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Introduction générale 

Les composés intermétalliques constituent une classe très vaste d’alliages, 

parmi lesquels il y a les siliciures de différents métaux qui présentent un grand intérêt 

pour les applications microélectroniques; en particulier leur adaptation pour les 

contacts ohmiques et la barrière de Schottky. Actuellement, plusieurs siliciures sont 

en compétition pour l'application du procédé d'auto alignement de siliciuration pour 

les composants de dimensions inférieures à 0,1 μm. 

En raison de leurs vastes utilisations dans les dispositifs électroniques et 

l’optoélectronique, les siliciures des métaux de transition ont été 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 possibilité 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 

étaient utilisés dans les transistors pour abaisser la résistance carrée du silicium  

fortement dopé. En plus de leur stabilité thermique, ils se passivent très facilement 

dans l’atmosphère d’oxygène. 

Le siliciure de titane TiSi2 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 l’intégration de nouveaux composés. Les siliciures 

de cobalt (CoSi2) et de nickel (NiSi) sont choisis pour remplacer TiSi2. Ce choix est 

justifié par ses propriétés électriques intéressantes ainsi que ses caractéristiques 

thermocinétiques et métallurgiques (stabilité thermique, espèce mobile). L’utilisation 

des siliciures de cobalt et de nickel dans l’industrie microélectronique est à l’origine 

de l’intérêt portés sur les aspects physiques de la formation de ces composés et leurs 

propriétés fondamentales. 

En plus de leur intérêt 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 l’épitaxie. Par exemple, pendant les premières 

étapes de la croissance des siliciures de nickel en couches minces, une seule phase de 
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siliciure est présente au lieu des multiples phases que l'on trouve dans les couples de 

diffusion massifs. En outre, l'étude de la formation des phases de siliciure de nickel a 

contribué de manière significative à la compréhension de ce phénomène. En plus, la 

transition de la phase NiSi vers la phase NiSi2 est contrôlé par la germination, tandis 

que la transition CoSi → CoSi2 est contrôlée à la fois par la germination et la 

diffusion des atomes de Co. C’est pourquoi, les études sur ces deux transitions 

peuvent aider à mieux comprendre les phénomènes de la germination et de la 

diffusion durant  la croissance des couches minces des siliciures des métaux de 

transition. 

D’autre part, les phases CoSi2 et NiSi2 sont de très bons exemples que l’on considère 

pour étudier le phénomène de l’épitaxie. Les films épitaxiés ont une interface très 

lisse, qui peut jouer un rôle déterminant dans le cas de la barrière de Schottky. En 

outre, de tels films de siliciure lisses et homogènes pourraient devenir importants pour 

la mise en application pratique des films très minces dans la nano- et la micro-

électronique. 

Récemment, un grand intérêt est accordé aux siliciures ternaires (CoxNi1-x)Si2 

pour exploiter en même temps les propriétés des siliciures de nickel NiSi et de cobalt 

CoSi2. Ce composé ternaire (CoxNi1-x)Si2 est bon conducteur électrique avec une 

résistivité de 16–20 µΩcm,  il se forme et croît à une température plus basse que celle 

de CoSi2, et il a une stabilité thermique plus haute que celle de NiSi. En plus de ces 

avantages, ce siliciure ternaire (CoxNi1-x)Si2 favorise la sauvegarde de la structure 

cristallographique de CoSi2 avec pratiquement le même paramètre de réseau. 

L’objectif de cette thèse est d’améliorer notre compréhension sur les 

conditions de formation des siliciures  ternaires  à partir d’un  système 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 à 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 aperçu bibliographique 
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sur le système Ni/Si et Co/Si porte sur la cinétique de changement de phases et sur les 

différentes propriétés structurales de leurs siliciures. 

Le deuxième 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 à force atomique (AFM) sont y 

décrites. 

 Le troisième et dernier chapitre est consacré aux résultats expérimentaux, obtenus à 

l'aide des différentes techniques relatives à la formation et croissance de siliciures de 

cobalt et de nickel en fonction des températures de recuit. 
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L’objectif de ce chapitre est, tout d’abord, de situer le sujet de cette thèse dans 

le contexte technologique actuel de la microélectronique. Il est ensuite destiné à 

rappeler les aspects fondamentaux nécessaires  à la compréhension des résultats 

obtenus et à rassembler les aspects bibliographiques sur les différents systèmes 

étudiés. 

Dans la première partie de ce chapitre, une introduction générale sur les 

siliciures et ses applications dans le domaine de la microélectronique seront présentés. 

La deuxième partie consiste à illustrer les méthodes de la formation et de la croissance 

des phases siliciures lors de réactions à l’état solide. L’accent sera mis sur le 

phénomène de la diffusion atomique dans les processus de la croissance qui a une 

importance majeure dans le développement de ce travail. La troisième partie est 

consacrée à la structure des couches minces et aux principales caractéristiques 

physiques de siliciures.  

I. Couches minces et siliciures 

1. Concepts Généraux 

La croissance des siliciures est un phénomène qui a lieu à la suite de l’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 

l’élément M déposée sur un substrat de silicium généralement monocristallin qui, 

après traitement thermique, est partiellement consommée pour former une phase de 

siliciure MxSiy [1] (figure I.1.). 

 

Figure I.1. Formation des siliciures. 

Le tableau I.1 donne un aperçu de la grande quantité de siliciures qui peuvent se 

former. Les phases MxSiy obtenues présentent une grande variété de propriétés 

électriques, magnétiques, optiques et structurales. La possibilité de former ces 

composés sur un substrat de silicium a largement abouti à la mise en œuvre des  



applications pratiques des 

scale integrated circuits) [2].

 

Tableau I.1.Principaux siliciures pouvant être formés à partir des éléments

  

Les siliciures des métaux sont les plus utilisé dans ce domaine et leurs propriétés ont 

été brièvement rappelées dans la référence

microélectronique, les siliciures doivent 

sur un substrat orienté. A ce titre, il convient de

dans un système en couches minces ont des propriétés différentes par rapport à ceux 

formés dans un système massif. Par exemple, 

système massif n’existent pas dans les couches minces. 

sous forme massive sont formés 
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applications pratiques des siliciures, notamment dans la technologie ULSI (ultra large 

integrated circuits) [2]. 

incipaux siliciures pouvant être formés à partir des éléments
du tableau périodique [3].

Les siliciures des métaux sont les plus utilisé dans ce domaine et leurs propriétés ont 

lées dans la référence [4]. Dans le domaine de la 

siliciures doivent être utilisés sous forme de  couches mince

A ce titre, il convient de mentionner que les siliciures formé

couches minces ont des propriétés différentes par rapport à ceux 

més dans un système massif. Par exemple, certains siliciures observés dans un 

système massif n’existent pas dans les couches minces. Des siliciures 

ont formés en couches minces sur un substrat de silicium [2].

Chapitre  I: Généralités 

dans la technologie ULSI (ultra large 

incipaux siliciures pouvant être formés à partir des éléments 

 

Les siliciures des métaux sont les plus utilisé dans ce domaine et leurs propriétés ont 

[4]. Dans le domaine de la 

couches minces 

mentionner que les siliciures formés 

couches minces ont des propriétés différentes par rapport à ceux 

siliciures observés dans un 

Des siliciures métastables 

sur un substrat de silicium [2]. 
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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 l’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 à un siliciure enterré. L’énergie nécessaire pour la réaction est 

obtenue soit par un chauffage résistif ou bien par l’irradiation d’une cible de la couche 

déposée  (par un bombardement ionique), ou bien pendant l’échauffement du substrat 

lui-même. La figure I.2 résume les différentes méthodes utilisées pour former une 

couche mince d’une phase de siliciure. 

 

Figure I.2. Différentes techniques de préparation des couches minces [5] 

Généralement, les atomes de la couche A sont déposés sur un substrat B à la  

température ambiante (Fig. I.2 (1)). Ces atomes sont évaporés ou bien pulvérisés à 

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

Dans le cas de l’épitaxie par jet moléculaire (molecular beam epitaxy) (Fig. I.1 (a)), 

les deux éléments sont évaporés et se condensent sur le substrat. La stœchiométrie du 

composé formé est contrôlé par le rapport entre les atomes déposés de métal (A) et de 

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

à l’état solide.  

