAL XRD type X’PERT PRO, en utilisant la
raie K, du cuivre de longueur d’onde A= 1,54178 A. Les mesures d’analyse des
¢chantillons ont été effectuées avec un angle d’incidence fixe a= 0,5°. Les spectres
angulaires ont été enregistrés pour des angles 20 compris entre 25 et 60°. Les
diagrammes obtenus ont été confrontés aux fiches de la base de données PDF-2 de

JCPDS.

2. Spectroscopie de rétrodiffusion Rutherford (RBS).

a. Principe de la technique.

La technique de spectroscopie de rétrodiffusion Rutherford (RBS), basée sur le
phénomene de la diffusion d'ions, est un outil important et utile pour I'analyse des
matériaux. C'est une méthode d’analyse quantitative non destructive dont la résolution
en profondeur est de I'ordre de quelques dizaines de nanomeétres. Elle est aussi
indépendante des liaisons chimiques et elle permet de déterminer la composition
chimique d’un matériau.

Elle repose sur le bombardement de 1’échantillon par des ions légers (généralement
He, H) d’¢énergie relativement élevée (de I"ordre du MeV) et permet d’acquérir un
spectre énergétique en quelques minutes. Il faut noter que 1’étude des matériaux
isolants nécessite une métallisation a D’effet d’éliminer 1’accumulation de charges
électriques a leur surface.

La technique RBS consiste a mesurer I'énergie des particules chargées

(habituellement alpha) qui sont rétrodiffusés hors d'un échantillon (figure 11.8). La

52



Chapitre Il : Techniques expérimentales

quantité de la perte d'énergie lors de la collision avec les noyaux atomiques dépend de
numéro atomique Z de chaque ¢lément présent dans la cible. L'analyse en énergie des
particules rétrodiffusées €lastiquement par les atomes constituant la cible va permettre
d'identifier la masse M, des atomes de la cible, leur position en profondeur ainsi que

leur concentration [93].

/\ A E, 1

e >

Figure I1.8. Principe de ’analyse RBS avec trajectoire et énergie des particules.

Actuellement, la RBS est mise en ceuvre par le biais des accélérateurs de type Van de
Graff produisant des faisceaux d’ions mono-énergétiques légers, le plus souvent des
ions légers d’hélium d’énergie allant de quelques centaines de KeV a quelques MeV.

Lorsqu’un matériau est bombardé par un faisceau de haute énergie, la majorité des
particules incidentes se retrouvent implantées en profondeur dans le matériau.
Cependant, une certaine fraction entre en collision directement avec les atomes de la
cible au voisinage de la surface. La RBS consiste donc a mesurer le nombre et
I’énergie de ces ions qui sont rétrodiffusés apres interaction avec les atomes de la
cible. Ces informations permettent d’accéder aux masses atomiques et aux
concentrations ¢lémentaires des constituants de la cible en fonction de la profondeur.
Cette collision peut étre traitée comme un choc élastique en utilisant la mécanique

classique [94].

b. Concepts de base.
Il existe quatre concepts de base dans la technique RBS qui induisent les

parametres nécessaires pour mener a bien I’analyse. Il s’agit de :
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4+ Concept de collision de deux particules, entrainant le facteur cinématique.
+ Concept de probabilité de collision d’ou la section efficace de rétrodiffusion.
4+ Perte d’énergie du projectile dans la cible, déterminée par le pouvoir d’arrét.

+ Dispersion statistique dans la perte d’énergie (straggling).

i.  Facteur cinématique.
La technique RBS est basée sur le modele de collision ¢€lastique entre une
particule incidente (a) et un noyau cible (A). On considére que le noyau A est au
repos et que la particule incidente s’approche du noyau avec une vitesse constante et

une énergie Ey. Le schéma de la collision est illustré a la figure I1.9.

Figure I1.9. Diffusion élastique de particules chargées incidentes (a) suite a une
interaction coulombienne avec un noyau cible (A).

Deux conditions sont nécessaires pour que I’interaction entre les deux atomes soit
décrite par une collision élastique simple de deux particules isolées :
- L’énergie de la particule incidente doit étre plus faible ? que 1’énergie de
liaison de la cible.
- 1l faut s’assurer de 1’absence de réactions nucléaires ainsi que des résonances
qui fixent une limite supérieure a 1’énergie des particules incidentes.
Comme il s’agit d’une collision élastique supposée non influencée par les forces
extérieures, il y a la conservation de 1’énergie cinétique et de la quantité de

mouvement. Le facteur cinématique K est défini comme le rapport entre 1’énergie E
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de la particule incidente apres la collision et son énergie initiale Ey. Il est donné par la

relation (IL.2) :

2

K=% |y - M tM, | e (I1.2)

1
B0 (VY (Mzz—Mlein20)2+M1CosH
El

A partir de cette expression, on remarque que 1’énergie apres diffusion ne dépend que
des masses (M, et M) (projectile et cible) et de 1’angle de diffusion 6.
Donc, pour déterminer la masse (M) de la cible, c'est-a-dire la nature de la cible, il

suffit de connaitre E, et 0 [95].

ii. Section efficace de diffusion.

La section efficace de diffusion coulombienne sert a déterminer (pour une
analyse quantitative) le nombre d’atomes cibles par unit¢ de surface a partir de la
mesure du nombre de particules diffusées dans un angle solide (dQ2) a I’angle moyen 0

par rapport a la direction incidente (figure I11.10). [96]

cible mince _>|
Fe—

Mat./cm?
___.I-:::F'

- dimension  particules

du faisceau incidentes

A 5 p, 3He, o
i < F = ——— =

“ A di2 angle solide

~" "SZi¥ de détection

détecteur

t angle de
réetrodiffusion

Figure I1.10. Section efficace différentielle.
Connaissant la masse M; et 1’énergie E, de la particule incidente, ainsi que
I’angle de rétrodiffusion 0, il est possible de déterminer la masse M, de 1’atome cible
grace a la mesure de E;.

La densité d’atomes par unité de surface (Nt); de I’élément 1 est donnée par:
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(Vi) = A; cosOl
" 0Q0,(E,,0)

ou Ajest I’aire du pic pour Q ions incidents, Q est I’angle solide de détection, 0,
I’angle entre le faisceau incident et la normale a 1’échantillon et ci(Ey, 0) la section
efficace différentielle. Dans le cas ou la diffusion est une diffusion élastique d’ions

légers sur des atomes lourds, on peut admettre que ’interaction est coulombienne

(diffusion de Rutherford), et la section efficace est donnée par:
!
M )
41— (IJSinej +Cos0
5 M
2
dcs(EO,G)= VAVINS y
dQ 4E, -

M ’ %
Sin*|1- [(lj — Sinej
M,

Eo : énergie du projectile juste avant la rétrodiffusion.

avee !

Z, : numéro atomique du projectile.

M;: masse atomique du projectile.

Z, : numéro atomique de I’atome-cible.

M, : masse atomique de 1’atome-cible.

e : la charge électronique.

On remarque que oi(Eo, 0) est proportionnelle a 1/(Eo)* d'ou l'intérét & travailler a
basse énergie. Toutefois, il y a une limite car a basse énergie, I’interaction n’est plus
coulombienne par suite de I’effet d’écran des couches électroniques et la relation
précédente n’est plus valable. Cependant, la section efficace reste proportionnelle a
1/(Eo)*. Donc la sensibilité sera meilleure pour les ions lourds que pour les ions 1égers
[94].

Dans le modele de Rutherford qui ne tient pas compte du recul du noyau par rapport

au systeme du laboratoire, la section efficace différentielle de diffusion est :

2 2
dgg):(zﬁze j « 10 ........................... (IL5)
0 sm‘(zJ

Et pour des valeurs de M1<<M2, cette expression peut étre écrite sous forme

d’un développement limité comme:
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d“(e):[zlzzezJ [sin“(gJZ[%j +} ........................... (IL6)
a0 4E, 2 M,

2 2
Z,Z,¢ Z,Z,¢’
Dans le systtme MKSA, le facteur (;TﬁJ devien{l—zej et la

0
section efficace, pour M1<<M2, devient

do(6) _ 12%[@) [Sin4 (QJ _ 2(%} } 102 m? /8] oo (IL7)

do 4E, 2 )

Le nombre de particules détectées (A) a un angle (0) pour une incidence normale a
une surface uniforme est :
A=0cQQNt. ... (IL.8)

Ou:
Q : le nombre des particules incidentes
N : le nombre d’atomes/cm’ (ou la densité atomique de la cible)
t : ’épaisseur du film

Ceci implique que la connaissance de (o) et (2) permet de déterminer le
nombre d’atomes cibles, ou les concentrations atomiques (Nt) des constituants de

I’échantillon, par un simple comptage de particules rétrodiffusées.

iii.  Pouvoir d'arrét.

Quand un faisceau de particules chargées de quelque MeV pénétre dans la
cible, il perd son énergie graduellement avec la profondeur X. Les projectiles ont une
énergie (inférieur a Eg) qui est fonction du pouvoir d'arrét du milieu [96]. Le pouvoir
d'arrét ou la section efficace d'arrét exprime une perte d'énergie par atome par unité de

surface, et il est donné par la relation suivante [97] :

1dE

E(E) = ——. . (IL.9)

N dx

N: la densité atomique de la cible constituée d'atomes de masses M (Ny; = 9.13 10%

at.cm™).

iv.  Perte d'énergie.
Les ions légers, tels que les ions d’hélium, perdent leurs énergies par collision

non ¢lastique avec les électrons liés des atomes de la cible. On considére que les
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particules perdent leurs énergies durant le chemin d'aller et de retour. La perte

d'énergie est donnée par la relation suivante [97] :

AE = KEy — E = X [Ke(E) + —= &(Ep) | oo (IL10)

X : la profondeur ou le projectile est diffusé.

e(Eo) : la section efficace d'arrét pour le chemin d'aller avec une énergie Eg des

projectiles.

e(E)) : la section efficace d'arrét pour le chemin de retour avec une énergie E; des

projectiles.

La relation (I.10) démontre que la perte d'énergie augmente si la profondeur de
pénétration des particules chargées augmente. On note que la profondeur maximale
déterminée avec la technique RBS est définie comme étant la profondeur pour

laquelle les particules rétrodiffusées possédent une énergie nulle.

v.  Straggling.

La perte d’énergie spécifique (dE/dX) est assujettie a une fluctuation
statistique dont D’importance augmente avec [’épaisseur. D’aprés Bohr, si une
particule perd une énergie moyenne AE sur une épaisseur Ax, I’énergie de straggling
autour de AE a une variance donnée par :

Qp’=4nZ % ZNAX oo (IL11)
Avec

N : Nombre d’atomes cible par cm’

Z, : numéro atomique de la particule incidente.

7, : numéro atomique de la particule cible

e : Charge de I’¢électron

c. Dispositif expérimental associé a la RBS.

L’accélérateur, la chambre et le détecteur constituent les trois parties principales
des équipements de la technique. L’accélérateur produit le faisceau d'ions
énergétiques (de 400 KeV a quelques MeV). Les échantillons sont placés sur un porte
cible mobile qui se trouve dans la chambre de détection. Le détecteur est apte a étre

positionné pour différents angles de détection [98]. L’ensemble électronique de mise

58



Chapitre Il : Techniques expérimentales

en forme et de traitement de signal comprend une chaine d'amplification a bas bruit de

fond, et un analyseur multicanal couplé a un micro-ordinateur.

L'ensemble est schématisé sur la figure I1.11.

D éflecteur

Source d'1on

magnétiqae

Echantillon

X

D étecteur

AMPLIFIC ATEUR

[Analyse tnultic ataux ]

Figure I1.11. Schéma d’un montage général de la technique RBS.

On a effectué toutes les analyses RBS au niveau de

¢lectrostatique de type Van de Graaf 3.75
d’Alger (CRNA) (figure I1.12). Les mesures

I’accélérateur
MV du Centre de Recherche Nucléaire

ont été réalisées a température ambiante

avec un faisceau d'ions oo He" d'énergie 2 MeV et un courant de 45 nA.

L’accélérateur est équipé d’une source H.F (Haute Fréquence), permettant I’utilisation

des faisceaux d’hélium, d’hydrogeéne et de deutérium. Le faisceau d’ions produit au

niveau de la source est accéléré dans un tube accélérateur, pour étre dévié par la suite

par un aimant d’analyse puis focalis¢ par un quadripdle magnétique.

Avant son

arrivée dans la chambre a réaction, le faisceau d’ions passe par une série de fentes.

pour assurer un impact perpendiculaire sur la cible.
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d. Mesure de I’épaisseur des couches minces.

A partir du spectre énergétique RBS, on déduit I’épaisseur de la couche

(IL12)

donnée en fonction de 1’énergie des projectiles rétrodiffusés (figure I1.11)
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Figure I1.12. Représentation schématique de I’accélérateur Van De Graaf [94].

La rétrodiffusion de Rutherford (RBS) est basée sur les collisions des
projectiles (o) avec les noyaux des atomes de la cible. Elle permet de déterminer les

épaisseurs des couches minces par la mesure de la perte d’énergie des ions projectiles

en évaluant
la largeur a mi-hauteur (FWHM) du pic de 1'é1ément dont on veut mesurer 1’épaisseur.
FWHM est donnée par [99] :

FWHM = AE =KE;, - E;” =& Nt
FWHM : Full Width Half Maximum est la largeur a mi-hauteur du pic; elle est
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€ : le pouvoir d’arrét du matériau considéré.

N : La concentration atomique du matériau considéré.

KE, : I’énergie rétrodiffusée a la surface du film.

E;’ : ’énergie des projectiles chargés rétrodiffusés en profondeur d’épaisseur e avec
E’; inférieure a E;= KE,

La largeur & mi-hauteur varie avec ’épaisseur de la couche. La figure II.13 montre
une relation de proportionnalité entre 1’épaisseur de la couche et la largeur a mi-
hauteur. On note que pour une énergie de 2 MeV des ions d'He, la résolution en
profondeur de la RBS est de 10 a 30 nm pour un détecteur de Si avec une énergie 15 a
18 KeV par canal [99]. En général, la résolution RBS en profondeur est de 1’ordre de
20 a 30 nm, mais elle peut étre aussi inférieure a 2-3 nm pres de la surface d’un
¢chantillon. Les profondeurs typiques d’analyse sont moins de 2000 nm, mais
I’utilisation des protons, plutdt que les ions d’hélium, comme particules incidentes

peut augmenter 1’ordre de grandeur de la profondeur analysée [100].

Faisceaaw incidarxt
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Figure I1.13. Schéma représentatif d'un spectre RBS avec la variation de FWHM
en fonction de I'épaisseur de la couche.

e. Programme RUMP (Rutherford Universal Manipulation Program).
Pour le traitement des spectres RBS, on a utilisé le programme universel
RUMP. Celui-ci simule la diffusion de particules chargées sur des cibles constituées

de couches homogenes en composition et en épaisseur. Ce programme, fonctionnant
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de manicre itérative et en mode conversationnel, ajuste un spectre expérimental a la
simulation du spectre en énergie des particules diffusées dans 1’échantillon.

La simulation peut étre menée dans la plupart des géométries, a condition que la
diffusion se fasse vers I’arriere (angle de diffusion 6 > 90°). La technique RBS est une
méthode absolue par ajustements successifs de la courbe calculée aux points
expérimentaux [101].

En d’autres termes, pour réaliser une simulation d’un spectre RBS, le
programme RUMP considére chaque couche de I’échantillon qui est lui-méme
assimilé a un empilement de sous-couches d’épaisseur ¢lémentaire, de composition
uniforme et suffisamment fine pour que la section efficace de diffusion Rutherford en
cible mince puisse étre utilisée. La simulation s’effectue par sous-couches successives
a partir de la surface de la cible. La perte d’énergie dans chaque sous-couche est
uniquement fonction de sa composition et de I’énergie du projectile a I’entrée de cette
sous-couche. La contribution au spectre en énergie des particules diffusées dans
chaque sous-couche est constituée d'un signal ayant une forme trapézoidale comme le
montre la figure I1.14. Le spectre final est construit comme une superposition des

contributions de chaque ¢lément de chaque sous-couche.

Rendement

Energie

Figure I1.14. Caractéristique d’une forme trapézoidale du signal RBS.
ou :
La hauteur yra I’énergie er de diffusion en début de sous-couche.

La hauteur y a I’énergie ey, de diffusion en fin de sous-couche.
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L'air S limité par y, y, €5, € et 1'axe des énergies
3. Spectroscopie Raman.
a. Introduction.