Dans le cas d’un dépôt réactif (Fig. I.2 (b)), la réaction entre les éléments 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 stœchiométrie du composé formé peut être 

contrôlée par le taux des atomes de métal déposé. A ce titre, Pretorious et Vantomme 

ont réussi à former la phase CoSi2 directement sur un substrat de silicium en limitant 

l’apport en quantité des atomes Co sur le substrat Si [6,7]. 

Dans une réaction à l’état solide (Fig. I.2 (c)), une énergie est nécessaire et elle est 

fournie par un recuit thermique ou par une source radiative. Sinon, la mobilité des 

éléments A et B peut être induite par le bombardement ionique de la couches, c’est la 

méthode du mixage ionique (fig I.1 (d)).  

En plus de l’évaporation thermique et la pulvérisation cathodique qui sont considérées 

comme des méthodes physiques de dépôt (PVD), les dépôts chimiques en phase 

vapeur (chemical vapor depositon CVD) peuvent aussi être utilisés pour obtenir des 

couches minces. Dans le procédé CVD, une vapeur de métal A ou B ou bien d’un 

composé contenant ces éléments est déposée sur un substrat approprié qui est 

maintenu à une température élevée. 

L’implantation ionique (Fig. I.2 (2)) consiste à implanter des ions de l’atome A dans 

le substrat B. Cette technique permet un contrôle maximal du taux des atomes de 

métal A. Après l’implantation, un traitement thermique est requis pour éliminer les 

dommages induits par l’implantation (Fig. I.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 l’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 éléments 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 très bien dans l’oxygène de l’atmosphère. 

Le procédé d’auto-alignement « Salicide » (Self-aligned Silicide) a  relancé l’intérêt 

pour ces composés car il permet de former le siliciure sélectivement sans passer par 

l’utilisation d’un masque qui est une étape assez longue [9]. La figure I.3 illustre les 

quatre étapes principales du procédé « Salicide » que l’on peut décrire ainsi :  

 

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

Etape 2 : Dépôt 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 à 

l’état solide entre le métal et le silicium. Seul le métal en contact avec le silicium 

réagit, celui en contact avec l’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 très réactive avec le métal mais elle l’est très peu avec le 

siliciure et l’oxyde de silicium. 

 

Figure I.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 maîtrise 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 très important que les siliciures ne 

réagissent pas avec SiO2 pour l’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 possèdent à 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 WSi2, PtSi, TiSi2, CoSi2, 

NiSi. 
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Du fait de l’évolution technologique en  microélectronique (loi de Moore), la 

miniaturisation des composés devient de plus en plus inéluctable. Aujourd’hui, 

l’industrie microélectronique utilise principalement TiSi2 et CoSi2. Cependant, la 

réduction des dimensions des composants impose l’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, même s’il possède presque  les 

mêmes caractéristiques de résistivité électrique que le disiliciure de cobalt, présente 

de nombreux autres avantages [11] : 

 une résistivité quasi équivalente à celle de CoSi2 tout en consommant 35% de 

silicium en moins, ce qui est très 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 Ni2Si et surtout de NiSi sont contrôlées par la diffusion de 

Ni qui est l’espèce diffusante majoritairement. Ceci limite  le problème de 

partage « bridging » entre la source (ou le drain) et la grille.  

 le germanium retarde la formation de CoSi2, et il est possible de former la 

phase NiSi sur un substrat SiGe. 

Malgré ces avantages, NiSi présente tout de même quelques inconvénients : à haute 

température, celui-ci a tendance à s’agglomérer et, dès 700°C et en présence de Si, il 

se transforme en NiSi2 (phase plus résistive). La diffusion de Ni est rapide dans Si. La 

miniaturisation toujours plus poussée et l’amélioration des performances des circuits 

intégrés requièrent des études avancées aussi bien sur les propriétés de base des 

matériaux utilisés pour la métallisation que sur la caractérisation morphologique ou 

structurale très fine (dorénavant à l'échelle nanométrique [11]). Pour résoudre les 

difficultés rencontrées, il est nécessaire de relier les propriétés d’usage des films à 

leurs caractéristiques microstructurales ainsi qu’aux conditions d’élaboration propres 

au procédé utilisé en tenant compte des contraintes qui peuvent apparaître en cours de 

synthèse. La siliciuration est un phénomène complexe. En effet, la croissance (ou la 

consommation) des phases est couplée et elle dépend du bilan de matières aux 

interfaces qui dépend lui-même des flux de plusieurs espèces. Cette étape exige une 

bonne maîtrise de la formation des phases, de leurs cinétiques de croissance et des 
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phénomènes mis en jeu.  Elle constitue une réponse globale et prévisionnelle à la 

réalisation des transistors avec un nouveau matériau. 

A l'avenir, les études seront clairement focalisées sur la compréhension à une échelle 

nanométrique ou atomique des problèmes 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. 

II. Formation des phases siliciures par diffusion réactive 

 Dans cette  partie, nous  allons nous intéresser à la théorie de la 

diffusion réactive dans le cas d’un film mince. Pour cela, nous commençons par le cas 

le plus simple relatif à la formation d’une phase et, ensuite, nous développons le cas 

de deux phases. 

1. Equation de diffusion 

On considère un système constitué par une phase intermédiaire (MxSiy) en 

croissance entre un métal M et du silicium Si comme schématisé par la figure I.3. On 

suppose que cette phase puisse croître par la diffusion du métal et du silicium dans le 

siliciure. L’épaisseur de la phase MxSiy à un instant t donné de la réaction est notée 

L(t). 

 
 

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

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

xC  / , l'expression de la loi de Fick est la suivante:  

dx

dC
DJ MM  ……………………… (I.1) 

où x étant la position (cm), JM le flux d’atomes par unité de surface et de temps 

(at/cm2.s), DM le coefficient de diffusion (cm2/s) et ∂C/∂x le gradient de 

concentration, C est la concentration des atomes M dans la phase MxSiy. 
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En régime non permanent, il faut tenir compte, en plus de l’équation de Fick, de 

l’équation-bilan qui exprime la conservation de la matière diffusante :  

t

C

t

J M









……………………… (I.2) 

 

En combinant les deux équations et en supposant que DM est indépendant de la 

concentration, on obtient l’équation de diffusion appelée généralement deuxième 

équation de Fick : 

2

2

x

C
D

t

C
M









……………………… (I.3) 

Du point de vu mathématique, la deuxième 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 même 

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

)exp(0
RT

Q
DDM  ……………………… (I.4) 

R est la constante des gaz parfaits. Les termes D0 (terme pré-exponentiel) et Q 

(énergie d’activation) sont des caractéristiques du mécanisme de diffusion. En effet, le 

premier terme correspond à la somme de la variation d’entropie liée à la fois à la 

formation des défauts et à la migration des atomes. Q correspond à la somme de la 

barrière énergétique de migration de l’atome et de l’énergie de formation des défauts. 

2. Mécanismes de diffusion 

Les phénomènes de diffusion atomique ont été décrits dans de nombreux ouvrages 

[12,13]; et nous nous limitons donc à la présentation des principaux éléments 

uniquement.  

Le phénomène de diffusion est un processus thermiquement activé qui correspond à la 

migration des particules (atomes, ions, électrons libres) à l’intérieur d’un système. Le 

déplacement effectif de ces particules est dû à l’existence d’un gradient de potentiel 

qui peut être d’origine chimique (gradient de potentiel chimique), électrique (champ 

électrique), mécanique (gradient de contraintes), ou thermique (gradient de 
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température). Le taux des déplacements des particules est proportionnel à l’énergie 

d’activation ED selon la relation :  

Déplacement des particules ≈ D exp(-ED/KT) 

K étant la constante de Boltzman. L’énergie ED peut être considérée comme une 

barrière énergétique à la migration des atomes (Fig. I.5).  

 

Figure I.5.Illustration du processus de diffusion à l'échelle microscopique. 