La spectroscopie Raman est une technique d’analyse non destructive, basée
sur la détection des photons diffusés inélastiquement suite a D’interaction de
I’échantillon avec un faisceau de lumiére monochromatique. La différence de
fréquence entre le photon excitateur et le photon diffusé renseigne sur la nature

chimique de la molécule a I’origine de la diffusion.

b. Principe général.

La spectroscopie Raman utilise le principe de la diffusion inélastique de la
lumicére par la matiére. L’excitation est monochromatique et possede donc une
énergie fixe supérieure a celle des vibrations moléculaires. Lors de I’interaction, la
molécule est portée dans un état énergétique élevé et de courte durée de vie : il est
appelé « état virtuel » (figure I1.15). Lors de la désexcitation de la molécule, trois cas
peuvent étre envisagés [102] :

% La désexcitation se fait a la méme fréquence que I’excitation : c’est la
diffusion Rayleigh ¢élastique.
+» La désexcitation se fait a une fréquence inférieure a celle de 1’excitation : ¢’est
la diffusion Raman inélastique Stokes.
% La désexcitation se fait a une fréquence supérieure a celle de 1’excitation :
c’est la diffusion Raman inélastique anti-Stokes.
Pour les deux derniers cas, la différence énergétique correspond a un écart d’énergie
vibrationnelle.
Sur un spectre Raman, ceci se traduit par une bande Rayleigh a la méme fréquence
(énergie) que le rayonnement incident, des bandes a plus faible fréquence « les
bandes Stokes » et d’autres bandes a plus forte fréquence « les bandes anti-Stokes ».
Comme les fréquences Stokes et anti-Stokes dépendent de la fréquence d’excitation,
la convention est de considérer le «déplacement Raman» (Raman shift) qui
correspond directement a la fréquence de vibration.
Cependant, cette appellation est de moins en moins utilisée laissant place au terme

«nombre d’onde» exprimé en cm™' (wave number).
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Etat électronigue fondamental

Figure I1.15. Différentes transitions énergétiques pouvant avoir lieu lors d’une
analyse Raman. v, correspond a la fréquence d’excitation du laser, vy;,
correspond a la fréquence de vibration de la molécule analysée.

L’intensité d’une raie de diffusion Raman est proportionnelle a I’intensité de la
radiation excitatrice, a I’inverse de sa longueur d’onde d’excitation A a la puissance 4
(1/ 1%, et au carré de la variation de polarisabilité lors de la vibration. Ainsi, elle
dépend du nombre de molécules présentes dans 1’état initial. Comme le montre la
figure II.15, ’excitation dans le cas de la diffusion anti-Stokes se fait a partir d’un
niveau énergétique supérieur a celui de la diffusion Stokes.

Etant donné la répartition des molécules suivant la loi de Boltzmann, la probabilité
d’avoir des molécules dans un état vibrationnel excité est plus faible que celle de les
avoir dans un état stable. Les bandes Stokes sont donc plus intenses que les bandes
anti-Stokes, et elles sont mieux enregistrées [103].

La spectroscopie Raman peut étre considérée comme non destructive car elle ne
nécessite aucun prélévement, et méme aucun contact avec 1’échantillon. Cependant,
un critere d’analyse est essentiel : la puissance du laser. En effet, une puissance trop
¢levée pourrait chauffer et dégrader 1’échantillon. Cette dégradation n’est pas toujours
visible a I’ceil nu et peut correspondre a des modifications structurales du matériau : le
spectre résultant peut alors étre celui des produits transformés. Une attention
particuliére est donc systématiquement portée aux spectres obtenus par rapport aux
puissances du laser utilisées.

La mise en ceuvre de la technique Raman est relativement simple. L’analyse nécessite

la focalisation du faisceau laser a ’aide de lentilles ou de miroirs concaves. Si une
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interface dite « macro » est utilisée, une lentille ou un objectif macroscopique permet
la focalisation.

Autrement, un couplage du spectrométre Raman avec un microscope optique permet
d’analyser des microéchantillons grace a des objectifs permettant une résolution
spatiale de I’ordre du pm?.

Ces systémes de focalisation permettent des analyses a distance, sans contact avec
I’échantillon ou I’objet [64]. 1l est donc ainsi possible d’analyser,grace au microscope,
tous types de matériaux, des poudres, des liquides, des gaz en focalisant le
rayonnement a travers des tubes contenant les produits a analyser, ainsi que des

¢chantillons hétérogeénes complexes.

c. Applications.

Tous les matériaux peuvent tre analysés par spectroscopie Raman, quel que soit
I’état sous lequel ils se présentent (solide, liquide ou gazeux) et sans préparation
préalable particuliére.

Les informations tirées d’un spectre Raman sont multiples (voir figure. 11.16) :

*la position des raies renseigne sur les especes chimiques en présence dans
I’échantillon.

 la largeur des pics a mi- hauteur fournit des informations sur la structure de
I’échantillon.

* ’intensité d’un pic peut étre reliée a la concentration de 1’espece.

* le déplacement des pics est fonction de 1’état de contrainte et/ou de la température.

Position des raies :
especes chimiques,

symétries
sDécalage :
/ etat de contrainte,
/ température

[

Intensité =
concentration

+—~
Largeur :
désordre
. Structural "
| — T T 1 T T i
Nombre d'onde ou énergie

1
]
I
]
]
!
1
|
1

Figure I1.16. Informations qualitatives et quantitatives fournies par une raie
Raman.
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I1 est a noter que la position des raies Raman est indépendante de la fréquence et de la
puissance du laser choisi. Cependant, un laser trop puissant peut entrainer un

¢chauffement local de 1’échantillon et étre a I’origine d’un déplacement des pics.

d. Exemples d’applications :
# détermination de la nature chimique d’une espéce (acquisition d’un spectre de

surface).

+*

¢tude de la répartition de différents composés (cartographie Raman en 2D ou
3D).
¢tude de la diffusion d’un produit (profil).

détermination du degré de cristallinité.

* + 9+

analyse de contraintes.

e®

Appareillage.
Dans notre étude, les spectres Raman ont été enregistrés a la température ambiante

a l'aide d'un microscope Renishaw inVia présenté dans la figure I1.17.

e — —

Figure I1.17. Dispositif expérimental de I’appareillage (micro-Raman).

Les ¢léments de base formant un spectrometre Raman sont représentés dans la figure

(I1.18) :
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Figure I1.18. Représentation schématique d’un spectrometre Raman (Renishaw).

i.  source laser :
Le laser fournit une radiation monochromatique de longueur d’onde stable et connue
(632.2 nm). Il existe des sources laser dans I’ultraviolet (UV), le visible et le proche
infra- rouge (NIR) que I’on utilise selon la nature de I’échantillon a analyser et le but
de I’analyse.
Un pré-monochromateur ou filtre interférentiel situé¢ juste apres le laser ¢limine les
raies parasites plasma se trouvant au voisinage de la raie laser excitatrice. Le faisceau
passe ensuite par un polariseur placé a I’entrée du microscope, fixant la polarisation
incidente.

ii.  Microscope.
Le microscope focalise le spot laser incident sur la surface de I’échantillon, via
I’objectif approprié, puis dirige les photons diffusés vers le spectrométre. Un

analyseur permet de fixer la polarisation de I’onde diffusée.

iii.  Filtre de réjection.
Le processus Raman étant peu intense, un filtre holographique de type « notch » ou
« edge » (notch dans notre cas) est utilisé pour séparer le signal d’intérét du signal
Rayleigh beaucoup plus intense.

iv.  Monochromateur.
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Les photons diffusés arrivent dans le monochromateur par une fente (ou trou
confocal) permettant de localiser spatialement la lumic¢re. Un miroir prismatique
dirige ensuite les photons sur un réseau holographique de 600, 1200, 1800, 2600 ou
3600 traits/mm, dispersant les photons selon leur longueur d’onde (600 dans notre
cas ). Le choix du nombre de traits étant fonction de la longueur d’onde incidente

Chaque radiation est ensuite focalisée par une lentille sur le détecteur.

v.  Détecteur.

Il existe deux types de détecteurs sur le marché : CCD (dans notre cas) ou InGaAs
selon la gamme de longueurs d’onde que I’on souhaite analyser.

*Détecteur CCD (Charge Coupled Device) : il s’agit d’un détecteur multicanal
permettant de recueillir simultanément des informations spatiale et spectrale
concernant 1’échantillon analysé. Son domaine spectral est compris entre 400 nm et
Ipum.

*Détecteur InGaAs (monocanal) : il s’agit d’un détecteur spécialement congu pour
I’IR. 1l présente un rapport signal/bruit meilleur qu’un détecteur CCD, mais une

résolution moindre.

f. Imagerie Raman et profil.
i. Imagerie Raman.

Une zone d’intérét est sélectionnée a la surface de I’échantillon, lequel est
visualisé grace a une caméra vidéo. La zone a analyser est ensuite divisée en pixels de
taille définie. Le laser est alors focalisé sur le premier pixel et le spectre Raman
correspondant est enregistré. L’échantillon, monté sur une platine motorisée en XYZ
ou platine piézo (pour des déplacements plus fins), est déplacé de fagon a ce que le
laser soit focalisé sur le deuxiéme pixel, ou un autre spectre Raman est collecté etc....
Il y a donc a la fin de I’analyse autant de spectres que de pixels, la durée de
I’expérience dépend notamment du nombre de pixels défini au départ.

* Il est alors possible de sélectionner une bande caractéristique d’un élément donné et
de reconstruire I’image en fonction de la variation de I’intensité de cette bande par
intégration de 1’aire sous le(s) pic(s) : on obtient une image caractéristique de la

répartition de cet ¢lément dans la zone analysée.
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» L’image peut également étre reconstruite en fonction de la position relative du
pic considéré : on accede ainsi a la distribution des contraintes, le sens de
déplacement du pic étant caractéristique d’une contrainte en traction
(déplacement du pic vers les courts nombres d’onde) ou d’une contrainte en
compression (déplacement du pic vers les grands nombres d’onde). Il faut
alors un pic de référence (ligne d’émission plasma du laser).

» Enfin, ’image peut étre reconstruite en fonction de la largeur a mi- hauteur du
pic d’intérét, caractéristique de la structure de I’échantillon.

Par ailleurs, il est possible de sélectionner au départ une bande d’intérét qui seule
participera a la formation de I’image Raman. Etant beaucoup plus rapide que
d’acquérir un spectre complet pour chaque pixel, cette technique est trés adaptée par
exemple a la détection de contaminants sur de larges zones.

ii.  Profil.

Sur le méme principe que ’'imagerie Raman, il est possible de collecter un
spectre Raman a des intervalles réguliers le long d’une ligne. Le profil peut étre
réalisé¢ dans le plan XY de I’échantillon, ou en profondeur selon 1’axe Z (pour les
échantillons transparents). Dans le cas d’un profil en profondeur réalisé sur un
¢chantillon non transparent, il faut tenir compte des phénomenes d’absorption.

Cette technique permet par exemple de suivre la diffusion de produits (organiques ou
inorganiques) dans 1’échantillon en représentant 1’évolution de I’intensité d’une bande
caractéristique du produit de traitement en fonction de la profondeur dans

I’échantillon.

4. Mesure de résistivité par la méthode des quatre pointes.
a. Principe de la méthode.
La figure II1.19 présente une piste conductrice de longueur L, de largeur W et

d’épaisseur e dont la résistance R est donnée par la relation suivante :
R=p—-—=p.—. .. (IL.13)

Ou p est la résistivité €lectrique moyenne de la piste.
Le rapport L/W peut étre considéré comme un “nombre de carrés” et le rapport p/e est
appelé résistance carré Rs en /0 (nombre d’ohm par carré).

Pour les dispositifs, L et W sont caractérisés par le dessin des masques.
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<« ok
W

Figure I1.19. Schéma représentant une piste conductrice de longueur L, de

largeur W et d’épaisseur e.

Pour mesurer la résistance, la méthode la plus utilisée est la méthode des 4 pointes
(figure 11.20). Elle suppose que 1’épaisseur du film est négligeable devant les autres
dimensions. Quatre pointes alignées et a égale distance les unes des autres touchent le
matériau avec une certaine profondeur qui dépend du type de pointes utilisées. Un
courant / de valeur connue est appliqué entre les deux pointes extrémes. La tension V/

est mesurée entre les deux pointes centrales [26].

O

()
'\__V__/
«— S —» | e— S —» | «— 5 —

Echantillon

Figure I1.20. Représentation schématique du dispositif expérimental de la
mesure de résistance par la méthode des 4 pointes. Les pointes sont équidistantes
d’une distance s

La loi d’Ohm donne I’expression de la résistance du matériau traversé par un courant :
v
—=K. RSt (I1.14)

K est un coefficient sans dimension caractéristique de la géométrie bidimensionnelle
(forme des contours, position des contacts). K peut étre calculé analytiquement dans
quelques cas particuliers trés simples, par exemple pour quatre pointes équidistantes
alignées sur une couche sans limites (considérée comme infinie) :
K=10g(2)/m.ccccovvviiiiiiiiiinn, (I1.15)

d’ou 1/K= 4,532
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b. Performances de la technique.
Il s’agit d’une technique trés simple puisqu’elle mesure directement Rs ( et donc
la résistivité €lectrique) de la couche analysée: aucun motif n’est nécessaire. Si 1’on
considére un modeéle d’une couche uniforme (ex : NiSi) formée sur le substrat

silicium, nous avons la relation suivante :
1 1 1

RStorar  RSnisi  RSsubstrat

Or ——est négligeable (de ’ordre de 10~302~*pour un substrat dopé p). Ceci

RSsubstrat

nous permet d’obtenir facilement la résistance moyenne du siliciure formé [26].
Le dispositif expérimental utilisé est de type Keithely 2401 opérant a la température

ambiante.

5. Microscopie a force atomique (AFM) [104].
Le principe du microscope a force atomique (AFM) consiste a déplacer une
pointe située au bout d’un levier a la surface d’un échantillon qui peut étre conducteur

ou isolant (figure 11.21).

Topography
Z Scanner
Display
Photodiode —
_X-Y Scan Control
Sample - LA E DO ; Cantilever

(74:{ X X-Y Scanner

Figure I1.21. Schéma de principe d’un AFM.

La déflexion du levier, résultant des forces d’interaction pointe/surface, est
enregistrée a I’aide d’un laser et d’un détecteur. L’image, obtenue par microscopie

¢lectronique MEB d’une pointe AFM est reportée sur la figure I1.22. Le rayon en bout
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depointe est de I’ordre de 20 a 60 nm alors que la constante de raideur du levier varie

de 0.5 20.006 N/m. Les forces d’interaction mesurées sont de I’ordre de 104 10° N.

Figure I1.22. Image d’une pointe AFM[105].

Le type de force qui s’exerce sur la pointe (attractive ou répulsive) est indiqué
selon la distance pointe / surface. Ces forces peuvent avoir des origines diverses.
Il peut s’agir de force de type Van der Waals, de forces magnétiques, électrostatiques
ou encore capillaires selon la nature de 1’échantillon analysé. On distingue deux
modes d’utilisation de I’AFM et qui sont schématisés sur la figure 11.23. Le mode
contact (forces répulsives) correspond au cas ou la pointe est systématiquement en
contact doux avec la surface. Par contact doux, il faut comprendre un contact tel que
les forces de contact soient inférieures en norme aux forces de liaison qui existent au
sein de 1’échantillon. Le mode vibrant ou vibratoire utilise une pointe en vibration
permanente de telle sorte que la pointe touche 1’échantillon uniquement au plus bas de
la déflexion. Ce mode permet une résolution latérale meilleure (1 a 5 nm) et permet

d’analyser des échantillons mous.

Non-contact Contact mode

(a) (b)
Figure 11.23. Mode vibratoire (a) et mode contact (b) en AFM.
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La morphologie de surface des couches élaborées a été analysée a I’aide d’un
microscope a force atomique « PACIFIC NANOTECHNOLOGY » opérant en mode
contact. La résolution de I’appareil est de 8um en X et Y. Les leviers utilisés sont en

nitrure de silicium.

6. Conclusion.

Les techniques expérimentales utilisées sont parfaitement adaptées a 1’é¢tude de
nos ¢échantillons et elles sont complémentaires.
La diffraction des rayons X a permis de déterminer le degré de cristallinité des
films et I’identification des siliciures qui se forment.
La mesure de la résistivité a permis d’analyser la cinétique de formation et croissance
des phases interfaciale en fonction du recuit. La microscopie a force atomique a
permis de fournir des informations sur la morphologie de surface. La RBS a
permis de déterminer avec précision les épaisseurs des couches Co, Ni et leurs

siliciures ainsi que leur stoechiométrie atomique.
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Chapitre III : Résultats et discussion

Ce chapitre est relatif aux résultats de 1'¢tude des cinétiques de formation et de
croissance de siliciures de nickel et de cobalt dans les échantillons représentant les
systemes Co/Ni/Si et Ni/Co/Si. On rappelle que les échantillons sont élaborés par
¢vaporation thermique sur un substrat de silicium monocristallin Si (100) et ont subi
un recuit thermique entre 300 et 800°C. Les échantillons non recuits sont des
référentiels. Lors de cette étude, 'accent est mis sur I’effet de la température de recuit
sur la formation et la stabilité thermique des différents siliciures formés lors de la
réaction a I'état solide entre le nickel, le cobalt et le silicium.

Les mesures électriques par la méthode des quatre pointes, la diffraction des
rayons X (DRX), la spectroscopie de rétrodiffusion de Rutherford (RBS), la
Spectroscopie Raman et la microscopie a force atomique (AFM) sont les principales

techniques d'analyse mises en ceuvre dans ce travail.

L Echantillons Co/Ni/Si recuits a différentes températures.
1. Analyse par diffraction des rayons X (DRX)
La figure III.1 représente le spectre de DRX de l'échantillon de référence

(Co/Ni/Si non recuit).

Co/Ni/Si(100)Non recuit '7
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Figure III.1. Spectre de diffraction des rayons X de I'échantillon de référence.

Le diagramme de diffraction DRX de I’échantillon Co/Ni/Si non recuit montre que les
couches minces de cobalt et de nickel déposées sur du silicium monocristallin sont

bien de structure polycristalline et ce a travers la présence de pics correspondants.
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La base de données des diagrammes de diffraction montre que les pics de cobalt et
de nickel apparaissent pratiquement aux mémes positions angulaires. Ainsi,
comme la montre la figure, en raison de la méme structure cristalline de ces deux
¢léments, les pics se chevauchent et il est impossible de distinguer ceux du cobalt de
ceux du nickel. Nous remarquons qu’avant recuit qu’il n’y a aucune évidence quant a
la présence de phases de siliciure, ce qui prouve que les réactions a ’état solide aux
interfaces du systeme Co/Ni/Si n’ont pas lieu.

Apres un recuit effectué a la température de 300°C (figure I11.2), on voit que le pic de
diffraction situé¢ a 26 = 45.24° a completement disparu, alors que celui correspondant
a 20 = 51.79° persiste toujours avec un léger changement dans son intensité. En outre,
des pics correspondant a la phase Ni,Si sont apparus aux positions angulaires : 39.53,
45.03 et 65.94. Ils correspondent respectivement aux plans de diffractions : (211),
(301) et (312). On rappelle que la formation de cette phase a lieu a une température de
250°C par D’interaction entre Ni et Si selon la réaction 2Ni + Si — Ni,Si. On doit
noter ici que les positions des pics de diffraction de la phase Ni,Si et ceux de Co,Si
sont quasiment identiques. Le pic de diffraction qui reste inchangé est associé¢ a la
couche de cobalt qui n’a pas réagi, alors que le pic qui a disparu (20 = 45.24°)
correspond a Ni qui s’est transformé en siliciure Ni,Si. Ce dépouillement est basé sur

les résultats RBS qui seront présentés ultérieurement.
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Figure I11.2. Spectre de diffraction des rayons X de I'échantillon recuit a 300°C.
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De plus, la position angulaire de la raie (301) de la phase Ni,Si enregistrée sur
le spectre DRX a subi un léger déplacement vers les bas angles de diffraction, par
rapport a la base des données JCPDS qui indique une position angulaire de 45.56°
(voir annexe). Ce déplacement est probablement da a I’existence de contraintes créées
par la diffusion des atomes de cobalt dans la phase Ni,Si lors du recuit thermique.
Cela explique encore la 1égere diminution dans I’intensité du pic de Co localisé a 20 =

45.24°.

Le spectre DRX pour ’échantillon recuit a 400°C est illustré dans la figure
I11.3.

400

Co/Ni/Si(100) recuit a 400°C F

300 - CoSi(210)

CoSi(220)

200

Intensité (u.a.)
Si(200)
NiSi(310)

100
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26 28 30 32 34 36 38 40 42 44 46 48 50 52 54 56 58 60
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Figure II1.3. Spectre de diffraction des rayons X de 1'échantillon recuit a 400°C.

On remarque que le pic correspondant au cobalt a totalement disparu du
spectre, ce qui traduit par la réaction de ce dernier avec les atomes Si pour former des
siliciures de cobalt. En effet, et comme le spectre montre, a la position angulaire de 26
= 40.23°, on enregistre un pic de diffraction qui correspond a la phase Co,Si avec
I’orientation de (211). La simulation du spectre RBS du méme échantillon a permis de
confirmer la formation du composé Co,Si au lieu de Ni,Si. On note aussi la présence
de deux pics qui correspondent aux plans de diffraction (201) et (220) de la phase
CoSi apparaissant aux angles 20 = 45.63 et 58.78°, respectivement. On rappelle que

ces deux phases (Co,Si et CoSi) se forment simultanément [106] et c’est ce qui
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explique leur coexistence a cette température. La phase CoSi est probablement formée
par la diffusion des atomes Si a travers les siliciures de nickel et via les joints de
grains, et par leur réaction avec le cobalt. En plus de ces siliciures de cobalt, un pic de
diffraction, enregistré dans ce spectre a 20 = 44.19°, est attribué a la phase
monosiliciure de nickel NiSi. La présence de cette phase en méme temps que la
disparition de la phase Ni,Si indique que la transformation NiSi — NiSi est
complétement achevée a cette température.

Par rapport aux positions angulaires fournies par la base des données JCPDS (voir
I’annexe), on constate que les pics enregistrés dans ce spectre ne subissent pas un
déplacement remarquable dans leurs positions angulaires, comparé a celui que 1’on a
remarqué dans le cas de 1’échantillon recuit a 300°C. Ceci laisse supposer 1’absence
de diffusion des atomes de cobalt dans la phase NiSi et des atomes de nickel dans les
phases Co,Si et CoSi. Ce résultat peut bien expliquer la disparition totale de la phase
ternaire riche en métal (CoxNij4),Si et la non formation d’aucune phase ternaire

monosiliciure de type (CoxNij«)Si (on le verra ultérieurement dans la partie RBS).

Le spectre de diffraction de 1’échantillon Ni/Co/Si(100) recuit a 500°C (figure
I11.4) semble mettre en évidence la disparition totale de la phase CoSi vu 1’absence
des pics de diffraction qui lui sont associés. Cependant, la simulation du spectre RBS
du méme échantillon montre la persistance d’une fine couche correspondant a cette
phase. Nous constatons aussi la présence de la phase NiSi a travers ’apparition des
mémes pics enregistrés dans 1’échantillon recuit a 400°C, ce qui indique que le
monosiliciure de nickel demeure toujours stable aprés traitement effectu¢ a 500°C. Le
pic associé au siliciure de cobalt riche en métal Co,Si a été également enregistré dans
ce spectre. En plus des raies relatives a ces deux siliciures formés Co,Si et NiSi, le
spectre DRX renferme des pics de diffraction qui sont attribués a la phase ternaire
(CoxNi;4)Siy® , et il s’agit des pics diffraction (200) et (220) positionnés
respectivement a 20 = 33.26° et 47.18°. En se basant sur I’analyse des résultats de la
simulation RBS, on peut suggérer que la formation du composé ternaire a lieu suite a

la diffusion des atomes de cobalt dans NiSi, lors de sa croissance.

*Les informations sur cette phase fournies par les bases de données des fiches JCPDS
sont treés limitées. Pour cela, on a compté sur les littératures pour confirmer la
présence de ses pics et les indexer.
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Figure I11.4. Spectre de diffraction des rayons X de 1'échantillon recuit a S00°C

Dans le cas de 1’échantillon recuit a 600°C (figure IIL.5), on remarque une légere
augmentation de I’intensité de la raie de diffraction associée a la phase ternaire. Aussi,
on note I’extinction totale de la raie assignée a Co,Si et la transformation partielle de
la phase CoSi en disiliciure CoSi,.De plus, les raies correspondant a la phase NiSi ont
complétement disparu, ce qui indique la transformation du monosiliciure de nickel en
phase ternaire est achevée. La position angulaire du pic DRX principal de la phase
CoSi ne subit pas de déplacement dans le spectre par rapport a celui de I’échantillon
traité¢ a 400°C. Ce fait indique qu’il n’y a pas de diffusion notable de Ni dans CoSi et,

donc le non formation d’une phase ternaire monosiliciure de type (CoxNi;)Si.
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Figure IIL.5. Spectre de diffraction des rayons X de 1'échantillon recuit a 600°C.
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En augmentant la température de recuit jusqu’a 700°C, la phase CoSi disparait
complétement en se transformant en CoSi, (Figure II1.6). Cette derniére a consommé
la totalité de la phase CoSi et elle est bien observable en DRX par la présence d’un
pic positionné a 20 = 56.90° correspondant a 1’orientation (311). A cette méme
température également, aucun pic d’une phase du siliciure de nickel n’est détecté.
Cela peut s’expliquer par le fait que tout le monosiliciure de nickel réagit avec le

silicium et le cobalt pour former la phase de disiliciure ternaire (CoxNi.x)Sis.

600 } Co/Ni/Si(100) recuit a 700°C |
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Figure I11.6. Spectre de diffraction des rayons X de 1'échantillon recuit a 700°C.

Le spectre de DRX obtenu pour 1’échantillon recuit a 800°C renferme presque
les mémes raies de diffraction que celui de I’échantillon traité a 700°C. On enregistre
seulement une légere augmentation dans 1’intensité du pic (311) de CoSi; situé¢ a 20 =
56.88°. Les pics de la phase ternaire admettent les mémes intensités et leurs positions
angulaires ne changent pas, ce qui signifie que cette phase est stable a la température
de 800°C. Selon la littérature [52], la phase CoSi, se forme a une température de

500°C, mais dans notre cas sa formation est retardée jusqu’a 700°C.
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600 i Co/Ni/Si(100) recuit & 800°C | |
(Co Ni, )Si,
500
:i 400 H
S
2>
a 300 H
o .
£ CoSi,(311)
= 200
100 W
0 T T T T T T T T T T T T T T
25 30 35 40 45 50 55 60
20(°)

Figure IIL.7. Spectre de diffraction des rayons X de 1'échantillon recuit a 800°C.

2. Analyse par RBS.

L’interprétation qualitative d’un spectre RBS simple est immédiate alors que
I’analyse quantitative peut se limiter a la seule détermination des hauteurs et des
largeurs des pics, qui conduit directement a 1’épaisseur et a la concentration atomique.
Dans le cas des spectres RBS complexes, il est nécessaire de recourir a des codes de
calcul dont le principe est d’engendrer, a partir d’une structure supposée, un spectre
théorique qui est comparé au spectre expérimental. Le spectre simulé s’obtient par
superposition des contributions de chaque élément dans chaque couche. La qualité de
la simulation dépend principalement de 1’évolution de la perte d’énergie dans une

couche et de I’interpolation finale du spectre.

- Simulation des spectres RBS expérimentaux

La simulation des spectres RBS expérimentaux nécessite la connaissance des
conditions opératoires de I’analyse RBS et la composition de I’échantillon. Un
¢talonnage de la chaine de détection est également requis pour toute simulation. Cet
¢talonnage se traduit par la détermination d’une relation linéaire de la conversion du

numéro du canal en énergie des ions rétrodiffusés :

E=aC+b....c.oooiiiii. (IIL.1)
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E est I’énergie des ions rétrodiffusés correspondant au canal C.
C est le numéro de canal a la surface. a et b représentent les constantes de conversion.
L’¢étalonnage de la chaine de détection peut étre réalisé en utilisant les pics de surface

de deux ¢éléments. Ainsi, nous pouvons écrire les deux relations suivantes :

KiEo=aCi+b.oooeeei. (II1.2)
KoEo=aCotb.oenoeeeii. (II1.3)

K; et K, sont les facteurs cinématiques de chaque ¢lément a la surface, Ey est
I’énergie des ions incidents, C;etC, sont les positions en canaux des pics en surface
de chaque élément.

Les parametres de calibrage pour les deux ¢éléments Ni et Si utilisés
expérimentalement sont les suivants :

Eo=2 MeV, Kni= 0.7611 Cni =488 Ksi=0.5635 Cgi=362

Les constantes de conversion associées sont donc :

a=2.30 et b=-5

Le spectre RBS de 1’échantillon de référence (sans recuit) est représenté dans la
figure IIL.8. Il présente deux parties distinctes correspondant au signal de Si pour les
faibles énergies (~ 1.127 MeV) et au signal de la bicouche Ni/Co pour les énergies
¢levées (~ 1.522 MeV). Il convient de rappeler que les deux ¢léments Ni et Co sont
voisins dans le tableau périodique, ce qui fait que leurs signaux RBS sont fusionnés
au sein d'un pic unique. D’aprés la forme du spectre, nous pouvons dire que
I’interface Ni/Si est propre et abrupte et qu’aucune réaction et/ou formation de phases
ne s’est produite durant la préparation des échantillons, et ce dans les limites de la
résolution de la technique. Cette analyse est en parfaite accord avec les résultats de la
DRX. La simulation a 1’aide du programme RUMP du spectre RBS de cet échantillon
montre que 1’épaisseur de la couche Co est égale a 300 A, et celle de Ni est environ
150 A. 11 est a souligner que la position énergétique de Ni en surface est normale,
cependant celle de Si est décalée vers les énergies inférieures a cause de la perte
d’énergie des ions alpha (He'") dans la couche de nickel qui se trouve sur la surface
libre. 1l est a noter aussi que les pics relatifs au carbone et a 1’oxygéne comme
impuretés ne sont pas évidents, ce qui t¢émoigne de la propreté de I’interface avec le

substrat Si et de la pureté des films métallique.
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Figure II1.8. Spectre RBS de I’échantillon Co/Ni/Si(100) non recuit (référence).

Données de la simulation :

# Thickness Sublayers Composition ...
1 300.00 A auto Co 100.000

2 150.00 A auto Ni 100.000

3 16000.00 A auto Si 100.000

Le spectre RBS de I’échantillon Co/Ni/Si(100) trait¢ a 300°Cest illustré dans la figure

II1.9.

Le signal associé a la bicouche Co/Ni se caractérise par une légére diminution en

hauteur et un élargissement a mi-hauteur. La diminution du signal signifie que la

pureté de I’élément dans la couche décroit, c’est a dire qu’il y a de plus en plus de

mélange d’especes, alors que 1’¢largissement suggere que la couche formée s’est

¢largie. En effet, comme le montre la simulation de ce spectre, le nickel et le cobalt

ont réagi avec le silicium pour former la phase ternaire (CoxNi;4),Si. Le processus de

la formation des phases est montré dans la figure III.10.
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Figure I11.9. Spectre RBS de I’échantillon Co/Ni/Si(100) recuit a 300°C.

Données de la simulation :

# Thickness Sublayers Composition ...

1 190.00 A auto Co 100.000

2 170.00 A auto Ni 66.000 Si 34.000

3 110.00 A auto Ni 60.000 Co 6.000 Si 34.000
4 100.00 A auto Ni 55.000 Co 11.000 Si 34.000
5 A

6 A

90.00 auto Ni 34.000 Co 20.000 Si 34.000
16000.00 auto Si 100.000
— (1\1* Co) 254
- [ l
Tsi L - s
Ni Co NiaSi CU
(a) Niz5i

Figure I11.10. Processus de la formatlon de la phase (Colel_X)z& : (a) formation
de la phase Ni,Si, (b) diffusion de Co dans Ni,Si, (¢) formation de (CoNi;-,),Si.
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En se référant a la littérature [107], le nickel réagit avec le silicium pour former a
I’interface Ni/Si le composé Ni,Si a partir de 250°C. La simulation de ce spectre
indique que la couche de cobalt d’épaisseur 30 nm n’est pas consommeée totalement,
et que seulement une couche d’épaisseur 11 nm a réagi. Sous I’effet de la température
de recuit, les atomes Co diffusent donc dans la phase Ni,Si formée auparavant a
250°C et, par conséquent, ils conduisent a la formation du siliciure ternaire (CoxNi;.
x)251. La simulation RBS a permis d’estimer 1’épaisseur de ce siliciure a environ 30
nm et I’existence d’un gradient de concentrations de Co le long de cette profondeur.
La formation de cette phase ternaire est bel et bien confirmée par la technique DRX.