 

 La diffusion dans un réseau cristallin. 

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

I.6 : 

Dans le cas du mécanisme interstitiel (Fig. I.6 (a)), l’atome A migre dans le réseau 

(constitué par les atomes B) en sautant d’un site interstitiel à 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 très 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. I.6 (b). Il est clair que, pour ce processus, 

l'environnement local des atomes subira des changements considérables. Par 

conséquent, la probabilité pour que ce mécanisme se produise est plutôt faible parce 

qu’il exige une énergie d'activation très élevée. 

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

sites interstitiel du réseau cristallin (Fig. I.6 (c)). Les atomes cessent de se mouvoir 
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dès 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.  

 

 
 

Figure I.6. Différents processus de diffusion [15].  

Dans le cas du mécanisme lacunaire (Fig. I.6 (d)), il existe un certain nombre de sites 

non occupés par les atomes (appelés lacunes). Ces sites vacants vont permettre à 

l’atome migrant un déplacement plus au moins rapide selon la nature de l’atome et la 

concentration des lacunes. C’est le mécanisme le plus fréquent qui contrôle 

l’autodiffusion dans les métaux purs. 

 La diffusion à travers les joints de grains 

Tous les processus décrits ci-dessus sont liés à la diffusion dans le réseau 

cristallin, où l’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 plutôt élevé. L'énergie d'activation pour la diffusion à 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 à travers les 

joints de grains ne rend pas nécessairement le chemin de diffusion le plus important. 

En effet, dans les systèmes massifs, la densité de joints de grains est faible et le 

transport de masse aura lieu majoritairement par des chemins de diffusion du réseau. 
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Les températures de croissance des films minces sont généralement faibles par rapport 

à 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 Dgb avec celui du 

réseau Dl, la largeur des joints de grains gb doit être prise en compte. Habituellement,  

on prend gb= 0.5 nm [14,17], qui est de l'ordre du paramètre 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 l'énergie d'activation. 

Cette énergie d'activation varie également entre les joints de grains. Ceci peut être 

déduit de la représentation schématique d'un joint de grain (Fig. I.7). 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 même l'énergie d'activation 

pour la diffusion le long des joints de grains dépend de l’angle  de désorientation des 

joints de grains L’étude théorique menée par Smoluchowski [18] indique que 

l'énergie d'activation apparente de diffusion, c’est-à-dire l'énergie d'activation pour le 

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

Le coefficient de diffusion effectif Deff obtenue à partir de la vitesse de croissance 

d'un film mince contient à la fois les contributions de joint de grain et de la diffusion 

du réseau et est donnée par [19] : 

���� = �� +
�

�	�
���……………………… (I.5) 

où « a » est la taille de grain. 
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Figure I.7. A l'interface entre deux grains avec une désorientation, des 
dislocations seront présentes [2]. 

Le coefficient de diffusion aux joints de grains, gb et le coefficient de diffusion du 

réseau Dl peuvent être déterminés expérimentalement à partir d'études basées sur le 

traceur isotopique [20,21], En outre, ces essais permettent de déterminer les espèces 

mobiles dominantes et le mécanisme de diffusion durant la croissance d'un film mince 

[22-24]. La diffusion de l'ensemble des éléments est prise en compte par le coefficient 

de diffusion de Darken, définie par la relation : 

�� = 	����� + ����� 

Le coefficient de diffusion effective intégré peut être lié à la diffusion du métal et les 

atomes de Si dans le réseau et à travers les joints de grains et le réseau par l'équation 

suivante  : 

���� = �2��
� + ��

��� +
�

�	�
�2���

� + ���
�� �……………………… (I.6) 

3. Formation des phases 

a. Cas d’une seule phase 

Considérons le cas d’une couche mince métallique (M) sur un substrat de silicium 

(Si). Ce système est hors équilibre thermodynamique. Sous l’effet de l’application 

d’une température suffisante permettant aux éléments de diffuser, le système évolue 

vers une phase intermétallique MxSiy. La figure I.8 montre que la formation de cette 

phase permet de diminuer l’énergie libre du système. Le gain d’énergie libre 

(représenté par la ligne rouge dans la figure I.8), associé à la formation de cette phase, 

constitue le moteur de cette réaction (ou la force motrice).   
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La formation de la phase MxSiy  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’à l’obtention d’une couche homogène, puis la croissance 

perpendiculaire à la surface.  

 

Figure I.8. Energie libre en fonction de la composition d’un composé 
intermétallique MxSiy. 

 

i. La germination 

En couches minces (épaisseur inférieure à 100 nm), les effets de germination 

deviennent prédominants pour la formation de certaines phases comme CoSi2, NiSi2 

et TiSi2 (C54) [25]. Dans la partie suivante, les mécanismes mis en jeu lors de la 

germination sont détaillés. 

Dans un système en équilibre métastable, des modifications de la composition et de 

l’arrangement atomique se produisent constamment. Les régions où 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 disparaîtront. 

Il existe deux types de germination appelés germination homogène et germination 

hétérogène [26] : 

MxSiy 
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 La germination homogène se fait de manière aléatoire dans le système qui va 

subir la transformation. Ceci n’est possible que si le système est chimiquement 

homogène et exempt de défauts. 

 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 hétérogène. 

Des modèles énergétiques permettent de décrire la formation de germes 

tridimensionnels lors des transformations en phase solide. On présentera les modèles 

dans un cas « simple » de germination homogène puis pour des cas de germination 

hétérogène. 

- cas de la germination homogène 

La création de germes d’une nouvelle phase va dépendre de la variation 

d’énergie libre du système. Elle implique l’apparition d’une surface délimitant un 

certain volume de la phase stable en formation. La diminution de l’énergie libre totale 

(ΔG) du système considéré permet la formation de germes. Différentes énergies vont 

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

 Gain en énergie libre volumique dû à la création d'un volume V de la phase . 

Ce volume présente une énergie -VGv où Gv représente l'énergie libre par 

unité de volume. 

 Présence d’une énergie de déformation : Il y a variation du volume spécifique. 

Il est donc nécessaire de tenir compte des contraintes exercées par la phase 

mère dans l’expression de la variation d’énergie libre accompagnant la 

formation de l’embryon. Cette énergie mécanique par unité de volume ΔGs 

accroît l’énergie critique de germination de + VΔGs. 

 Création de nouvelles interfaces d’aire A se traduisant par une augmentation 

de l’énergie libre de +Aoù est l’énergie interfaciale. 

La variation d’énergie libre totale s’écrit donc: 

G = -VGv + VGs + A……………………… (I.7) 

A l’intérieur de la phase mère, il se forme un regroupement d’atomes appelé embryon 

ayant la structure de la phase et que l’on estime sphérique si l’énergie interfaciale 



Chapitre  I: Généralités 

18 
 

est isotrope. Dans ces conditions, la variation d’énergie libre qui accompagne la 

formation d’un embryon de rayon r s’écrit : 

G =r3/3)Gs -Gv) +r2……………………… (I.8) 

Une représentation schématique de l'évolution de G en fonction de r est donnée dans 

la figure I.9. 

 

Figure I.9. Variation de l'énergie libre en fonction du rayon du germe dans le cas 
d'une germination homogène. 

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

0


dr

Gd
, soit )/(2*

sv GGr   ……………………… (I.9) 

 

et  
2

3

)(3

16
*)(*

sGG
rG

v 



……………………… (I.10) 

 
Le rapport  3/(Gv-Gs)

2 est déterminant : pour qu’une phase puisse germer, il est 

nécessaire de franchir la barrière d’énergie libre maximale ΔG*. 

L’embryon de rayon r* est appelé embryon de taille critique. Toute 

augmentation de taille à partir de r* diminue l’énergie libre totale du système dans 

lequel se trouve l’embryon. Il aura donc tendance à 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 l’absence de 

formation de phases (dont la barrière d’énergie libre est plus ou moins importante) 

prévues dans le diagramme de phase du matériau [27]. 