Il est facile de constater que 1’accroissement de la température de recuit a
400°C (figure I11.11) conduit a une diminution du signal RBS de Co/Ni. Les données
de la simulation montrent une trés nette évolution au niveau de la distribution des
atomes Ni et Co. En effet, la phase ternaire a complétement disparu et on note la
formation du siliciure de cobalt riche en métal Co,Si et des deux monosiliciures de
cobalt et de nickel. Le siliciure Co,Si se forme a la surface de I’échantillon et admet
une épaisseur de 11 nm. En dessous de cette couche, on observe la formation du
monosiliciure de cobalt CoSi avec une €paisseur de 15 nm. Enfin, le monosiliciure de

nickel NiSi, d’épaisseur 40 nm, est détecté a I’interface CoSi/Si.
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Figure II1.11. Spectre RBS de I’échantillon Co/Ni/Si(100) recuit a 400°C.
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Données de la simulation :

# Thickness Sublayers Composition ...
110.00 A  auto Co 66.000 Si 34.000
150.00 A auto Co 50.000 Si 50.000

400.00 A auto Si 50.000 Ni 50.000
16000.00 A auto Si 100.000

A W N P

I1 est important de souligner que la séparation spatiale des phases CoSi et NiSi a eu
lieu dans les deux systemes étudiés Co/Ni/Si et Ni/Co/Si. Cette séparation de phases a
¢té ¢tudiée par d'Heurle et Finstad [75,76] dans un systéme de bicouches et pour des

alliages métalliques (CoNi1)/Si avec un exces de nickel (concentration Ni >50% at.).

Dans la figure II1.12 on présente le processus de la séparation des phases proposé par
d’Heurle et al. et qui est basé¢ sur les cinétiques impliquées dans la croissance des

deux monosiliciures.

(a)

Figure I11.12. Processus de la séparation des phases proposé par d’Heurle et al. a
partir de la phase initiale (Ni*-Co),Si riche en Ni (a) vers la croissance de NiSi
(b) et la croissance de CoSi (¢) [75].

A partir d’une couche homogene de la phase (CoxNix),Si, le monosiliciure de nickel
NiSi se forme en premier grace a la diffusion des atomes de nickel a travers la couche.
La grande mobilit¢ des atomes de nickel dans la phase (CoxNij),Si assure la
fourniture des atomes de Ni a l'interface NiSi/(CoxNi;«),Si jusqu’a ce que la couche
(CoxNijx),Si s’appauvrisse en nickel [24]. d’Heutre et al. ont suggéré que le reste de
cette phase se transforme en Co,Si. Apres ce processus, les atomes de nickel (et de
silicium) se liberent du composée NiSi a I'interface NiSi/Co,Si et les atomes Si
diffusent vers la phase Co,Si pour donner naissance finalement au monosiliciure de

cobalt CoSi [23,47]. En méme temps, Ni diffuse a nouveau dans le substrat de
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silicium pour reformer la phase NiSi, ce qui suppose qu’il n’y a donc pas de transport

d’atomes Si a travers la phase NiSi.

La figure III.13 montre le spectre RBS de I’échantillon Co/Ni/Si recuit a

500°C. D’aprés les résultats obtenus par simulation, le profil compositionnel de

I’échantillon trait¢ a 500°C est, dans une grande mesure, trés proche de celui établi

pour I’échantillon recuit a 400°C. La différence se résume uniquement en la

diminution des épaisseurs des siliciures de nickel et de cobalt formés et la croissance

du composé ternaire riche en nickel (CoxNi;)Si, a I’interface NiSi/Si. En se basant

sur les résultats RBS, Il semble tout a fait légitime d’avancer I’hypothése selon

laquelle I’apparition de ce siliciure ternaire est rendue possible suite a la diffusion des

atomes de cobalt dans le disiliciure de nickel NiSi,.
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Figure I11.13. Spectre RBS de I’échantillon Co/Ni/Si(100) recuit a 500°C.
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Données de la simulation :

# Thickness Sublayers Composition ...

1 50.00 A auto Co 65.000 Si 35.000

2 50.00 A auto Co 50.000 Si 50.000

3 240.00 A auto Ni50.000 Si 50.000

4 100.00 A auto Co 5.000 Ni 29.000 Si 66.000

5 80.00 A auto Co 11.000 Ni 23.000 Si 66.000
6 50.00 A auto Co 17.000 Ni 17.000Si 66.000
7 50.00 A auto Co 14.000 Ni 20.000Si 66.000
8 800.00 A auto Si 98.000 Ni 2.000

9 16000.00 A auto Si 100.000

Avec I’augmentation de la température de recuit, les atomes Si diffusent a I’interface
NiSi/Si pour donner naissance a NiSi,. Ensuite, les atomes Co vont diffuser dans cette
phase pour former la phase (CoxNi;4)Si, avec différentes concentrations atomiques
Co le long de I’¢étendue de la couche. L’épaisseur de cette couche est estimée égale a
28 nm. Les résultats de la simulation RBS relatifs a cet échantillon permettent
d’établir les cartographies des phases formées au niveau des différentes interfaces,

comme le schématise la figure I11.14.

(Ni-C0)5i
. CoSi i
_CoSi _..---—"‘--~-;'_J_’5 CoSi _
51 e g . e
NiSi  Co:Si NiSi  CozSi ) e CooSi
(a) o) @ Nes

Figure I11.14. Processus de la formation de la phase (Co,Ni;)Si, a partir de la diffusion
de Si dans la phase NiSi (a), la formation de la phase NiSi, et la diffusion de Co dans la
phase NiSi, (b), la formation de la phase (Co,Ni,) Si, (¢).

Le spectre RBS enregistré dans 1’échantillon Co/Ni/Si recuit a 600°C est donné par la
figure I11.15. L’analyse RBS indique que la couche superficielle du siliciure riche en
cobalt Co,Si a complétement disparu en se transformant en monosiliciure CoSi sous
forme d’une couche superficielle d’épaisseur 20 nm. En méme temps, le

monosiliciure de nickel NiSi est dissocié pour conduire a la formation et croissance
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du disiliciure ternaire (CoxNijy)Si; qui est caractérisé par une épaisseur plus
importante (34 nm) et une concentration atomique Co plus grande en comparaison
avec 1’échantillon trait¢ a 500°C. Ce résultat prouve que c’est le cobalt qui diffuse
dans le disiliciure de nickel pour former la phase ternaire. La structure finale de ce

systeme est schématisée dans la figure I11.16.
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Figure II1.15. Spectre RBS de I’échantillon Co/Ni/Si(100) recuit a 600°C.

Données de la simulation :

Thickness Sublayers Composition ...
1 200.00 A auto Co 50.000Si 50.000
2 130.00 A auto Co 17.000 Si 66.000 Ni 17.000
3 100.00 A auto Co 20.000 Si 66.000 Ni 14.000
4 50.00 A auto Co 23.000 Si 66.000 Ni 9.000
5 60.00 A auto Co 20.000 Si 66.000 Ni 14.000
6 16000.00 A auto Si 100.000
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Figure II1.16. Processus de formation des phases a 600°C.

L’échantillon recuit a 700°C admet le spectre RBS donné par la figure I11.17.
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Figure I11.17. Spectre RBS de I’échantillon Co/Ni/Si(100) recuit a 700°C.
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Les résultats de la simulation RBS indiquent que le systéme est composé de deux
phases principales : le disiliciure de cobalt CoSi,, d’épaisseur 22 nm, situ¢ a la surface
de I’échantillon et le disiliciure ternaire (Ni-Co)Si, avec une épaisseur de 45 nm.

L’analyse des données obtenues par RBS permet de conclure que dans ce cas les
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atomes Si diffusent a travers la phase ternaire dans la couche du composé CoSi
lequel, en son tour, se transforme alors en disiliciure de cobalt CoSis.

Le processus de la diffusion et de la transformation de phases est représenté dans la
figure I11.18.

Données de la simulation :

# Thickness Sublayers Composition ...
220.00 A auto Co 34.000 Si 66.000
180.00 A auto Co 19.000 Si 66.000 Ni 15.000
170.00 A auto Co 15.000 Si 66.000 Ni 19.000
100.00 A auto Co 22.000 Si 66.000 Ni 12.000

800.00 A auto Si 95.000 Ni 5.000
1000.00 A auto Si 99.000 Ni 1.000
16000.00 A auto Si 100.000

Nou A WN =

-l

(Ni-Co)Siz CoSi ' (NiCo)Si CoSiz
(a) {b)

Figure I11.18. Processus de formation des phases de I’échantillon recuit a 700°C.

L’analyse du spectre RBS relatif a 1’échantillon trait¢ a 800°C (figure II1.19)

révele certaines différences par rapport au cas précédent.
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Figure I11.19. Spectre RBS de I’échantillon Co/Ni/Si(100) recuit a 800°C.

En effet, la simulation RBS confirme la persistance du disiliciure ternaire (CoxNi;.
x)S1; mais sous forme d’une couche, d’épaisseur 52 nm, juxtaposée avec deux films
du disiliciure de cobalt CoSi, qui sont localisés a la surface de 1’échantillon (21 nm
d’épaisseur) d’une part et, d’autre part, a I’'interface (CoxNijy)Si»/Si (16.5 nm

d’épaisseur).

Données de la simulation :

1 210.00 A auto Co 34.000 Si 66.000

2 200.00 A auto Co 15.000 Si 66.000 Ni 19.000
3 120.00 A auto Co 12.000 Si 66.000 Ni 24.000
4 150.00 A auto Co 10.000 Si 66.000 Ni 28.000
5 20.00 A auto Co 8.000 Si 66.000 Ni 26.000
6 100.00 A auto Co 3.000 Si 66.000 Ni 31.000
7 165.00 A auto Co 34.000 Si 66.000

8 1200.00 A auto Si 97.000 Ni 3.000
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9
10

1500.00 A auto Si 99.000 Ni 1.000
16000.00 A auto Si 100.000

Comme il est montré dans la figure II1.20, le cobalt de la phase ternaire réagit avec le

silicium du substrat, ce qui conduit a la formation de la phase CoSi, au niveau de

I’interface (CoxNi;x)Si»/Si. La structure finale obtenue représente CoSiy/(CoxNi;.

x)S1,/CoSi,. Un résultat analogue a été rapporté par Guo et al. [89].

= ™

3

o ONRCo)sh Cosi Silh} CoSi2 (i Co)sip CoSi2
a

i

Figure I11.20. Processus de formation des phases a 800°C.

3. Analyse par spectroscopie Raman

Les mesures de spectroscopie Raman, rapportées dans la figure II1.21, sont
réalisées a la température ambiante. Le dépouillement des spectres Raman des
¢chantillons Co/Ni/Si permet de constater que la phase Ni,Si existe dans les
échantillons traités a 300 et a 400 °C. Le pic Raman caractéristique de ce siliciure
est localisé a 140 em™1[108,109]. Aussi, nous remarquons que la phase NiSi est
présente dans 1’échantillon traité thermiquement a 400°C. Les positions des pics
Raman associés a ce monosiliciure sont 197 et 217 cm'[110-112]. Pour des
recuits effectués entre 500 et 800°C, le disiliciure de nickel NiSi, se forme
(positions des pics raman associés : 200, 204, 223, 307 cm™") [113,114]. De plus,
le monosiliciure de cobalt CoSi apparait a partir de la température de 600°C
(position du pic raman associé : 240 cm™) [115]. Enfin, le disiliciure de cobalt
CoSi, se manifeste a partir de 700°C et le pic raman qui lui est associé¢ est

enregistré a 358 em '[115]

92



Chapitre III : Résultats et discussion
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Figure III. 21. Spectres de spectroscopie Raman des échantillons Co/Ni/Si(100)
recuits a différentes températures.

Sur cette figure, on remarque aussi un déplacement de la position des pics vers les
faibles nombres d’ondes. Ce shift est fonction de la température du recuit puisqu’il
croit avec I’augmentation de la température. Il est fort probable que ce déplacement
soit attribué a la diffusion des atomes de cobalt dans la matrice de siliciure de nickel
pour former la phase ternaire (CoxNi;)Si,. Il faut se rappeler que ce composé est
majoritaire dans le cas des hautes températures.

Finalement, nous constatons que les résultats de 1’analyse Raman sont en bon accord
avec ceux obtenus par DRX et RBS. Ils confirment les cinétiques de la formation et la
croissance des différents siliciures de nickel et de cobalt dans le cas du systeme

Ni/Co/Si.
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4. Mesure ¢électrique par la technique des quatre pointes
La figure I11.22 montre les courbes de mesures de la résistance carrée obtenues

pour les systeémes Co/Ni/Si et Ni/Si en fonction des différentes températures de recuit.
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Figure III. 22. Mesure électrique par la méthode des quatre pointes.

Pour les échantillons Co/Ni/Si, 1’étude montre que la résistance carrée croit
linéairement avec la température jusqu’a 400°C. Ce comportement est attribué a la
formation et croissance du siliciure de nickel riche en métal Ni,Si [115]. Pour des
températures plus ¢élevées allant jusqu’a 600°C, on note une chute abrupte de la
résistance, ce qui témoigne de la formation et croissance du monosiliciure de nickel
NiSi qui est caractérisé par la faible valeur de sa résistivité électrique. Au-dela de
600°C, la résistivité atteint sa valeur minimale et demeure stable. Selon les résultats
de I’étude par la diffraction des rayons X, le siliciure ternaire (CoxNij)Si, est la
phase principale qui sévit dans le systéme a des températures comprises entre 500 et
800°C. Les échantillons Ni/Si sont caractérisés par une forte augmentation de la
résistance carrée pour des températures supérieures a 700 °C en raison de la formation
du disiliciure NiSi, qui est trés résistif électriquement [115]. Cependant, les
échantillons du systeme Co/Ni/Si n’affichent aucune augmentation notable de la
résistance pour les hautes températures, ce qui constitue une excellente performance
dans la mesure ou la résistivité €lectrique est maintenue trés basse par comparaison

avec le systéme Ni/Si [116].
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II. Echantillons Ni/Co/Si recuits a différentes températures

1. Analyse par diffraction des rayons X

La figure II1.23 montre les spectres DRX de 1’échantillon Ni/Co/Si(100) non
recuit. On remarque I’apparition d’un pic intense enregistré a 260=32.88°
correspondant a la raie (200) du silicium, de la raie (111) du nickel enregistré a 20 =

45.23°, ainsi que de la raie (200) du cobalt enregistré a 26=51.79°.

900 | Ni/Co/Si(100) non recuit —

800
700
Si (200)
600

500

Intensité (u.a)

400 Co(200)
300

Ni (111)
200

100

T T T TrrrTT TrrrTT aaaa aaaa T TrrreT e T TrrreT TrrreT TrrrTT TrrrTT TrrrTT aaaa
26 28 30 32 34 36 38 40 42 44 46 48 50 52 54 56 58 60

20(°)

Figure I11.23. Spectre de diffraction des rayons X de 1'échantillon

non recuit (de référence).

On ne remarque aucune présence d’une phase intermédiaire. Cela prouve que les
réactions a I’état solide aux interfaces du systéme Ni/Co/Si n’ont pas lieu. Les bases
de données montrent que les positions de certaines raies de diffraction du cobalt et du
nickel se chevauchent.

La figure II1.24 représente le spectre DRX de 1’échantillon Ni/Co/Si(100) recuit a
300°C.
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Figure I11.24. Spectre de diffraction des rayons X de 1'échantillon Ni/Co/Si(100)
recuit a 300°C.

Apres recuit réalisé a cette température, on remarque la formation d’une phase
principale : la phase riche en cobalt Co,Si pour laquelle le pic détecté a 39,74°
correspond a sa raie de diffraction (211), et le monosiliciure de cobalt CoSi est mis
en évidence grace aux raies positionnées a 34,84° et 50,57° et qui correspondent a ses
plans de diffraction(111) et (221) respectivement.

On constate qu’aucune autre phase de siliciure de nickel n’est formée et que, en méme
temps, le pic relatif a Ni a disparu. Cela laisse supposer que tout le nickel a diffusé
dans les siliciures de cobalt formés, conduisant ainsi a la formation d’une phase
ternaire de type (CoxNi;),Si. La raie de diffraction correspondant a la phase Co,Si
subit un déplacement vers les faibles angles de diffraction par rapport a sa position
réelle indiquée dans les fiches JCPDS (voir annexe).

En outre, il convient de mentionner que, selon les la fiches ASTM, les positions
angulaires des pics de diffraction du siliciure de cobalt Co,Si et du siliciure de nickel
Ni,Si se superposent. Dans ce cas de figure, on fait appel a ’analyse RBS pour
pouvoir confirmer qu’il s’agit bien de la formation de Co,Si. En effet, la simulation
RBS indique a I’évidence que, effectivement, c’est le siliciure Co,Si qui est formé a
cette température.

La figure II1.25 représente le spectre DRX de I’échantillon Ni/Co/Si (100) recuit a
400 °C.
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Tous les siliciures de cobalt disparaissent et ce sont les siliciures de nickel qui
apparaissent a cette température. Le déplacement des pics de diffraction des siliciures
de nickel par rapport a leurs positions rapportées dans les fiches JCPDS est da a la
diffusion dans les siliciures de nickel des atomes Co libérés (voir annexe). L’analyse

de la diffusion Co sera détaillée en se basant sur les résultats de la simulation RBS.
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200 3
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100—2 / NiSi( 021)
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Figure I11.25. Spectres de diffraction des rayons X de I’échantillon Ni/Co/Si
recuit a 400°C.

Les pics de diffraction enregistrés sont positionnées aux angles 38,53°; 39,26°;
44.97°; 56,70° et correspondent aux raies respectives Ni,Si (120), Ni,Si (211), NiSi
(021) ?, Ni,Si (130). En se référant aux fiches JCPDS, les angles de diffraction de ces
raies sont : 38,22°; 39,48°; 44,34° ; 56,64°.
Il convient de constater que le siliciure riche en nickel Ni,Si s’est formé a 400 °C au
lieu de 250°C. Ce retard est normalement di a la présence de la couche de cobalt qui
joue le role d’une barriere de diffusion de nickel vers le substrat de silicium. De plus,
le monosiliciure NiSi est détecté en méme temps que la phase Ni,Si.

Pour I’échantillon recuit a 500°C (figure I11.26), on remarque la disparition de

tous les pics correspondant a la phase Ni,Si, ce qui indique que la transformation de
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cette derni¢re vers la phase NiSi est achevée a cette température. Le pic NiSi(210)
situé a 20 =44.04° est le plus intense, et les deux pics apparaissant aux angles de
plus, deux nouveau pic est apparu dans la position 20 = 38.27° et 50.90°
correspondent aux plans de diffraction respectivement (201) et (103). Par rapport aux
données JCPDS, les raies (210) et (103) subissent un déplacement dans leurs
positions angulaires respectives 44.21° et 51.85°, ce qui atteste d’une certaine
altération du réseau cristallin du film NiSi. Ce fait est la conséquence de la diffusion
des atomes de cobalt dans la phase NiSi, résultant a la formation d’un composé

ternaire de type (CoxNi;x)Si.

180
160 NiSi (210)
140

=120 NiSi (201)

)
Si (200)

(a

@ 100
80 NiSi (103)
60

Intensit

40

20

-20

26 28 30 32 34 36 38 40 46 48 50 52 54 56 58

42 44
20 (°)
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Figure II1.26. Spectres de diffraction des rayons X de I’échantillon Ni/Co/Si
recuit a 500°C.

Apres recuit 2 600°C (figure I11.27), on remarque que la phase NiSi existe toujours a
cette température avec une légeére augmentation dans 1’intensité de la raie (210), une
forte diminution dans I’intensité¢ de la raie (201) et la disparition totale de la raie
(103). Aucune autre phase de disiliciure de nickel n’a été détectée a cette température,
ce qui indique que la transformation NiSi — NiSi, n’a pas encore eu lieu.

Pour le méme échantillon, on remarque aussi la réapparition du monosiliciure de

cobalt CoSi qui a disparu lors du recuit a 400°C, ce qui est clairement confirmé par le
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pic de diffraction situ¢ a 20 = 50.28° correspondant au plan de diffraction CoSi(211).
La formation de CoSi est la conséquence de la diffusion des atomes de silicium du
substrat vers la surface de 1’échantillon et leur réaction avec les atomes du cobalt pour

former le monosiliciure CoSi. Le détail concernant cette situation sera fourni par

I’analyse RBS.
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Figure II1.27. Spectre de diffraction des rayons X de I’échantillon Ni/ Co/Si
recuit a 600°C.

Avec I’augmentation de la température a 700°C (figure I11.28), on observe un spectre
DRX presque semblable au spectre relatif a l'échantillon précédent, puisque les
mémes phases sont détectées avec seulement des changements dans I’intensité de
leurs raies. La phase NiSi existe toujours, ce qui indique que cette phase reste toujours
stable a cette température. Le pic de la phase CoSi situé a 20 = 50.28 subit une
diminution en intensité qui est probablement li¢e a sa transformation en disiliciure de
cobalt CoSi; qui est mis en évidence a travers 1’identification de sa raie de diffraction
(311) a26=56.81°.

En outre, il faut souligner que le monosiliciure de nickel NiSi détecté dans la structure

Ni/Co/Si(100) est caractérisé par une structure texturée suivant la direction (021).
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110 5 | ——Ni/C0/Si(100) recuit & 700°C |

NiSi (021)

it
¥
Si (200)

3 . Cosi, (311)
- NiSi (120)

CoSi (211)

Frrre T T T T RaREL IRARRES T RaREL IRARRES IRARRES T IRARRES T RAREL T T
26 28 30 32 34 36 38 40 42 44 46 48 50 52 54 56 58 60
20(°)

Figure I11.28. Spectre de diffraction des rayons X de I’échantillon Ni/Co/Si
recuit a 700°C.

Le spectre DRX pour 1’échantillon Ni/Co/Si(100) recuit a 800°C est montré
dans la figure II1.29.
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Figure II1.29. Spectres de diffraction des rayons X de I’échantillon Ni/Co/Si
recuit a 800°C.

D'aprés ce spectre, on remarque des changements évidents : la disparition totale des
phases NiSi et CoSi, I’apparition de la phase NiSi, et I’augmentation dans 1’intensité

des pics de la phase CoSis.
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Le spectre de DRX permet donc de constater que, aprés traitement thermique a
800°C, les deux monosiliciures de nickel NiSi et de cobalt CoSi se transforment

complétement en disiliciures de nickel NiSi, et de cobalt CoSi,.

2. Analyse par RBS

La figure III-30 représente le spectre RBS (expérimental et simulé) de

I’échantillon non recuit.
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Figure I11.30. Spectre RBS de 1I'échantillon Ni/Co/Si(100) non recuit.

Données de la simulation :

# Thickness Sublayers Composition ...
1 500.00 A auto Ni 100.000

2 300.00 A auto Co 100.000

3 16000.00 A auto  Si 100.000
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Il représente deux parties distinctes correspondant au signal énergétique du couple de
films Ni/Co et du substrat Si. D’apres la forme de ce spectre, nous pouvons dire que
I’interface Ni/Si est propre et abrupte, et qu’aucune réaction et/ou formation de phases
ne s’est produite durant la préparation des échantillons Ni/Co/Si (100).

La simulation avec le logiciel RUMP du spectre RBS de 1’échantillon non recuit nous
donne des informations sur I’épaisseur de la bicouche qui représente 50 nm pour la
couche du nickel et 30 nm pour la couche du cobalt.

La position du signal RBS associ¢ a Si est décalée vers les faibles énergies. Ceci
trouve son explication dans la perte d’énergie ou I’absorption des ions alpha (He'™")

dans la bicouche Ni/Co se trouvant sur la surface libre du silicium.

Le spectre RBS de I’échantillon recuit a 300°C est illustré dans la figure I11.31.
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Figure I11.31. Spectre RBS de I'échantillon Ni/Co/Si(100) recuit a 300°C.
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Données de la simulation :

#  Thickness  Sublayers Composition ...

1 270.00 A auto Ni 95.000 Co 5.000

2 100.00 A auto Co 52.000 Ni 14.000 Si 50.000
3 380.00 A auto Co 66.000 Si 34.000

4 110.00 A auto Co 50.000 Si 50.000

5 16000.00 A auto Si 100.000

Le spectre RBS montre que la forme de signal du c6té de Ni/Co reste quasiment
abrupte, ce qui signifie qu’il y’a pas eu de réactions notables a 1’interface entre les
deux métaux et le silicium. Cependant, on remarque que D’intensit¢ du pic a
légerement diminué par rapport a celui de 1’échantillon référentiel.

Les résultats de la simulation montre que la couche surfacique de nickel n’a pas
complétement réagi a cette température, et sa réaction se manifeste par la diffusion de
Ni dans la phase Co,Si. Alors, le cobalt réagit initialement avec le silicium du substrat
pour former en méme temps les deux phases Co,Si et CoSi. Cette derni¢re (CoSi) se
forme a I’interface avec le silicium. Le processus de formation et croissance des deux
siliciures de cobalt est suivi par la diffusion de nickel depuis la couche surfacique vers
la phase Co,Si, conduisant ainsi a la formation d’une phase ternaire riche en métal de
type (CoxNij.x),Si.

La figure I11.32 montre les processus de diffusion dans cet échantillon.

o _ ey, o (Ni-Co*)28i

(2) (b) ()

Figure I11.32. Processus de formation de la phase (Co,Ni;.4),Si a partir de
formation de la phase Co,Si (a), diffusion de Ni dans Co,Si (b), formation de
(COXNil-x)ZSi (C).
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Pour I’échantillon recuit a 400°C, le spectre RBS (figure 1I1.33) se caractérise
essentiellement par une diminution de la hauteur et un élargissement du signal

énergétique Ni.
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Figure I11.33. Spectre RBS de I'échantillon Ni/Co/Si(100) recuit a 400 °C.

Données de la simulation :

# Thickness Sublayers Composition ...
350.00 A auto Ni 13.000 Co 87.000
120.00 A auto Ni35.000 Si 34.000 Co 31.000
180.00 A auto Ni 45.000 Si 34.000 Co 21.000
130.00 A auto Ni 60.000 Si 34.000 Co 6.000
220.00 A auto Ni 66.000 Si 34.000
110.00 A auto Ni 50.000 Si 50.000

16000.00 A auto Si 100.000

Noul b WN R

Les résultats de la simulation RBS montrent que la majorit¢ des atomes de cobalt
migre vers la surface de I’échantillon, et que les atomes de nickel diffusent vers le

substrat Si en formant les deux siliciures de nickel Ni,Si et NiSi. Ainsi, la
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concentration atomique Ni du siliciure ternaire riche en métal (CoxNi;),Si va croitre

par rapport a celle du cobalt.

La simulation montre effectivement 1’existence d’un gradient de concentration
de cobalt au sein de la couche du siliciure ternaire. Aussi, elle révele que le
monosiliciure de nickel NiSi existe sous forme d’une couche trés mince, d’épaisseur
11 nm environ, formée a I’interface entre (CoxNij)»Si et le substrat Si. La figure

II1.34 illustre schématiquement les résultats de I’analyse obtenus par RBS.

(Ni-Co*)28i (Ni*-ConSi (Mi*-Col2&i

e __““-L,_ﬂ___ \'l" e T ——-h-h__ﬁ_‘:_ ~,la
Si
—

T T e
i Si §
2 Co Nisi Co(Ni)
() & © B

Figure I11.34. Processus de diffusion dans I’échantillon recuit a 400°C.

Le spectre RBS de I’échantillon recuit a 500°C est montré dans la figure
I1.35. On observe dans ce spectre un plateau formé au niveau du signal Si. Ceci
atteste de la formation de composés intermédiaires ente la bicouche Ni/Co et le

substrat Si.
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Figure I11.35. Spectre RBS de 1'échantillon Ni/Co/Si(100) recuit a 500 °C.
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Données de la simulation :

# Thickness Sublayers Composition ...
1 300.00 A auto Ni 10.000 Co 90.000
2 295.00 A auto Ni 44.000 Co 6.00 Si 34.000
3 320.00 A auto Ni 50.000 Si 50.000
4 16000.00A auto Si 100.000

D’apres les données de la simulation, il ressort que la phase prédominante a cette
température est le monosiliciure de nickel NiSi formant une couche épaisse de 32 nm.
L’analyse RBS met en évidence la diffusion du cobalt a travers les siliciures de nickel
pour atteindre la surface de I’échantillon et sa présence (environ 6% at.) dans la
couche NiSi donne lieu a I’apparition du composé ternaire (CoxNij)Si (figure

111.36).

(Ni*-Co%28i (Mi*-Col5i
— v — ¥
L
NiSi Co(Ni)
(h)
F

Figure I11.36. Processus de diffusion dans I’échantillon recuit a 500°C.

Le spectre RBS de I’échantillon traité¢ a 600 °C est tracé sur la figure I11.37.
Par rapport aux cas précédents, la forme du spectre a changé dans la mesure ou les
signaux assignés au(x) film(s) métallique(s) et au substrat Si ne sont plus distincts, ce
qui suppose une tres forte diffusion atomique des éléments Ni et Co a I’interface avec

le substrat Si.
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Figure I11.37. Spectre RBS de 1'échantillon Ni/Co/Si(100) recuit a 600°C.

Données de la simulation :

# Thickness Sublayers Composition ...
1 400.00 A auto Co 50.000 Si 50.000
2 500.00 A auto Ni 37.000 Co 13.00 Si 50.000
3 400.00 A auto Ni 30.000 Co 20.000 Si 50.000
4 220.00 A auto Ni 49.000 Si 51.000
5 16000.00 A auto Si 100.000

La simulation indique la présence d’un composé ternaire (CoxNijx)Si étalé sur une
épaisseur de 90 nm. La composition atomique en profondeur est répartie en deux
régions et elle se présente comme suit: d’une part 37% at. Ni, 50% at. Si et 13% at.
Co sur une épaisseur estimée a 50 nm (premiere sous-couche), et d’autre part 30% at.
Ni, 50% at. Si et 20% at. Co sur une épaisseur de 40 nm.

De plus, la simulation révele la présence du monosiliciure de cobalt CoSi (50% at. Co
et 50% at. Si) qui se forme a la surface avec une épaisseur de 40 nm.

Confrontée au résultat de la DRX, I’analyse RBS confirme la formation des deux
monosiliciures NiSi et CoSi et fournit des informations supplémentaires sur la

répartition en profondeur de ces deux phases (figure II1.38).
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Figure I11.38. Processus de diffusion dans I’échantillon recuit a 600°C.

Le spectre RBS pour I’échantillon recuit a 700°C est montré dans la figure

I1.39. L’allure de ce spectre est tout a fait différente des spectres précédents. Une

réaction assez prononcée est a relever. En effet, le signal de Si atteint la position de

surface, tandis que le signal RBS relatif au couple de couches Ni/Co s’interpénetre

avec le signal de Si du co6té de I’interface.

Normalized Yield

35

30

25

20

15

10

200

Energy (MeV)
1.0 1.2

J—
N
—
o)

Ni/Co/Si(100) recuit a 700
Simulation

o Si N\
L) L) L) L) I L) L) L) L) I L) L) L) L) I L) L) L) L) I L) L) I.
300 400 500 600 700
Channel

Figure I11.39. Spectre RBS de 1I'échantillon Ni/Co/Si(100) recuit a 700°C.

Données de la simulation :

108



Chapitre III : Résultats et discussion

#
1
2
3
4
5
6
7
8
9

10

Thickness Sublayers
320.00 A auto
150.00 A auto

500.00 A auto
400.00 A auto
80.00 A auto
1100.00 A auto
1400.00 A auto
2000.00 A auto
2100.00 A auto

16000.00A auto

Composition ...
Co 50.000 Si 50.000
Co 34.000 Si 66.000
Ni 40.000 Si 50.000 Co 10.00
Ni 33.000 Co 17.000 Si 50.000
NI 50.000 Si 50.000
Ni 23.000 Si 77.000
Ni 15.000 Si 85.000
Ni 9.000 Si 91.000
Ni 2.000 Si 98.000
Si 100.000

Les données de la simulation révéelent la formation d’une couche de disiliciure de

cobalt CoSi; a I’interface CoSi/NiSi. Cette couche de 15 nm d’épaisseur s’est formée

par la diffusion du silicium de substrat, supposée a travers les joints de grains de

siliciures de nickel [90]. Le monosiliciure de cobalt CoSi (figure I11.40) existe

toujours a cette température en top de I’échantillon mais son épaisseur diminue (32

nm). Le film du composé ternaire (CoxNi;)Si admet presque la méme épaisseur

qu’auparavant (90 nm). Enfin, le disiliciure de nickel NiSi, ne s’est pas formé, ce qui

indique que la transformation NiSi — NiSi, n’a pas eu lieu.

.*_ e

., W C\':'L:‘Sl  (Ni*-Colsi

-\---H"'ﬂ-_\_‘_ e el _H-“"-E..\__H_ et
Si

s s L
By : 9]
Nisi CoSi NiSi g a?