- cas de la germination hétérogène 

           La germination dans les solides est quasiment toujours hétérogène. Les sites 

préférentiels de germination sont des défauts hors équilibre comme les joints de 

grains, les dislocations, les surfaces de particules étrangères et tout ce qui permet 

d’augmenter l’énergie libre du matériau. Si la création d’un germe résulte de la 

destruction d’un défaut, une certaine énergie libre de défauts (ΔGd) sera libérée et va 

ainsi réduire l’énergie d’activation à la germination. L’expression de la variation 

d’énergie libre totale pour un système hétérogène ΔGhét est alors: 

Ghet = -V(Gv – Gs) + A - Gd……………………… (I.11) 

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

faible que l'énergie critique de formation homogène.  

ΔG*
hétérogène<ΔG*

homogène……………………… (I.12) 

Par exemple, aux joints de grains on peut montrer que l’énergie critique de 

germination est d’autant plus faible que l’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 l’énergie mécanique 

ΔGs en réduisant les contraintes globales du germe formé. De plus, la dislocation peut 

être le lieu d’une ségrégation qui tend à modifier la composition locale de la phase 

mère en l’approchant de la composition du précipité. La présence de dislocations peut 

aussi favoriser la croissance de l’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 l’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 paramètres de maille avec le réseau du substrat afin 

qu’une interface de croissance du précipité se forme. 

 

 



Chapitre  I: Généralités 

20 
 

ii. Croissance linéaire- parabolique 

La croissance « linéaire-parabolique » a été décrite pour la première fois par 

Evans [29] en 1924, puis observée par Deal et Groove  [30] en 1965 dans le cas de 

l’oxydation du silicium. Elle combine les deux phénomènes qui régissent la 

croissance : la diffusion et la réaction à l’interface. Pour l’expliquer, considérons le 

couple de diffusion M (métal) déposé sur le substrat Si où l’application d’un recuit 

thermique conduit à la formation d’une phase MxSiy entre M et Si. Nous supposons 

que M est la seule espèce qui diffuse.   

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

représentée dans la figure I.10. 

 

 

Figure I.10.Schématisation de la croissance de la phase MxSiy et de la variation 
du potentiel chimique de M en fonction de la distance (L). 

Nous considérons que la croissance de la phase MxSiy ne se fait que dans la 

direction normale à la surface. La figure montre la présence de deux flux, J1
M et J2

M, 

qui sont le flux des atomes M dans la phase MxSiy et le flux des atomes M à 

l’interface MxSiy/Si respectivement. Les expressions de ces deux flux s’établissent  à 

partir de la relation de Nernst-Einstein de la manière suivante : 
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M

M
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M 12
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





 ……………………… (I.13) 

où CM est la concentration en élément M, DM est le coefficient de diffusion de M dans 

la phase MxSiy et L est l’épaisseur de la phase MxSiy. La variation du potentiel 
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chimique (ΔμM) représente la force motrice pour la diffusion, c’est-à-dire l’énergie 

nécessaire pour déplacer un atome M de l’interface M/MxSiy et le faire diffuser dans 

la phase MxSiy jusqu’à l’interface MxSiy/Si. 

TK

µµ
CJ

B

MM

MM
M 12
2


  ……………………… (I.14) 

où M est la vitesse de réaction interfaciale. 

En régime permanent, les deux flux J1
M et J2

M sont égaux. Ainsi, en égalisant les deux 

équations (I.13) et (I.14), on peut exprimer le potentiel chimique μ2 en fonction des 

deux autres potentiels chimiquesμ1 et μ3. 
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En remplaçant cette expression de μ2
M dans l’équation (I.13), on déduit l’expression 

du flux J1
M en fonction de μ1

M et μ3
M : 
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De plus, on peut lier directement l'accroissement de la phase MxSiy (dL/dt) au flux de 

diffusion de la manière suivante : 
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où Ω est le volume atomique d’espèce mobile du composé formé MxSiy. 

En intégrant l’équation (I.17), on peut en déduire la dépendance de l’épaisseur en 

fonction du temps: 
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……………………… (I.18) 

Lorsque l’épaisseur d est très faible (d<<1), L2 est négligeable devant L et l’expression 

(I.18) devient : 

  tktµµ
TK

νΩC
L i

MM

B

MM  13 ……………………… (I.19) 

où ki est une constante de réaction à l’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 L2, dans ce cas 

l’expression de l’épaisseur devient: 
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  tktµµ
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2 ……………………… (I.20) 

où kd est une constante de diffusion. Dans ce cas, la croissance est limitée par la 

diffusion.  

Au début d’une réaction, l’épaisseur de la phase MxSiy  est très faible et elle croît 

linéairement avec le temps,  comme le montre l’équation I.19. Au fur et à mesure que 

l’épaisseur  augmente, la distance que les atomes M ont à parcourir est de moins en 

moins négligeable. La croissance ne va plus être limitée par la réaction à l’interface 

mais par le nombre d’atomes qui atteignent cette interface. Dans ce cas, l’épaisseur de 

la phase MxSiy suit une loi en racine carrée du temps, comme le montre l’équation 

I.20. C’est ce qui justifie l’appellation de la croissance « linéaire-parabolique». 

b. Cas de deux phases 

Dans le cas de deux phases (M2Si et MSi), la croissance peut être simultanée ou 

séquentielle. Nous allons décrire les deux types de croissance rencontrés pour un film 

mince (épaisseur inférieure à 100 nm) de métal. 

i. Croissance simultanée des phases 

La croissance simultanée des phases a été décrite par plusieurs auteurs dans la 

littérature  [31]. Dès 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 système présente deux phases M2Si et MSi qui 

croissent simultanément. Nous supposons que le métal M est la seule espèce mobile 

dans les deux phases. Nous considérons J1
M et J2

M les flux de diffusion du métal M 

dans les phases M2Si et MSi respectivement. 

 

Figure I.11. Représentation schématique de la croissance de  deux phases par 
diffusion du métal. 
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La croissance de la phase M2Si a lieu à l’interface M2Si/MSi par la réaction M + MSi 

→ M2Si. Tandis que la croissance de MSi a lieu aux deux interfaces M2Si/MSi et 

MSi/Si. A la première interface (M2Si/MSi), la réaction de dissolution M2Si →MSi + 

M  libère des atomes de métal M qui vont traverser la couche MSi pour participer à la 

réaction de formation à la deuxième interface, MSi/Si (M + Si → MSi). 

Si on prend le repère lié au substrat Si,  lors de la croissance  simultanée du M2Si et 

MSi, l’interfaces M/M2Si se déplace de la droite vers la gauche tandis que l’interface 

MSi/Si se déplace de la gauche vers la droite. Pour l’interface M2Si/MSi, il est 

difficile de savoir son sens de déplacement.  Ce dernier dépend des volumes 

atomiques des phases qui croissent simultanément. Prenons l’exemple du nickel qui 

forme avec le silicium  les phases Ni2Si  et NiSi. Comme le volume atomique de 

Ni2Si (32,82 Å3) est supérieur à celui de NiSi (24,12 Å3), alors l’interface Ni2Si/NiSi 

se déplace de la gauche vers la droite par rapport au repère supposé confondu avec le 

silicium. 

Sachant que L1 et L2 sont les épaisseurs des phases M2Si et respectivement MSi, leurs 

variations temporelles s’écrient de la manière suivante : 

���

��
= 	 ��

� − ��
�……………………… (I.21) 

���

��
= 2	��

� − ��
�……………………… (I.22) 

Le facteur 2 de l’équation I.22 provient de la composition des phases (M2Si). Ce 

système d’équations montre le couplage qui existe entre les taux de croissance des 

différentes phases. Comme les flux  J1
M  et  J2

M peuvent être contrôlés 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 à la formation successive de plusieurs siliciures. 

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

al. [27,32] et Gösele et al. [33]). Elle peut être expliquée comme ceci. On considère 
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deux phases, notées M2Si et MSi, où la variation de l’épaisseur de chaque phase est 

donnée par l'équation (I.23). On suppose que chaque phase suit une croissance 

linéaire-parabolique. On peut imaginer une situation dans laquelle le flux de la phase 

M2Si est limité par un processus de diffusion tandis que celui de la phase MSi est 

contrôlé par le taux de réaction. On a alors J1=/L1 et J2=R2 (R2 est proportionnel au 

taux de réaction) [23]. 

2
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1 R
Ldt
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
et 

1

2
2 2

L
R

dt

dL 
 ……………………… (I.23) 

La phase MSi commencera à croître quand dL2/dt> 0 ou L1 >α/2R2. Cela 

définit une épaisseur critique que la phase M2Si doit atteindre avant que la phase MSi 

ne commence à se former. Le facteur principal influant sur le changement de mode de 

croissance (séquentielle en film mince et simultanée en couple massif) est l’épaisseur 

de la couche métallique. Si l’épaisseur de métal permet de former une épaisseur de 

M2Si supérieure à l’épaisseur critique, on pourra avoir une formation simultanée. 

Dans le cas contraire, la couche de métal est consommée avant d’atteindre l’épaisseur 

critique de M2Si et la formation est séquentielle. 

Une autre explication proposée par Gösele et al. [33] pour la formation séquentielle 

est la suivante : la formation d’une première 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 à la germination des autres phases 

est plus faible. Dans le cas où la cinétique de croissance de la première phase est très 

rapide, le film métallique sera alors consommé complètement avant que les autres 

phases ne germent. 

Il existe plusieurs règles de prédiction de la première phase formée. Celles qui 

reposent uniquement sur des arguments thermodynamiques ne sont pas réalistes. La 

règle d’Heurle et Gas [27] prédit la formation de la première phase de la manière 

suivante. Prenons l’exemple d’un système binaire M-Si constitué de plusieurs phases. 

Pour savoir lequel des composés M2Si ou MSi2 se formera en premier, on considère 

que la diffusion de M (Si) dans M2Si (MSi2) est du même ordre de grandeur que 

l’autodiffusion de M (Si) dans M (Si). La phase qui se formera en premier sera celle 

dont l’élément majoritaire diffuse le plus vite. Autrement dit: 

-  Si ( DM/M2Si ≈ DM/M ) > ( DSi/MSi2≈ DSi/Si ) alors M2Si se formera en premier. 

-  Si ( Dsi/MSi2 ≈ Dsi/si ) > ( DM/M2Si ≈ DM/M ) alors MSi2 se formera en premier. 
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III. Texture des couches minces  

En sciences des matériaux, l'analyse de la texture d'un film polycristallin consiste 

à étudier la répartition statistique de l'orientation de ses cristallites. En effet, un film 

polycristallin de texture isotrope est constitué d'un ensemble de grains ayant une 

orientation cristallographique complètement aléatoire par rapport à la normale à 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 brièvement décrire les différents types de texture qui sont 

rencontrés dans les films minces. Ces textures peuvent être 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 parallèle à la surface du substrat et 

possède un axe de rotation autour de la normale à ces plans. On trouve ce type de 

texture par exemple dans les couches minces de Cu déposé sur un substrat de SiO2 

[35,36]. 

 

c. Epitaxie 

L'épitaxie est une technique de croissance orientée, l'un par rapport à 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 l’incohérence 

entre la structure cristalline de la couche et celui de substrat est faible. Par exemple, 

les films de NiSi2 croissent épitaxialement sur un substrat de Si [37-38], du fait que 

l’incohérence entre les deux structures est inférieure à 0.4 % [39]. 
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d. Axiotaxie 

Récemment, un nouvelle texture nommée axiotaxie a été découverte [40]. Les 

plans de la phase de siliciure et du substrat ayant un paramètre de maille comparable 

s’alignent. De plus, les plans de la phase présentent un axe de rotation suivant la 

normale à ces plans. Cette situation est montrée dans la figure I.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'après la figure I.13 (b). Dans le cas de l’axiotaxie, 

il existe un seul axe cristallographique du grain qui est fixe par rapport au substrat. 

Par conséquent, il existe un degré de liberté de rotation autour d'un axe 

perpendiculaire aux plans alignés. 

 

Figure I.13. Plans d'alignement à 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]. 

 

 

Figure I.12. Alignement épitaxiale d’un film mince sur un 
substrat [2]. 
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2. Origine de la texture  

La texture d'un film mince se développe à travers la minimisation de l'énergie de 

surface et de volume associée à la formation de composé. L’équation d'énergie qui 

conduit à la sélection d’une texture est écrite comme suit :  

E = sigbEs …………….. (I.24) 

où sigb sont respectivement les énergies de surface, d’interface et de joint de 

grain (Fig. I.14 (a)). Le terme Es représente l'énergie de déformation de la couche 

mince cristalline sous une contrainte Fig. I.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, ( = celas ), où celas sont les constantes 

d’élasticité, et  est la déformation élastique. 

 

Figure I.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 SiO2, 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   croît suivant un plan 

qui a la faible énergie de surface et d’interface; c’est un plan parallèle à la surface de 

l’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 à la croissance 

épitaxiale, mais les concepts peuvent également être utilisés pour l’axiotaxie. Nous 

allons d’abord décrire les formalismes généraux d’une croissance épitaxiale, puis on 

va suggérer comment les termes de l’équation (I.22) peuvent être évalués. 

Pour réduire l'énergie de surface, un film qui croît sur un substrat cristallin tend à 

s’aligner sur le substrat de la meilleure façon possible (épitaxialement). 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. I.15) : 

 un film (que l'on appelle un film cohérent ou entièrement tendu) qui s’adapte 

complètement à l’incohérence entre les deux réseaux cristallins par 

l’accumulation d’une énergie de déformation (Fig I.13 (a)). 

  un film épitaxial qui garde son paramètre de maille massif (bulk) par 

l’introduction d’une dislocation à l'interface siliciure/silicium, et on obtient 

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

 

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

Pour les films épitaxiés, la déformation élastique  peut être calculée à partir du 

paramètre de maille massif ab du siliciure et du paramètre de maille de la couche après 

la déformation1 aepi [42] 

� = 	
�����	��

��
……………………… (I.25) 

                                                           
1
 On considère le cas où le film mince et le substrat ayant une structure cubique, comme dans le cas 

de ce travail de thèse, et nous ne décrivons que la déformation dans le plan de l'interface.  
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Le rapport de l’incohérence entre le film et le substrat est donnée par :  

� = 	
���	��

��
……………………… (I.26) 

��est le paramètre de maille du substrat (silicium). 

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

élastique et l’incohérence géométrique de réseau cristallin, est donnée par :  

�� = 	
���	����

����
……………………… (I.27) 

L’énergie de déformation par unité de volume ��
�, associée à une déformation 

donnée, peut être calculée à partir de l’équation :  

��
� =

�
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��
����

��������
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�

�
�����

� ……………………… (I.28) 

avec :  

E est le module d’élasticité. 

G est le module de cisaillement. 

� est le coefficient de poisson. 

��	�� sont les déformations élastiques suivant les directions x et y. 

���� est la déformation de cisaillement. 

Cette énergie doit être multipliée par le volume du grain afin d’obtenir l’énergie de 

déformation de ce dernier. 

Pour pouvoir comparer cette énergie de déformation avec les termes de l’équation 

I.24, les valeurs de l’énergie de surface s’avèrent être nécessaires. D’ailleurs, ces 

dernières ne sont pas facilement disponibles, mais on peut supposer que l'énergie 

d'interface dépend du nombre de liaisons directes qui peuvent être formées  à travers 

l'interface. Bulle-Lieuwma et al. utilisent ce genre d’argument pour définir le concept 

de l’incohérence [43].  

Il est important de noter que la cohérence géométrique de réseau cristallin est affectée 

de façon significative par la température, c’est à 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 à quatre fois plus grand 

que celui de Si [4]. La déformation et l’énergie de la surface sont donc influencées par 
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la température de recuit. L’orientation d’un grain formé par réaction à l’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 être utilisée 

comme référence pour la détermination de la déformation et de l’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 système [44]. Cependant, on n’observe 

pas cet effet dans les siliciures épitaxiés, car les grains sont énergétiquement stables 

dès le début du processus de croissance. On pourrait aussi considérer que cet effet 

peut se produire dans les composés à texture axiotaxiale car, parfois, des faibles 

rotations auteur de l’axe de l’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 I.14 montre le diagramme d’équilibre de phases du système binaire Co-

Si réalisé 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 I.16. Diagramme d’équilibre des phases du système binaire Co/Si [45]. 