.

(2) (b)

Figure I11.40. Processus de diffusion dans I’échantillon recuit a 700°C.

La figure I11.41 montre le spectre énergétique RBS relatif a 1’échantillon recuit
a 800°C.
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Figure I11.41. Spectre RBS de 1'échantillon Ni /Co/Si(100) recuit a 800 °C.

Données de la simulation :

# Thickness Sublayers Composition ...

1 400.00 A auto Co 34.000 Si 66.000

2 200.00 A auto Ni 18.000 Co 16.000 Si 66.000
3 120.00 A auto Ni 23.000 Co 11.000 Si 66.000
4 180.00 A auto Ni 28.000 Co 6.000 Si 66.000
5 150.00 A auto Ni 34.000 Si 66.000

6 1000.00 A auto Ni 20.000 Si 80.000

7 1200.00 A auto Ni 14.000 Si 84.000

8 2000.00 A auto Ni 5.000 Si 95.000

9 2000.00 A auto Ni 2.000 Si 98.000

10 16000.00A auto Si 100.000

La simulation de ce spectre révele la formation de plusieurs couches en juxtaposition.
Trois phases de concentrations et d’épaisseurs différentes se forment sur le substrat
Si. En effet, il s’agit d’une premicre sous-couche associée au disiliciure de cobalt

CoSi; (34% at. Co et 66% at. Si) ayant une épaisseur de 40 nm, d’une deuxieme sous-
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couche représentant le disiliciure ternaire NiCoSi, s’étalant sur une profondeur de 50
nm, et enfin d’une troisiéme sous-couche relative au disiliciure de Nickel NiSi, (34%

at. Co et 66% at. S1) d’épaisseur 15 nm (figure 42).

(Ni*-Co1Si (Ni*-Co)Siz
= -l ___""H.h‘__ W o
dh s Sl = T e
6 & NiSk &
(@) “ (b)

Figure II1. Processus de diffusion dans I’échantillon recuit a 800°C.

3. Analyse par spectroscopie Raman.

La figure II.43 regroupe les spectres de spectroscopie Raman mesurés a la
température ambiante dans les différents échantillons Ni/Co/Si.
Le dépouillement des spectres Raman des échantillons Co/Ni/Si permet de mettre en
¢vidence la phase Co,Si apres recuit a 300°C grace a la détection du signal localisée a
131 cm™ et qui lui est associé [115], et la phase Ni,Si dans I’échantillon traité a 400
°C 4 travers le pic Raman caractéristique de ce siliciure qui est localisé a 145 cm™
[37].
On remarque aussi la présence du monosiliciure de nickel NiSi dans les échantillons
traités dans la gamme des températures entre 400 et 700°C. Les positions des pics
Raman associés 4 NiSi sont 197 et 215 cm™.
L’analyse Raman de 1’échantillon trait¢ a 800°C fait apparaitre deux pics Raman
localisés a 200 et 223 cm™ [37]. Ces pics sont caractéristiques du disiliciure de nickel

NiSi,.

111



Chapitre III : Résultats et discussion

358

20
0 o N s00°C
60k 217
A\
50k o 240
142 197, | o0°C
! i , ! °
5 40k | VA U
s ! bW
e ; N
i) i ! i A 600°C
E N N\
20k ; -! E . 500°C
| A
f . . 400°C
10k ! e
: 300°C
0 .
sans recuit

120 140 160 180 200 220 240 260 280 300 320 340 360 380 400
Nombres d'ondes (cm")

Figure I11.43. Spectres de spectroscopie Raman des échantillons Ni/Co/Si(100)
recuits a différentes températures.
D’autres signaux Raman sont détectés et ils devraient en principe correspondre aux
siliciures de cobalt CoSi et CoSi, [115]
En somme, nous estimons que les résultats de I’analyse Raman concordent
parfaitement avec ceux obtenus par DRX et RBS. Ils confirment les cinétiques de la
formation et la croissance des différents siliciures de nickel sous I’influence de la

présence d’une couche de cobalt qui joue le role de barriere de diffusion.

4. Mesure électrique par la technique des quatre pointes.

La figure I11.44 montre la variation de la résistance carrée dans les systemes Ni/Si
et Ni/Co/Si en fonction de la température de recuit.
Pour le systéeme Ni/Si, la chute de la résistance dans I’intervalle des températures de
recuit 300 - 400 °C est attribuée a la transformation du siliciure de nickel riche en
métal NiSi en monosiliciure de nickel NiSi. A 400 °C le composé¢ NiSi est
compleétement formé. Ensuite, a 700 °C la résistance croit, ce qui correspond a la

transformation du monosiliciure NiSi en disiliciure NiSi, [117].
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En ce qui concerne I’échantillon Ni/Co/Si, on constate une forte résistance dans la
gamme des températures 300 - 400°C, ce qui signifie & 1’évidence la présence de
phases de siliciures résistives. En se référant aux résultats obtenus par DRX et RBS,
ces phases sont bien identifiées et correspondent au monosiliciure de cobalt CoSi et
au siliciure de nickel riche en métal Ni,Si. Ensuite, la résistance décroit et atteint sa
valeur minimale aprés recuit effectué¢ a des températures supérieures a 500°C. Ce
comportement est synonyme de la formation de siliciures moins résistifs. Les résultats
des analyses DRX et RBS confirment qu’il s’agit bel et bien de la présence du

monosiliciure de nickel NiSi et du dissiliciure ternaire (Ni;_xCoy)Sis.
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Figure I11.44. Variation de la résistance carrée des systémes Ni/Si et Ni/Co/Si
en fonction de la température de recuit.

5. Analyse par microscopie a force atomique (AFM).

L’observation AFM permet d’obtenir des images bidimensionnelles et/ou
tridimensionnelles de la surface d’un échantillon (rugosité, morphologie) en
maintenant une force constante entre la pointe et la surface. Un systéme
d’asservissement ajuste en permanence la position de la sonde perpendiculairement a
la surface, dans le but de maintenir constante la consigne au cours du balayage. Cette
consigne suivant le mode d’observation est liée soit a la déflexion du levier (mode
contact) soit a I’amplitude d’oscillation de ce méme levier (mode contact

intermittent).
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Figure I11.45. Images AFM des surfaces d’échantillons Co/Ni/Si(100)
recuits a 300°C (a), 500°C (b) et 800°C (c).

Les analyses AFM sont réalisées sur des surfaces carrées de 1’ordre de 8um
x8um, et elles sont présentées dans les figures II1.45 pour Co/Ni/Si(100) et 111.46
pour Ni/Co/Si(100). On remarque que la taille des grains varie a la surface. Les
surfaces sont composées de grains ayant une forme sphéroidale. La rugosit¢é Rms
(Root-Mean-Square) des différents échantillons est calculée a partir des images AFM
en utilisant le logiciel "NanoRule". Les valeurs Rms sont rassemblées dans le tableau

ci-dessous.
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Figure I11.46. Images AFM dessurfaces d’échantillons Ni/Co/Si(100) recuits a
300°C (a), S00°C (b) et 800°C (c).
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Tableau.Ill-2. Valeurs de la rugosité de surface des couches de siliciures formés
a différentes températures de recuit.

Systéme Co/Ni/Si(100) Ni/Co/Si(100)
Température de 300 500 800 300 500 800
recuit (°C)
Rms (nm) 4.0 5.3 9.4 227 26.4 35.0

L’analyse AFM montre que la rugosit¢é Rms, ou hauteur moyenne quadratique, des
échantillons augmente avec la température de recuit pour les deux types
d’échantillons étudiés. Aussi, les résultats obtenus révelent que la surface des
¢chantillons Co/Ni/Si(100) est moins rugueuse que la surface des échantillons
Ni/Co/Si(100) pour toute la gamme des températures de recuit. Les surfaces Ni/Co/Si
sont quatre fois plus rugueuses que les surfaces Co/Ni/Si. Ce résultat est d’une grande
importance vu que les morphologies de surface ont une influence énorme dans

I’amélioration de la résistivité électrique des films de siliciures.
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Le travail présenté dans cette thése a porté sur I’étude des différents siliciures
formés par réaction a I’état solide entre des couches minces de cobalt et de nickel,
évaporées thermiquement, et un substrat de silicium monocristallin. Les échantillons
obtenus ont subi des traitements thermiques a différentes températures de recuit entre

300 et 800°C.

La caractérisation des échantillons Co/Ni/Si par diffraction des rayons X montre que
le premier siliciure qui se forme est le composé riche en nickel Ni,Si et la phase
ternaire (CoxNij),Si. La formation de cette derniére phase est confirmée par le
déplacement des pics de diffraction de la phase Ni,Si vers les faibles angles de
diffractions. Avec I’augmentation de la température jusqu’a 400°C, la phase (CoxNi;.
x)251 se transforme en trois phases différentes qui sont le monosiliciure de nickel NiSi,
le monosiliciure de cobalt CoSi et le siliciure riche en cobalt Co,Si. Ce dernier se
forme a la surface de 1’échantillon. La formation des monosiliciures de cobalt et de
nickel peut s’expliquer par I’hypothése de séparation des phases proposée par
d’Heurle. En outre, aucune phase ternaire n’est formée a cette température. Au-dela
de la température de 500°C, la phase NiSi commence a se transformer en disiliciure
NiSi, et cette transformation est achevée aprés recuit a 600°C. La phase ternaire de
dissiliciure (CoxNij4)Siy est formée suite a la diffusion des atomes de cobalt dans
NiSi, et elle reste thermiquement stable jusqu’a une température de 800°C. A cette
température, on enregistre également la présence de la phase dissiliciure de cobalt

COSiz.

Pour le systeme Ni/Co/Si la structure est un peu différente par rapport au premier
systéme étudi¢ Co/Ni/Si. En effet, a une température de 300°C, le cobalt réagit en
premier avec le silicium en donnant lieu a la formation en méme temps des deux
siliciures CoSi, et CoSi, tandis que le nickel ne réagit pas. A partir de la température
de 400°C, le nickel commence a réagir avec le silicium pour former d’abord la phase
Ni,Si et ensuite le monosiliciure NiSi. Cette derniére garde sa stabilité thermique
jusqu’a 700°C. A cette température également (700°C), le monosiliciure de cobalt

CoSi réapparait a nouveau et il se transforme en disiliciure CoSi, a 800°C.
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La caractérisation par la technique de spectroscopie de rétrodiffusion de
Rutherford (RBS) permet d’établir la variation de la redistribution des atomes de
cobalt et de nickel en profondeur pour former les différents siliciures en fonction de la
température de recuit. Pour I’échantillon de Co/Ni/Si(100) recuit a 300°C, 1’étude
montre qu’une partie de la couche superficielle de cobalt diffuse dans le siliciure riche
en nickel Ni,Si pour donner lieu a la phase ternaire (CoxNi;x),Si. Selon la simulation
des spectres énergétiques RBS, cette phase se présente sous forme de plusieurs sous-
couches selon la concentration de Co diffusée. De plus, il n’y a aucune évidence quant
a la formation de siliciures de cobalt a cette température. En élevant la température de
recuit a 400°C, on s’apercoit que 1’hypothese de la séparation des phases est bien
confirmée par I’analyse RBS. En effet, la simulation de spectre montre 1’existence
d’une couche superficielle de la phase Co,Si avec des compositions de 66% at. Co et
34 % at. Si, une couche de CoSi avec des compositions de 50% at. Co et 50 % at. Si,
et une couche de NiSi avec des compositions de 50% at. Ni et 50 % at. Si formée a
I’interface CoSi/Si. Pour des températures de recuit supérieures a 500°C, la simulation
révele la présence de couches de type (CoxNi;)Si, avec différentes concentrations de
cobalt et de nickel, et des épaisseurs variant entre 30 et 50 nm en fonction de la

température de recuit.

Pour le systéme Ni/Co/Si, a la température de 300°C, les atomes Co du film de
cobalt diffuse compleétement dans le substrat Si en donnant lieu a une couche avec les
concentrations 66% at. Co et 34 % at. Si, ce qui correspond a la phase Co,Si. A partir
de 400°C, le cobalt se déplace vers la surface de I’échantillon permettant ainsi au
nickel de réagir avec le silicium pour former des siliciures de nickel. En effet, les
couches Ni,Si et NiSi sont révélées par la simulation RUMP du spectre RBS relatif a

cette temperature.

La formation de la phase ternaire (CoxNi;x)Si; est confirmée par la spectroscopie
Raman qui met clairement en évidence un déplacement des pics correspondant a la
phase NiSi, a partir de la température de 500°C. Ce déplacement de pics est di a la

diffusion des atomes de cobalt dans cette phase.

Pour étudier les propriétés électriques des couches formées, des mesures de
résistivité €lectrique par la méthode des quatre pointes sont effectuées. Les mesures

montrent que la résistance carré¢ dans le systéeme Co/Ni/Si(100) diminue a partir de
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400°C. La tendance a la diminution s’achéve a la température de recuit de 600 ° C, et
la valeur minimale enregistrée est environ 4,5 Q/0 pour des températures de recuit
allant jusqu’a 800°C. Ce résultat est estim¢ trés intéressant dans la mesure ou on
arrive a une amélioration substantielle de cette caractéristique électrique par rapport
au systeme Ni/Si pour lequel la résistance carré croit trés fortement a partir de 700°C.
Les analyses par AFM montrent que les surfaces des échantillons sont composées de
grains ayant une forme sphéroidale et leur rugosité augmente avec la température de
recuit. De plus, la surface des couches du systéme Co/Ni/Si(100) est moins rugueuse
que celle du systeme Ni/Co/Si(100).

Finalement, on peut conclure que, au terme de cette étude, on est arrivé a
¢laborer de couches minces de siliciures de nickel et de cobalt sur des substrats de
silicium monocristallin a partir de films Ni et Co évaporés thermiquement et recuits
sous vide. Les résultats de 1’étude montrent que les phases de siliciures formées
possedent une bonne qualité cristalline, sont homogenes, bonnes conductrices et
thermiquement stables. Ils peuvent donc trouver de larges perspectives d’applications

technologique dans le domaine de la nano- et micro-¢lectronique.
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Co,Si

Name and formula

Reference code: 01-089-4181
Compound name: Cobalt Silicon
Common name: Cobalt silicide
Empirical formula: Co,Si
Chemical formula: CosSi

Crystallographic parameters

Crystal system: Orthorhombic
Space group: Fnam
Space group number: 62

a(?): 4.9180
b (?): 7.10890
c () 3.7380
Alpha (°}): 90.0000
Beta (°): 90.0000
Gamma (©): 90.0000
Calculated density (g/cm~™3): 7.42
Volume of cell (106 pm~3): 130.69
Z: 4.00
RIR: 2.32

Subfiles and quality

Subfiles: Alloy, metal or intermetalic
ICSD Pattern
Inarganic

Quality: Calculated (C)

Comments

Creation Date: 01-01-1970

Modification Date: 01-01-1970

ICSD Collection Code: 044858

Calculated Pattern Original Remarks: REM M hki-data

Calculated Pattern Original Remarks: REM M PDF 00-004-0847

Temperature Factor: ITF. The crystal structure of Co2 Si. Cell from Z. Phys Chem
(B)\RG, \BF2O\RG 231-235 (1935):4.918, 7.109, 3.738. c3 (PNAM). A2X.