Le système Co/Si présente quatre phases intermédiaires : Co3Si, Co2Si (α, β), 

CoSi et CoSi2. Cependant, seulement trois phases seulement Co2Si, CoSi et CoSi2 

restent encore stables lors de recuits [46,47]. 

Il a été montré que les phases Co2Si et CoSi croissent de façon simultanée, et une fois 

le cobalt totalement consommé, Co2Si se convertit en CoSi sur du silicium amorphe 

[48] ou cristallin [49]. Puis le disiliciure CoSi2 se forme en dernier. Lors de la 

formation des phases Co2Si et CoSi2, c’est l’atome Co qui diffuse [47,50], 

contrairement à la formation de la phase monosiliciure CoSi où c’est l’atome Si qui 

diffuse [47]. Le tableau. I.2. regroupe des données cristallographiques des siliciures 

de cobalt. 

Tableau I.2. Données cristallographiques des siliciures de cobalt. 

 

La phase CoSi2  a une structure CaF2  (Figure  I.17) qui est similaire à la structure 

diamant de Si. En plus, leurs paramètres de maille, a(Si) = 5,431 Ǻ et a(CoSi2) = 

Composé 
Température de 

fusion 
Structure 

Groupe 
d’espace 

Paramètres de maille 

A b c 

Co 1495°C 
CFC Fm3m 3.5447Å 

Hexagonal compact Mmc 2.505Å 4.06 Å 

Si 1414°C Cubique diamant Fd3m 5.4310Å 

Co2si 1334°C Orthorhombique Pnma 7.109 Å 4.918 Å 3.737 Å 

CoSi 1460°C Cubique P321 4.43Å 

CoSi2 1326°C Cubique Fm3m 5.364 Å 
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5,364 Ǻ, sont très proches, ce qui favorise la croissance en épitaxie de la phase CoSi2  

sur un substrat en Si. 

 

 

Figure I.17. Structure cristalline des différentes phases de siliciures de cobalt. 

Au niveau cinétique, la formation des phases Co2Si et CoSi est contrôlée 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 CoSi2, il faut distinguer deux 

cas suivant le type de substrat employé. Lorsque celui-ci est du silicium 

monocristallin, cette cinétique est difficile à contrôler. La phase se forme à plus haute 

température (environ 550°C), et sa formation est probablement contrôlée 

conjointement par des phénomènes 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 à plus basse 

température et elle est contrôlée par la diffusion [52].La formation des phases se 

résume comme suit :  

  

 

Co             →                Co2Si            →               CoSi          →       CoSi2 

 

 

 

 

≈ 300°C ≈ 300°C ≈ 550°C 

Co Si Co(Si) 
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i. Croissance des siliciures de cobalt limitée par la diffusion 

Les siliciures Co2Si et CoSi sont formés par un processus contrôlé 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 thèse les résultats de leurs 

expériences sur les phases Co2Si et CoSi dans les tableaux I.3 et I.4 respectivement 

[2]. 

La faible énergie d’activation de la formation de la phase Co2Si sous-entend un 

mécanisme de diffusion via les joints de grain. La même chose est valable pour la 

phase CoSi, où le rôle dominant de la diffusion à travers les joints de grain est 

démontré par les expériences de Pretorius et al. [23]. 

Les espèces 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 étudié le phénomène de Kirkendall dans un 

couple de diffusion Co/Si, en utilisant les marqueurs de W et Ta ils ont trouvé que le 

Cobalt est l’espèce diffusante dominante dans la formation de la phase Co2Si à 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 à celui de Si à une température de 1100°C. Van Gurp et al. [47] ont étudié 

également la diffusion dans la phase CoSi en utilisant des marqueurs en Xe et des 

températures de traitement supérieures à 450°C. Ils ont reporté que Si est l’espèce 

diffusante la plus rapide dans la formation de la phase CoSi. A hautes températures 

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

 
Tableau I.3.  Energie d’activation de la croissance de Co2Si [2]. 

Echantillon Technique Méthode Température (°C) Ea(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 I.4. Energie d’activation de la croissance de CoSi [2]. 
Echantillon Technique Méthode Température (°C) Ea(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 CoSi2 sur un substrat de Si cristallin sont 

beaucoup plus compliquées que celles des phases Co2Si et CoSi, à cause de la 

superposition des effets de la nucléation et de la diffusion. Pour des températures de 

recuit assez élevées, considérablement supérieures à la température de nucléation, 

l’épaisseur de la couche mince augmente comme la racine carrée du temps, indiquant 

une croissance contrôlée par la diffusion  [55,50]. Quand la phase CoSi2  croît sur du 

silicium amorphe, la température de nucléation est abaissée de manière significative, 

et la croissance est purement contrôlée par la diffusion  [52]. Sur le Si cristallin ou 

amorphe, l’énergie d’activation de diffusion est égale à 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 CoSi2, incluant 

également les conditions et les méthodes expérimentales [2]. 

Tableau I.5. Energie d’activation de la croissance de la phase CoSi2 [2]. 
 

Echantillon Technique Méthode Température (°C) Ea(eV) 

c-Si/CoSi/ a-Si(100) RBS Arrhenius 405-500 2.3 ± 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 3.21 ± 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 ± 0.45 

39 Co/Si polycristallins la résistance carrée Kissinger 460-600 3.32 

 

Il y a un grand débat dans la littérature sur les espèces diffusantes dominantes lors de 

la formation de la phase CoSi2. d’Heurle et Peterson [50] suggèrent que c’est le Co 

qui est la principale espèce diffusante en se basant sur les expériences utilisant un 

marqueur en Xe. Tandis que Comrie [56] trouve différentes espèces diffusantes 

dominantes dépendant du type du marqueur utilisé. Probablement, Co et Si possèdent 



Chapitre  I: Généralités 

35 
 

des diffusivités comparables dans la croissance de la phase CoSi2. Cette idée est 

soutenue par des expériences avec CoSi2 massif. Par exemple, van Dal et al. 

proposent que la diffusivité pour le Co dans CoSi2 est similaire à celle de Si dans 

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

 

b. Siliciures de nickel 

Il existe différentes phases, alliant métal et silicium, qui sont stables d’un point de 

vue thermodynamique. Le diagramme de phase du système Ni/Si est plus complexe 

que celui du système Co/Si. Alors que trois phases du siliciure de cobalt sont 

thermodynamiquement stables à température ambiante (Co2Si, CoSi et CoSi2), il 

existe onze phases dans le diagramme de phases Ni/Si (Fig. I.18) dont six stables à 

température ambiante (Ni3Si, Ni31Si12 ou Ni5Si2, Ni2Si, Ni3Si2, NiSi, NiSi2) [57]. 

Contrairement au cas d’un couple de diffusion massif de nickel, dans  le cas d’un film 

mince de nickel (épaisseur inférieure à 100 nm) déposé sur un substrat de silicium, 

seules les phases NiSi, Ni2Si et NiSi2  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 Ni31Si12, θ-Ni2Si et Ni3Si2. 

 

Figure I.18. Diagramme d’équilibre de phases du système 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 l’ordre d’une 
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dizaine de degrés Celsius), plusieurs phases riches en nickel peuvent se former et 

croître en compétition. Le tableau I.6 présente les données cristallographiques des 

siliciures de nickel. 

Tableau I.6. Données cristallographiques des siliciures de nickel[2]. 