References

Primary reference: Calculated from ICS0 using POWD-12++
Structure: Geller, 5., Ada Crystafiogr., 8, 83, (1933)
Peak list
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Co,Si

Ho. h k 1 d [&] 2Theta[deg] I [%]
1 1 1 0 4.04450 21.259 2.4
2 0 2 0 3.55450 25.032 0.9
3 Q 1 1 3.30851 26.927 7.8
4 1 2 0 2.88083 31.018 4.1
5 1 1 1 2.74513 32.503 19.5
& 2 Q 0 2.45900 36.511 0.4
7 2 1 0 2.32390 38.716 0.2
8 1 2 1 2.28181 39.459 20.5
3 1 3 0 2.13478 42.303 17.1

10 2 0 1 2.05434 44.044 56.2
11 2 2 0 2.02225 44,780 37.5
12 Q 3 1 2.00139 45,273 100.0
13 2 1 1 1.97359 45.947 73.86
14 0 0 2 1.86900 43,672 50.9
15 1 3 1 1.85377 49.108 17.0
16 2 2 1 1.77865 51.327 1.3
17 2 3 0 1.70632 53.672 21.2
1z 1 4 0 1.67146 54.885 3.0
19 0 2 2 1.65426 55.504 0.2
20 3 1 0 1.59741 57.661 4.7
21 1 2 2 1.56793 58.850 0.9
22 2 3 1 1.55224 59.504 0.6
23 1 4 1 1.52586 60.840 1.2
24 3 2 a 1.48864 62.323 1.8
25 3 1 1 1.46890 63.257 0.1
28 2 1 2 1.45642 63.862 0.1
27 2 4 0 1.44042 64.657 5.6
28 1 3 2 1.40622 66.430 6.2
29 3 2 1 1.38300 67.694 0.2
30 2 2 2 1.37257 68.279 14.3
31 1 5 0 1.36587 63.661 3.3
32 3 3 0 1.34817 69.821 0.2
33 2 4 1 1.34408 69.934 0.1
34 0 5 1 1.32891 70.852 0.2
33 Q 4 2 1.28792 73.467 0.2
38 1 5 1 1.28230 73.802 0.1
37 3 3 1 1.26820 74.803 0.2
32 2 3 2 1.26014 75.364 11.0
39 1 4 2 1.24591 76.379 1.5
40 2 5 0 1.23086 77.485 0.5
41 4 0 0 1.22950 77.587 0.4
42 0 1 3 1.22729 77.753 0.4
43 3 1 2 1.21432 78.743 2.7
44 4 1 0 1.21151 78.261 6.4
45 3 4 0 1.20499 79.473 0.8
46 1 1 3 1.19077 80.615 0.6
a7 a & 0 1.18483 81.104 1.9
ag 2 5 1 1.16911 82.429 3.0
49 3 2 2 1.16442 82.833 1.8
50 4 2 0 1.16195 83.049 1.5
51 4 1 1 1.15188 83.2939 3.9
52 3 4 1 1.14688 84.389 7.0
53 1 2 3 1.14362 84.685 4.3
54 2 4 2 1.14090 84.935 4.8
55 2 a 3 1.11146 87.744 4.4
56 4 2 1 1.10958 87.931 7.8
57 0 3 3 1.10284 88.809 10.0
53 1 6 1 1.10080 88.816 8.0
59 2 1 3 1.09812 89.020 3.0
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CoSi

Name and formula

Reference code: 01-072-1328
Compound name: Cobalt Silicon
Commaon nama: cobalt silicide(-Il)
Empirical formula: CaSi

Chemical formula: CoSi

Crystallographic parameters

Crystal system: Cubic
Space group: F213
Space group number: 198

a (™) 4.4380
b(?): 4.4380
c(?): 4.4380
Alpha (#): 90.0000
Beta (@): 30.0000
Gamma () 90.0000
Calculated density (g/cm=3): E.61
Yolume of cell (1076 pm™3): 87.41
Z: 4.00
RIR: 4.52

Subfiles and quality

Subfiles: Alloy, metal or intermetalic
Corrosion
ICSD Pattern
Inorganic
Quality: Calculated (C)
Comments
Creation Date; 01-01-1970
Modification Date: 01-01-1970
ICSD Collection Code: 016839
Test from ICSD: No R value given
Test from 1CSD: At least one TF missing. Roentgenuntersuchung der Legierungen von Silicium mit Chrom,

Mangan, kobalt und Nickel. a2 (P213). NO.

References

Primary reference: Calculated from FCSO using POWD-12++
Structure: Boren, B., Ark. Kemi, Mineral Geol, 11, 1, (1933)
Peak list

Ho. h I 1 d [&] 2Theta[deg] I [%]
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CoSi

1 1 1 o 3.13214 28.418 20.9
2 1 1 1 2.56228 34,991 16,7
3 2 0 0 2.21900 40,625 7.9
a 2 1 ) 1.92473 45,674 100.0
g 2 1 1 1.8118 50,321 47.4
6 2 2 o 1.56907 ce.803 D.4
7 2 2 1 1.47933 £2.760 3.7
B 3 1 1] 1.40342 E6,580 1.8
] 3 1 1 1.33211 70.292 7.7
10 2 2 2 1.28114 75.921 1.8
11 0 2 3 1.Z230B8 TT.4849 3.8
12 3 2 1 1.18611 80.998 18.0
13 4 ) ) 1.10850 87.939 4.3
Stick Pattern
Intensity [%]
100

Ref. Pattem: Cobalt Silicon,|01-072-1328

501

N | NS IR

T T |
30 40 50 60 10 80
Pasition[Z2Theta] (Copper (Cu)
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CoSi;

Name and formula
Reference code:

Compound name:
Comman name:

Empirical formula:
Chemical formula:

01-074-1371

Cobalt Silicon
Cobalt silicide

CUS\E
CUS\E

Crystallographic parameters

Crystal system:
Space group:
Space group number:

a(?h
b ()
c(?):

Alpha (°):
Beta (“):
Gamma (°}:

Calculated density (g/cm™3):
Volume of cell (106 pm=3):

P

RIR:

Cubic
Fm-3m
225

5.3650
5.3650
5.3650
90.0000
80.0000
90.0000

4.85
154.42

Status, subfiles and quality

Status:
Subfiles:

Quality:
Comments

Creation Date:
Modification Date:
1CSD Collection Code:
Test from [CSD:

Marked as deleted by ICDD
Alloy, metal or intermetalic
Corrasion

ICSD Pattern

Inorganic

Calculated (C)

01-01-1970
01-01-1970
027139

Mo R value given

Test from ICSD:
Deleted Or Rejected By:

At least one TF missing. Structure de disiliciure de cobalt
Delete: incorrect a. Additional Patterns: See PDF 00-038-1449. Cell from Manatsh. Chem.,
92 951-966 (1961): 5.35, from Z Mefzlikd 41 433-441 (1950): 5.356. c a (FM3-M). NO2.

References

Primary reference:
Structure:

Calculated from ICS0 using POWD-12++, (1997)
Bertaut, F., Blum, P., & R. Hebd Seances Acad. 5a., 231, 626, (1950)
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CoSi;

Pealc list
Ha. n k 1 d [&] 2Theta[deg] I [%]
1 1 1 1 3.08748 28800 86.8
2 2 o ] 2.68250 33.376 1.1
3 2 2 ] 1.89681 47.921 100.0
4 3 1 1 1.81761 56.875 24.2
5 2 2 2 1.54874 59.653 0.4
' 4 o a 1.34125 70.103 11.4
7 3 3 1 1.23082 77.488 6.6
8 4 2 ] 1.19965 79898 0.6
o 4 2 2 1.09513 30.3049 18.0
Intersity [6]
100+ -
4Ref. Pattem: Cobalt Silicon, 01-074-1371
10+
1=t T T T T T
30 40 50 al 70 a0 a0

Position[72Theta] (Copper (Cul]
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Ni,Si

Name and formula
Reference code:

Compound name:
Common name:

Empirical formula:
Chemical formula:

01-073-2092

Mickel Silicon
Mickel silicide - delta

NiSi
NiSi

Crystallographic parameters

Crystal system:
Space group:
Space group number:

a(?):

b (?):

c(?)

Alpha (®):
Beta (°):
Gamma (°):

Calculated density (gfcm~3):

Measured density (g/cm"3):
Z:

RIR:

Subfiles and guality

Subfiles:

Quality:
Comments

Creation Date:
Modification Date:
ICSD Collection Code:
Test from ICSD:
Temperature Factor:
Additional Patterns:

References

Primary reference:
Structure:

Peak list

Volume of cell (106 pm~3):

Orthorhombic
Pbnm
62

7.0600
4.93800
3.7200
50.0000
80.0000
50.0000

Alloy, metal or intermetalic
Corrosion

ICSD Pattern

Inorganic

Calculated (C)

01-01-1970

01-01-1970

024641

Calc. density unusual but tolerable
ITF

See PDF 00-050-0779. The Structure of Ni2 Si. c3 (PBNM). AZX.

Calculated from 105D using POWD-12++, (1997)
Toman, K., Acta Crystallogr., 5, 329, (1952)
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Ni,Si

O s GO 3 B O 0 to =T Oy 07 ds Lo ey B OO o o =T oy 07 Js o ey B 0 o to =T o 07 ds Lo Ry B O o o =T oy 01 ds Go e B O o o =] oy 07 ds oy B

[ P T Y Y O L S e O e R Y O LA = T F I , BY Cy , BY Cy y T  JY Ay T e O Y SO L T S Y o L T T FL v P v T P S T T T S S T S

I R T S R R R N R B S S e R S N S S Y R S R RO R N R T R S R S R S S S R S R e R R U WS SR NS T A

ST L T % T B EE N T % e T S T T e Y W T T L T E N L T B S T = T oS T T O e T S C N % T T T T e e Y S S 6 S e R = I = I s T e T

4.07491
3.53000
.29109

L

I R R R R R N N I S S R R R T S B R R I I S S R B R T S R N Sl N N o A NI N NIy Y

. 88181
. 74736
-43500
35242
.27818
12850
.07210

03745

. 98879

86000

-84746
. 78698

76500
71195
69206
66398

. 64554
.61301
.56276
-55517
.51894
.50466
.49122
.48451

45303

.44091

40059
39488

.37368
. 35865
.34363
.32010

28031
27591

.25962

24750
24014

22847

2211%
21050
18623

18277
17621

16381

.16684

15109
14526
13309

121439
11042
08703
.09456

21.783
25.208
27.
31.
32.
35.
38.
39.
4z.
43.

44

45.

48

49.
51.
51.

53

54.

55

5.
56.
59.
59.
&0.
61.
6z.
.518

62
63

64.

66
87

68.
69.
69.
71.
T3.
T4.
75.

]
T8

77.

78

79.
. 983
81.
.824

a
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a
o

g2

2
o

a
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84.
.101

a
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2a.
. 848
202
89.

a
<]

a
5]

72
007
S66
966
228
525
434
647
428
578
830
284
Q70
753
482
161
152
824
821
064
381
948
587
203

T35
633
732
041
2la
77
961
397
976
274
401
264
783
664
215
040

275

363

. 624

003
538

TE3

458

Stick Pattern

Imtensity [26]

Ref. Pattem: Nickel Silicon 01-043-2092

100

50

Position [72Theta] (Copper {(Cul)
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Ni,Si
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NiSi

Name and formula

Reference code: 01-070-2626
Compound name: Mickel Silicon
Empirical formula: HiSi
Chemical formula: HiSi

Crystallographic parameters

Crystal system: Orthorhombic
Space group: Pnma
Space group number: 62

a () 5£.1800
b (?): 3.3400
c(?) 5.6200
Alpha (®): 80,0000
Beta (2): 90.0000
Gamma (): 90,0000
Calculated density (g/cm=3): 5.83
Measured density (gfcm”3): 5.86
Volume of cell (1076 pm~3): 97.

£ 4.00
RIR: 1.99

Subfiles and quality

Subfiles: Alloy, metal or intermetalic
IC5D Fattern
Inorganic

Quality: Calculated {C)

Comments

Creation Date: 01-01-1970

Modification Date: 01-01-1970

1IC5SD Collection Code: 042676

Test from ICSD:

Test from ICSD: CLAS mmm  (Hermann-Mauguin) - D2h (Schoenflies)
Test from ICSD: FRS oF8

Test from ICSD: ANX MO

Test from ICSD: WY CK c2

Temperature Factor: ITF

REF Acta Chemica Scandinavica (1-27,1973-42,1988)

Calculated Pattern Original Remarks: REM REF (refinement of earlier measured intensity data)

Calculated Pattern Original Remarks: REM M PDF 38-844

Test from ICSD: Calculated density unusual but tolerable. (Code 23). Mote on the crystal structures of Rus
5i3 and Pd Si.

References
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NiSi

Peak list
Nao. n X 1 d [A] 2Thetaldd

1 1 (0] 1 3.80888 25.338

2 o] 1 1 2.87121 31.124

3 a 0 2 2.81000 31.820

4 2 (0] [1] 2.59000 34.605

5 1 1 1 2.51124 35.726

6 1 0 z 2.46938 36.343

7 2 0 1 2.35223 g.231

B 2 1 1] 2.04873 44,216

] 1 1 s 1.98583 45,645
10 2 1 1 1.82316 47,274
11 2 a 2 1.90444 47,717
12 1 0 3 1.76167 51.858
13 0 = 1] 1.67000 54,937
14 3 [0} 1 1.65052 55.641
15 o] 1 3 1.63388 56.257
16 1 1 3 1.55821 55,254
17 1 b 1 1.52645 60 .433
18 2 a 3 1.51730 60.992
13 3 1 1 1.47971 62.742
0 0 = 2 1.43561 64 .900
21 Q 4] 4 1.40353 66.5T74
22 1 2 2 1.38346 67 .663
23 2 2 1 1.36171 &2 _900
249 1 0] 4 1.35801 63,231
25 3 1 2 1.34632 69.801
e 4 o} Q 1.29500 T2.000
27 3 4] 3 1.26963 T4.704
2B 4 (0] 1 1.261893 T5.23%2
23 1 1 &4 1.25562 T5.68
20 2 0 2 1.23439 77.178
31 1 2 3 1.21188 T8.925
32 3 1 3 1.18678 20.943
23 4 1 1 1.18048 81.485
314 k| (0] 2 1.17611 81.833
35 3 2 1 1.17382 g82.018
36 2 1 2 1.15234 83.365

7 2 2 3 1.12325 86.594
38 4 1 2 1.10835 87.954
39 1 0 5 1.09244 89.058
40 a 3 1 1.09211 89.713
41 3 0] 4 1.08980 89.955

Irtensmy |5

—Ket, Pattemy: Mickel Silicorm, 01-§/9-2620

100

Pasition [ {21 heta] (Copper (Cu))
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NiSi,

Name and formula

Reference code: 01-089-7095
Compound name- Nickal Silicon
Commaon name: MNickel silicide
Empirical formula: HiSiy
Chemical formula: NiSi;

Crystallographic parameters

Crystal system: Cuhic
Space group: Fim-3m
Space group number: 225

a(?): 5.4080
b (%) 5.4080
c(?) 5.4060
Alpha (°): 80.0000
Beta (°): 50. 0000
Gamma [°): 50.0000
Calculated density (g/fcm~3): 4,83
Volume of cell (1076 pm~3): 157.289
£ 4.00
RIR: 5.248

Subfiles and quality

Subfiles: Alloy, metal or intermetalic
ICSD Pattern
Inorganic
Quality: Calculated (C)
Comments
Crealion Date: 01-01-1870
Modification Date: 01-01-1970
1CSD Collection Code: 076634
Calculated Pattern Original Remarks: REM M PDF 43-989
Test from ICSD: No R value given
Test from ICSD: At least one TF missing. Zur Kristallchemie der B-Metall-reichsten Phasen in in

Legierungen von Uebergangsmetallen der Eisen- und Flatintriaden mit Elementen der
vierten Nebengruppe. c a (FM3-M). NO2.

References

Primary refarance: Calculated from ICSP using POWD-12++

Structure: Schubert, K., Pfisterer, H., 2. Metalfd., 41, 433, (1950)
Peak list
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NiSi,

Ho. h k 1 d [&] 2Thetaldeg]l T [%1]
1 1 1 1 3.1211& 28.576 8g.1
2 2 s] 1] 2.70300 33.115 0.1
3 2 2 1} 1.51131 47.534 100.0
4 3 1 1 1.62987 56.405 24.3
2 2 2 2 1.56058 09.155 0.1
g 4 a 1} 1.35150 63.495 11.4
7 3 3 1 1.24022 T&.T93 £.5
8 4 2 4] 1.20882 79.172 0.2
3 4 2 2 1.10350 88.542 17.9

Stick Patltern

Intensity [%]
100

Ref. Pattem: Nickel Silicon, 0140897095

10

T T T
30 0 50 B0 10
Pasition [#2Theta] (Copper (Cu)
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In this work, we studied the formation and the thermal stability of a ternary silicide (CoyNiy_y)Sis, ob-
tained by thermal annealing. Ni and Co thin films were deposited on Si(100) substrate. The performed
annealing of 30 nm-Co/15 nm-Ni/Si(100) samples is carried out by means of a conventional furnace
during 20 min and a temperature range 300—800 °C. The obtained specimens were investigated using
X-ray diffraction (XRD), Raman spectroscopy and Rutherford backscattering spectroscopy (RBS). XRD

data showed that the formation temperature of the ternary (CoxNi;_x)Sio phase was relatively lower
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compared with those of the NiSi; and CoSi; disilicides and it maintained its sheet resistance below
4.5 Qfsq. Furthermore, the formation of this ternary silicide was confirmed by a shift in peaks position in
the Raman spectra toward the lowest wavenumbers when the temperature is increased up to 500 °C. RBS
results indicated that the thickness of the formed (CoyNiy_y)Si; layer was approximately 28—52 nm.