Composé 
Tempéra- 

ture de 
fusion 

Structure 
Groupe 

d’espace 

Paramètres de maille 

a b c 

Ni 1455°C CFC Fm3m 3.5241 Å 

Si 1414°C Cubique diamant Fd3m 5.4310 Å 

-Ni3Si 1170°C CFC Pm3m 3.505 Å 

-Ni311Si12 1245°C Hexagonale P321 6.671 Å 12.28 Å 

-Ni2Si 1300°C Orthorhombique Pnma 5 Å 3.73 Å 7.04 Å 

-Ni3Si2 830°C Orthorhombique CmC2 12.229 Å 10.805 Å 6.924 Å 

NiSi 990°C Orthorhombique Pnma 5.233 Å 3.258 Å 6.659 Å 

-NiSi2 993°C Cubique Diamant Fm3m 5.406 Å 

 

Plusieurs expériences ont montré que l’espèce diffusante majoritaire était le nickel 

lors de la formation de Ni2Si [61,62], NiSi [63] et NiSi2 [64] (ce qui est intéressant 

pour la microélectronique, pour éviter de court-circuiter grille et drain/source lors du 

recuit Salicide).  

Le composé Ni2Si a une structure orthorhombique primitive dans le groupe d'espace 

Pnma (figure I.19.). Les paramètres de maille sont a=4.990 Å; b=3,720 Å; c=7,060 Å. 

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; 0,703c). 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 possède une structure orthorhombique primitive de type MnP dans 

le groupe d’espace Pnma. Les paramètres de maille sont : a=5,223 Å; b=3,258 Å; 

c=5,659 Å. 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 NiSi2 a une structure de type CaF2, sa maille est cubique à faces centrées 

de paramètre de maille a=5,406 Å. Son groupe d’espace est mFm3  et le motif est 

constitué d’un atome de Ni en (0,0,0) et de deux atomes de silicium en (¼, ¼, ¼) et en 

(¾, ¾, ¾). 
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Figure I.19. Structure cristalline des différentes phases de siliciures de nickel. 

Il existe une riche littérature se rapportant à la formation des siliciures de nickel.  

Traditionnellement, les composés sont formés à partir d’un dépôt de nickel réalisé sur 

un substrat silicium préalablement nettoyé. Ensuite, le siliciure est formé grâce à un 

recuit sous gaz inerte ou sous vide. Dans la plupart des études, des films relativement 

épais de siliciures sont formés à partir d’une épaisseur initiale de métal déposé de 50 à 

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] :  

  

  Ni             →                Ni2Si            →            NiSi              →            NiSi2 

 

 A environ 250°C, la première phase qui apparaît à l’interface Ni/Si est Ni2Si. 

Lorsque le nickel est consommé, la phase NiSi se forme à l’interface Ni2Si/Si jusqu’à 

la transformation complète de Ni2Si. La croissance de ces deux phases (Ni2Si et NiSi) 

est contrôlée par la diffusion du nickel. Par contre, la phase NiSi2 ne se forme pas à 

une température comprise entre 250 et 350°C, même pour un temps de recuit très 

long. Pour germer la phase NiSi2, le système nécessite beaucoup d’énergie pour 

franchir la barrière de germination. Cette énergie est obtenue lors du recuit thermique 

à hautes températures (750 - 800°C). Sa croissance est donc contrôlée 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 I.20 ci-dessous présente les résistivités des différents siliciures de nickel. 

≈ 250°C ≈ 350°C ≈ 800°C 

Ni Ni Ni 
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Figure I.20. Résistivité moyenne des différents siliciures de nickel [66]. 

 

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

phase de NiSi2) 

Le disiliciure de nickel NiSi2 se forme lors de la réaction: NiSi + Si → NiSi2 [24]. 

Dans ce cas, la variation d’énergie libre de  transformation (ΔG) n’est pas l’énergie 

libre de formation du NiSi2 (������2), mais plutôt la différence entre cette valeur et 

l’énergie libre de formation de NiSi (������). En somme, cette variation d’énergie 

s’écrit : 

∆� =	 �������

�
− �����

�
� 

Etant donné que ces deux quantités sont quasiment égales [4], G est proche de zéro. 

Par conséquent, l’énergie cinétique ∆G* est élevée et fait déplacer vers les hautes 

températures la germination de la phase NiSi2. D’autre part, si la croissance de NiSi2 

est réalisée sur un substrat amorphe, l’équation relative à  G deviendra :  

∆� =	 �������

�
− �����

�
� + |���

� | 

���
�  est l’augmentation d’énergie libre due à la cristallisation du silicium amorphe qui 

va donc réduire G* 

La limite entre les cinétiques contrôlées par la diffusion et la nucléation est mince. 

Elle peut être influencée par de faibles modifications du procédé. La barrière 

d’énergie libre cinétique peut être abaissée si le terme  relatif à 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 NiSi2 se forme à basses températures (350°C et 425°C), 

immédiatement après la formation complète de NiSi avec une croissance limitée par 

la diffusion. 

ii. Croissance des siliciures de nickel contrôlée par la diffusion 

Un processus de formation du siliciure à partir d’un film mince de nickel peut être 

explicité à partir des observations rapportées dans la littérature. La formation d’un 

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

 Dépôt de la couche de nickel et les réactions initiales 

Les conditions de cette étape (température, pression, vitesse/temps de dépôt) ont 

un impact sur l’état du film métallique initial. Chang et al. ont étudié l’interface 

nickel/silicium pour des couches métalliques de nickel très fines (inférieures à 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 stœchiométrique est proche du NiSi2. De même, Isshiki et al. ont montré 

qu’après dépôt d’un film mince de nickel (10 nm), avant même l’ajout de budget 

thermique, il y a formation d’une phase aux compositions proches de celles de NiSi2 

mais de structure amorphe [68]. 

 Pendant le recuit 

L’atmosphère de recuit joue un rôle important dans la formation des phases du 

système Ni/Si, comme cela a été mis en évidence par Ottaviani et al. [69]. Sous vide, 

la première phase qui apparaît lors du recuit est la phase Ni2Si tant qu’il reste du 

nickel puis la phase NiSi se forme. Alors que pour un recuit sous azote, la diffusion de 

Ni est  modifiée, et les trois phases Ni, Ni2Si et NiSi peuvent coexister. 

Pour des épaisseurs de films faibles, de multiples phases riches en métal apparaissent 

pendant  les recuits thermiques  [70]. Ceci peut déjà s’observer dans le domaine des 

basses températures grâce aux courbes de résistance in-situ (Ni/Si et Co/Si) de la 

figure I.21. Cependant, ces phases semblent apparaître brièvement au cours de la 

siliciuration. L’identification et  la séquence d’apparition sont difficiles à estimer du 

fait du grand nombre de phases existantes dans ces gammes de températures (200-

800°C) et des effets de l’influence des contraintes. par exemple, les pics obtenus par 

la diffraction des rayons X (DRX) sont difficilement attribuables à une seule phase. 
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Figure I.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 à la vitesse de 3°C/s sous 

He purifié [11]. 

Dans le cas de films minces de nickel, la phase Ni3Si serait la première à 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 paramètres de maille et du réseau cristallin très proche au nickel [72]. La première 

phase détectée en DRX est donc la phase Ni31Si12. Toutefois, il convient de noter que 

quelques pics de cette phase sont aussi très proches de ceux de la phase Ni2Si. La 

formation de la phase Ni31Si12 en premier est très probable étant donné le très haut 

coefficient de diffusion du nickel. 

V. Siliciures ternaires 

1. Généralité 

La réaction entre un alliage métallique binaire (M1-M2) avec un substrat de 

silicium Si a été largement étudiée par Setton dans la référence [4]. La tendance pour 

que des différents systèmes métal-métal-Si tendent à former une phase ternaire est 

montrée dans la figure I.22 

Ces systèmes peuvent être regroupés en deux catégories principales :  

 Des systèmes sans composés ternaires : cela conduira à des solutions solides 

ou ségrégation de phases accompagnée, dans certains cas, par inversion de la 

couche. 

 Des systèmes formant des composés ternaires : ces composés coexistent avec 

des phases de disiliciures. 
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Figure I.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 l’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 très élevée. 

Selon Thompson et al. [73], le chemin de la cinétique pris lors de l’interaction M1-

M2/Si (avec M1-M2 formant un alliage)  peut être expliqué à partir des caractéristiques 

de la réaction des deux systèmes binaire M1-Si et M2-Si et de la réaction dans le 

système de l’alliage lui-même (M1-M2).  