© 2015 Elsevier Ltd. All rights reserved.

Transition metal silicides, which are attractive materials for
applications in electronic and optoelectronic devices, have been
intensively studied during the past few years [1-3]. Titanium sili-
cide TiSi; was the first silicide which has been used for these ap-
plications, mainly because of its low resistivity [4]. However, it has
been found that the sheet resistance of titanium silicide may in-
crease significantly as the line width decreases [5]. Recently, aca-
demic interest has focused on the CoSi; and NiSi compounds due to
their low resistivity, high-temperature stability, compatibility for
self-aligned process, and self passivating nature in an oxygen-rich
environment [6—8]. For CoSip, the gate sheet resistance may in-
crease at very narrow width due to the thinning of CoSi; films at the
edge of polysilicon line. At the same time, the formation of CoSiy
consumes more Si in comparison with the one of TiSiy. This last is
unfavorable for ultra-shallow junction. NiSi has a similar low re-
sistivity as TiSi; and CoSiy, but it requires a low post-silicide pro-
cessing temperature. When the annealing temperature is above

* Corresponding author.
E-mail address: charaf.eddine@hotmail.fr (C. Sedrati).

http://dx.doi.org/10.1016/j.vacuum.2015.03.031
0042-207X[© 2015 Elsevier Ltd. All rights reserved.

750 °C, NiSi will transform into NiSiy, which is characterized by an
undesirable high resistivity. (CoxNi; _x)Si; compound can be formed
by the solid reaction of Ni and Co bilayers with silicon atoms of Si
substrate on which Co and Ni have been deposited. In the 1980's,
d'Heurle et al. [9] have investigated the electrical properties of
(CoxNij_x)Sip thin Films. They have found that low resistivity thin
films could be formed with up to 50% Ni in the (CoxNi; x)Siz solid
solution. Together, with the lower temperature formation for this
mixed phase [10], this leads to the industrial interest in the
(CoxNij_x)Siz phase as a possible candidate to replace CoSi; in sub-
100 nm CMOS technology [11—13]. Chamirian has evaluated the use
of (CoxNij_y)Sia for sub-45 nm CMOS technology and has
concluded that the compound suffers from the same line-width
effects as CoSiy [14]. Therefore, the interest in (CoxNij_x)Sis for
CMOS applications is fainting. Nevertheless, silicides formed from
CoNi-alloys are still being evaluated in other fields. For example, Liu
et al. have investigated the work function tuning with fully silicided
Co—Ni metal gates [15], after Zhu et al. have studied the Schottky
barrier characteristics of (CoxNij_x)Siz on Si [16].

In this work, we studied the formation of silicides and phase
transition in the Co/Ni/Si thin films at different temperatures using
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XRD, RBS and Raman spectroscopy techniques. The study was ex-
pected to provide a better understanding of the formation and
thermally stability of the Co—Ni—Si alloys which is promising for
technological applications.

In the present work, Co and Ni thin films were deposited using a
thermal evaporator on a n-type (100) Si wafer. Prior to the depo-
sition, the Si wafers were cleaned with an RCA solution and HF to
remove any organic surface contaminants and native silicon oxide.
During the thermal evaporation high purity materials (99.99% Ni
and Co wire chips) were used. 15 nm thick Ni film was first
deposited followed by a 30 nm Co film. Annealing of the samples
was carried out in a conventional furnace between 300 and 800 °C
under N, ambient atmosphere. Four Point Probe was adopted to
measure the sheet resistance of these samples. XRD measurements
were carried out using the Bruker-Axs D8 X-ray Diffractometer
using Cu_K,, radiation, for identification of the formed phases. RBS
measurements were carried out using 2 MeV *He " delivered by a
Van de Graaff electrostatic accelerator, the backscattered particles
are collected with partial detector placed at 160° from the incident
beam. RBS technique allows determining layer thickness and
atomic depth profiling. The universal RUMP program [17] was used
to further assist in the simulation of the recorded RBS spectra.
Raman measurements were recorded using a RENISHAW in Via
Raman micro analytical spectrometer equipped with a motorized
x—y stage and autofocus. The experiments were realized at room
temperature employing an excitation wavelength of 633 nm
(He—Ne laser) with an accumulation time of 20 s. The laser spot was
focused on the sample surface using a 50 x objective with short-
focus working distance. The lateral resolution on the sample was
approximately 2 pm. A scanning electron microscopy was used in
the plan view to examine the morphology and the structure of the
formed films.

Fig. 1 shows the X-ray diffraction pattern of Co/Ni/Si(100)
structures after heat treatment at different temperatures. For the
as-deposited sample, only the diffraction peaks of Ni(111) and
Co(200) were observable with the Si(200) line corresponding to
silicon substrate.

At 300 °C, the peak assigned to Co(200) was still unchanged
attesting the non reaction of the cobalt film with silicon Si, and
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Fig. 1. XRD spectra of the Co/Ni films annealed at different temperatures.

several Ni,Si diffraction peaks were recorded [18] resulting from
the reaction between Ni and Si atoms. The XRD data for the sample
annealed at 500 °C have shown a diffraction peak related to Co,Si
[19]. It means that the presence of Ni interlayer did not prevent the
formation and growth of Co,Si phase at this temperature.

This later was formed by the diffusion of Si atoms through the
Ni-related silicide layer following the grain boundaries, and the
reaction with the Co atoms to form the Co disilicide phase. Also, the
presence of nickel monosilicide NiSi was detected and it was
formed to the detriment of the transformation of Ni,Si phase, as it's
predicted by theory in such solid reaction, the first compound to be
formed are rich metal silicides, followed by mono-silicide and the
final one to be formed are disilicides [20,21]. Besides to the Co3Si
and NiSi silicides, XRD data have revealed diffraction peaks
assigned to the ternary (CoxNi;-x)Siz silicide [22]. The appearance
of this phase was attributed to the diffusion of Co atoms into Ni-
related silicide. With the increase of temperature to 800 °C, it
was found that CoSiz was formed and the ternary phase still exists
with a significant increase in the peaks intensity.

Fig. 2 shows the sheet resistance measurements obtained for Co/
Ni/Si and Ni/Si systems annealed at different temperatures. For the
Co/Ni/Si samples, the increase in sheet resistance occurs before
400 °C resulting from the formation of Ni,Si phase [23]. For higher
temperatures, the NiSi monosilicide is formed resulting in rapid
decrease in sheet resistance. The trend toward decreasing is
stopped at annealing temperature of 600 °C, and it is remained
around 4.5 Qfsq as the annealing temperature increases. According
to the XRD analysis, the (CoxNij_x)Siz ternary silicide is the main
phase in the system at temperatures ranging between 500 and
800 °C. The Ni/Si samples exhibit a sharp rise in sheet resistance for
temperatures higher than 700 °C due to the formation of the NiSi;
disilicide [23]; Co/Ni/Si samples, however, did not show a notice-
able rise in resistance around 700 °C, which is a great improvement
over the Ni/Si system.

Fig. 3 shows the RBS spectra of the Co/Ni/Si(100) samples
annealed at different temperatures.

The tables of rump data of these samples are inserted into
Fig. 3(a—d).

As it can be seen, the energetic RBS spectrum of the un-annealed
(as deposited) sample is composed of two distinct and sharp signals
corresponding to the Si substrate plateau at low energy and the
associated Ni/Co bi-layer at higher energies, it should be noticed

i ] —a—Co/NifSi(100)
—e—Ni/Si(100

Sheet resistance ((/sq)
3

T . T T » T ¥ T b T # T T L
0 100 200 300 400 %00 800 700 800 900
Annealing temperature (°C)

Fig. 2. Sheet resistance of the Co/Ni/Si and Ni/Si samples after annealing at different
temperatures.
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Fig. 3. RBS spectra of the Co/Ni films annealed at different temperatures.

that those metals are tightly close neighbors in the periodic table
that's the main reason their peaks signals are merged within a
unique peak. The RUMP simulation has shown only the presence of
pure metals and the Si substrate. The simulated values of Ni and Co
films thicknesses were estimated and found to be equal to 15 and
30 nm respectively, and they were therefore, consistent with the
nominal values.

After thermal annealing at 300 °C (Fig. 3b), no change was
observed on the thickness of Co layer which has not reacted yet
with Si. Meanwhile, the Ni and Si elements have reacted and have
given rise to the formation of the NizSi silicide as a main phase with
a thickness of 17 nm.

For the samples annealed at 500 °C (Fig. 3c¢), it was found that
the Ni,Si phase was completely transformed in the nickel NiSi
mono-silicide, Si atoms have migrated and reached the Co layer and
the cobalt CosSi silicide was consequently, formed. Furthermore, Co
atoms have diffused through Ni-related silicide to form the ternary
(CoxNij—x)Siz phase. This later was formed at the CozSi/NiSi inter-
face. Through the simulation of the RBS spectrum, it was found out
that the formed ternary silicide was identified as the (CogsNigs5)Siz
phase with 28 nm in thickness.

When the annealing temperature increased to 800 °C (Fig. 3d),
the obtained results showed that the top layer become CoSiz and
the bottom layer was also CoSi; and the ternary phase (Co,Nij _y)S5is

intensity (a.u.)

with a thickness of 52 nm was formed always at the interface be-
tween them.
Fig. 4 Shows the Raman spectra for as deposited and annealed
Co/Ni/Si samples at different temperatures.

200-204
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Fig. 4. Raman spectra of the CofNi films annealed at different temperatures.
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Fig. 5. SEM images of the Co/NifSi sample annealed at 500 °C (a) and 800 °C (b).

The reports on Raman spectra of metal silicide are very few [24],
and part of the reason might be the lattice vibrational frequencies
are too low to be detected [25]. As can be seen from the figure
above, no Raman peaks were detected for the as-deposited sample.
However, the Raman spectrum of the sample annealed at 300 °C
included two weak peaks located at 196 and 217 cm™! corre-
sponding to NiSi phase [26]. When the annealing temperature was
higher than 500 °C, a strong peak was located between 200 and
204 em™!, and several less stronger peaks located at 223, 240 and
307 cm~! were recorded. All these signals were assigned to the
both NiSiz [27] and CoSiz [28] phases. We notice also a displace-
ment of the main peak position to the low wavenumbers. This shift
was a function of the annealing temperature as it increased with
increasing temperature. It is likely that this shift may be related to
the diffusion of cobalt atoms in the matrix of the nickel silicide to
form the ternary (Co, Ni)Si; phase. These results clearly indicated
that the ternary cobalt—nickel silicide phase was formed at
annealing temperature of 500 °C and were in agreement with the
results of X-ray diffraction and RBS analysis.

SEM images obtained from Co/NifSi system annealed at 500 and
800 °C are shown in Fig. 5. It is clearly evident that silicide films
formed at 500 °C exhibit a polycrystalline microstructure which is
uniform with relatively small grain size. For the sample annealed at
800 °C, the SEM image shows that the microstructure is uniform
and characterized by a noticeable growth of grain size. This means
that the crystallinity of the film is improved at this temperature.
This structure, corresponding to (CoyNii_,)Si> ternary silicide,
correlates very well with the XRD analysis and sheet resistance
measurement.

In conclusion, the reaction between Co/Ni bilayer and a Si sub-
strate at different annealing temperatures has been studied using
XRD, RBS, and Raman spectroscopy. It was found out that nickel
atoms start diffusing and reacting with Si to form NizSi and then
converts to NiSi mono-silicide, and furthermore, the formation of
Co-related silicide has taken place at temperatures higher than
500 °C. Ternary (CoyNi;_,)Si; silicide (x = 0.5) was formed following
the diffusion of Co atoms in the Ni-related silicide at temperature of
500 °C and remaining stable at temperature of 800 °C with thick-
ness varying between 20 and 45 nm respectively and maintained
its sheet resistance below 4.5 £2/sq up to 800 *C. Finally, the shift in
Raman peaks positions toward lower wave-numbers is explained
by the diffusion of Co atoms in Ni-related silicide to form the
ternary (CogsNigs)Sip silicide.
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« Contribution to the study of thin films of cobalt-nickel

silicides formed in (Ni,Co)/Si systems »

Abstract

This work focuses on the study of the formation of silicides by the solid state reaction
in the Co/Ni/Si(100) and Ni/Co/Si(100) systems. The samples are obtained by a
vacuum thermal evaporation of Co-Ni and Ni-Co bilayers on Si(100) substrates
followed by a thermal annealing in air in the temperature range of 300 - 800 °C. The
Grazing incidence X rays diffraction (GIXRD), the Rutherford backscattering
spectroscopy (RBS), the atomic force microscopy (AFM), the Raman spectroscopy
and the measurement of the electric resistivity by using the four-point method are the

experimental techniques employed for samples characterization.

The analysis the Co/Ni/Si(100) system annealed at 300°C shows that the nickel reacts
initially with the Si substrate to form the Ni,Si silicide, and the cobalt diffuses to form
the (CoxNijx)>Si phase. Then, the Ni,Si phase transforms to the NiSi monosilicide
which remains stable up to a temperature of 600°C. In addition, Co begins to react
with the silicon to form the various phases of cobalt silicide. Beyond the temperature
of 500°C, the ternary (CoxNi;4)Si, phase appears. The formation of this ternary phase
is confirmed by the shift of the peaks in the Raman spectrum. RBS technique shows
that the ternary phase (CoxNi;x)Si; is formed with different concentrations of Ni and
Co elements with the thickness varying between 30 and 50 nm. Electrical
measurements show that the obtained ternary silicide is more considered than the
binary silicides because of its low resistivity and its high thermal stability.

For the Ni/Co/Si(100) system, the analysis allows to observe the formation of
different silicides at different temperatures. Indeed, it is clearly confirmed the
coexistence of both CoSi and Co,Si phases at 300 °C, the formation of Ni,Si rich
nickel silicide at 400 °C followed by the formation of the NiSi, this latter keeps its
thermal stability up to 700 °C, and finally the formation of NiSi, at 800 ° C. The
apparition of the ternary (CoxNi;.x)Si phase takes place at 500°C.

Keywords: Thin films, cobalt, nickel, silicide, sheet resistance, RBS, GIXRD, AFM, RAMAN.
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Résumé

Ce travail porte sur 1I’étude de la formation de siliciures par réaction a 1’état solide
dans les systemes Co/Ni/Si(100) et Ni/Co/Si(100). Les échantillons sont obtenus par
évaporation thermique sous vide des bicouches Co-Ni et Ni-Co sur un substrat
Si(100), suivie par des recuits réalisés sous vide dans I’intervalle des températures de
300-800 °C. La diffraction des rayons X en incidence rasante (GIXRD), la
spectroscopie de rétrodiffusion de Rutherford (RBS), la microscopie a force atomique
(AFM), la spectroscopie Raman et la mesure de la résistivité électrique par la méthode
des quatre points sont les techniques utilisées pour la caractérisation des échantillons.
Pour le systeme Co/Ni/Si(100), I’analyse montre qu’apres recuit a 300°C le nickel
commence a réagir avec le silicium pour former le siliciure de nickel riche en métal
Ni,Si. Cette réaction est suivie par la diffusion de Co pour former la phase (CoxNi;.
x251. Ensuite, la phase Ni,Si se transforme en monosiliciure NiSi stable
thermiquement jusqu’a 600°C. En outre, Co commence a réagir avec le silicium pour
former différentes phases de siliciures de cobalt. Au-dela de 500°C, on constate la
formation de la phase ternaire (CoxNi;«)Si. Le déplacement des pics dans le spectre
Raman confirme la formation de cette phase ternaire, L’étude RBS montre que la
phase ternaire (CoxNi;4)Si, existe avec différentes concentrations de Ni et de Co et
son ¢paisseur varie entre 30 et 50 nm. Les mesures ¢lectriques montrent que le
siliciure ternaire obtenu est un matériau plus performant que les siliciures binaires en
raison de sa faible résistivité et sa bonne stabilité thermique.

Pour le systeme Ni/Co/Si(100), I’étude permet de remarquer la formation de plusieurs
siliciures a différentes températures. En effet, il est mis en évidence la coexistence des
deux phases CoSi et Co,Si a 300 °C, la formation du siliciure riche en nickel Ni,Si a
400°C, suivi par la formation du monosiliciure NiSi qui s’aveére étre stable
thermiquement jusqu’a 700°C, et enfin la formation de NiSi, a 800°C. L’apparition

de la phase ternaire (CoxNi;)Si a lieu apres recuit effectué a S00°C.

Mots clés : Couches minces, nickel, cobalt, siliciures, résistance carrée, RBS, GIXRD, AFM,

Raman.