Supposant que T1 et T2 et Tm sont respectivement les températures des réactions dans 

les systèmes M1-Si, M2-Si et M1-M2 et à partir de la connaissance de l’espèce 

diffusante dominante lors de la formation de siliciure, Thompson et al. ont classé les 

réactions de l’alliage (M1-M2) avec le Si en trois catégories :  
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 Si T1< Tm ou T2< Tm, et si les atomes du métal sont les espèces diffusantes 

lors de la formation de siliciures, la formation d’une couche de siliciures aura 

lieu dans ce cas entre l’alliage et le silicium. 

 Si T1<Tm ou T2<Tm, et si le silicium est l’élément le plus diffusant, l’alliage 

transformera en une mélange contient un siliciure d’un métal, les atomes de 

deuxième 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 l’énergie d’interface. 

 Si Tm< T1 et Tm< T2, les atomes de métal réagira en premier pour former un 

composé intermétallique ; la séquence de formation des siliciures dépend de la 

température de formation de chaque phase, de la morphologie de l’alliage et 

de l’espèce diffusante. Le métal en excès par rapport à la composition du 

composé intermétallique ségrége à 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 électriques 

des films minces de (CoxNi1-x)Si2.Ils ont découvert qu’avec une concentration de  

50% de Ni dans la solution solide de (CoxNi1-x)Si2 on peut former des films 

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

[75,76], ce qui a conduit à un grand intérêt industriel de  la phase (CoxNi1-x)Si2 

comme un candidat potentiel pour remplacer CoSi2 en technologie CMOS[10, 77-

80]. En outre, Chamirian a évalué l'utilisation de (CoxNi1-x)Si2 pour la technologie 

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

que la phase CoSi2 [81]. Par conséquent, l'intérêt pour les applications de la phase 

(CoxNi1-x)Si2 dans le CMOS est évanoui. Néanmoins, les siliciures formés à partir  

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

exemple, Liu et al. ont étudié la fonction de travail d’une porte totalement 

siliciurée par un alliage de Co-Ni [82]. Après, Zhu et al. ont étudié les 

caractéristiques de la barrière Schottky de (CoxNi1-x)Si2 sur Si [83]. 

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

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

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

étudier la croissance des films minces de siliciures de CoNi à partir d’un alliage de  

Co-Ni ou d’une bicouche Co/Ni. Ces études ont fait le point sur la formation des 
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phases homogènes 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 

(CoxNi1-x)Si2 [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 à l’interface 

siliciure ternaire (riche en métal)/Si et, d’autre part, la formation de CoSi à la 

surface de l’échantillon. Cette "séparation de phases" est attribuée à la différence 

de structure cristalline entre les deux composés (NiSi et CoSi) et les différentes 

espèces 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 publié des résultats sur une solution solide continue formée entre Co2Si et 

Ni2Si, et les phases cubiques de CoSi2 et NiSi2. En outre, la séquence de formation 

des phases dans un système Co/Ni sur un substrat Si(001) a été déterminée par 

Guo et Tsai [89]. Alberti et al. ont étudié l'interdiffusion atomique dans la 

transition de phases  dans un système à  trois couches Co/Ni/Si [90]. 
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Ce chapitre est consacré à la description de 

échantillons ainsi que des techniques de caractérisation

Dans notre travail, les couches minces de Ni et Co sont évaporées thermiquement sur 

du silicium monocristallin Si(100).

laboratoire « Elaboration de Nouveaux

de l’université de Sétif 1. 

procédés : 

- La déposition des  

de silicium monocristallin.

- Le recuit  thermique  conventionnel dans  un  four  tubulaire  qui  

atteindre  des températures 

I. Elaboration des échantillons.

1. Principe de l’évaporation thermique.

L’évaporation thermique

sous vide un matériau sous forme d’une couche mince solide sur un substrat choisi au 

préalable. Le matériau est chauffé

soit supérieure à la pression 

condensation des molécules de vapeur conduit à la formation d’une couche mince sur 

le substrat. 

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

Selon le type de matériau à déposer, la source d’évaporation peut être principalement 

un chauffage par :  

                                                          
2Dans les systèmes d'évaporation classiques, la pression du vide durant le dépôt demeure 

inférieure à 10-6 Torr. 
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est consacré à la description de  la méthode d’élaboration de nos 

es techniques de caractérisation utilisées. 

les couches minces de Ni et Co sont évaporées thermiquement sur 

du silicium monocristallin Si(100). Les échantillons  ont été  élaborés au sein  du 

Elaboration de Nouveaux Matériaux et leurs Caractérisations

de l’université de Sétif 1. Leur préparation a requis l’utilisation successive 

  couches minces  par évaporation thermique  

silicium monocristallin. 

cuit  thermique  conventionnel dans  un  four  tubulaire  qui  

des températures avoisinant 1100°C.   

Elaboration des échantillons. 

Principe de l’évaporation thermique. 

L’évaporation thermique (figure II.1) est une technique qui consiste à é

sous forme d’une couche mince solide sur un substrat choisi au 

préalable. Le matériau est chauffé à haute température telle que la pression de vapeur 

soit supérieure à la pression qui règne dans la chambre à vide

condensation des molécules de vapeur conduit à la formation d’une couche mince sur 

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

Selon le type de matériau à déposer, la source d’évaporation peut être principalement 

                   
Dans les systèmes d'évaporation classiques, la pression du vide durant le dépôt demeure 
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à haute température telle que la pression de vapeur 
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condensation des molécules de vapeur conduit à la formation d’une couche mince sur 

 

Selon le type de matériau à déposer, la source d’évaporation peut être principalement 

Dans les systèmes d'évaporation classiques, la pression du vide durant le dépôt demeure 



 

 

- effet thermique : le matériau à évaporer est placé dans une nacelle parcourue 

par un courant électrique provoquant ainsi l’échauffement du matériau à 

évaporer.  

- bombardement électronique

température émet des électr

focalisés par un champ magnétique. Ce flux d’électrons va bombarder le 

matériau à déposer

l’échauffement du matériau.

La figure (II.2) montre les trois princip

l’évaporation thermique. Ces sources  sont le plus souvent en tungstène ou en 

molybdène. Dans ce travail, 

Figure II.2. Sources de résistance utilisées 

 

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 

d’orientation [100], sont utilisées comme substrat. Un nettoyage chimique est exécuté 

avant l’introduction des plaquettes dans le système à vide. Le traitement de nettoyage 

chimique consiste à faire tremper le substrat Si dans différents bain

organiques pour une durée

utilisé est le méthanol et l’acétone 

lieu, pendant 5 min pour déloger les graisses

microscopiques déposées lors des manipulations et du séjour 
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: le matériau à évaporer est placé dans une nacelle parcourue 

par un courant électrique provoquant ainsi l’échauffement du matériau à 

bombardement électronique : Un filament de tungstène chauffé à haute 

température émet des électrons qui sont accélérés par un champ électrique et 

focalisés par un champ magnétique. Ce flux d’électrons va bombarder le 

matériau à déposer qui est placé dans un creuset provoquant ainsi 

l’échauffement du matériau. 

La figure (II.2) montre les trois principales sources de résistance que l’on utilise dans 

l’évaporation thermique. Ces sources  sont le plus souvent en tungstène ou en 

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

Figure II.2. Sources de résistance utilisées lors de l'évaporation.

Procédés d’élaboration des films minces de siliciures de nickel et de 

Nettoyage des substrats. 

es plaquettes commercialisées de silicium de type (n), d’épaisseur 300 

d’orientation [100], sont utilisées comme substrat. Un nettoyage chimique est exécuté 

avant l’introduction des plaquettes dans le système à vide. Le traitement de nettoyage 

ue consiste à faire tremper le substrat Si dans différents bain

durée approximative de 5 min sous ultra-son. Le premier solvant 

utilisé est le méthanol et l’acétone en est le second. Le méthanol est utilisé, en premier 

, pendant 5 min pour déloger les graisses, et éliminer les poussières 

microscopiques déposées lors des manipulations et du séjour de l’échantillon
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: le matériau à évaporer est placé dans une nacelle parcourue 

par un courant électrique provoquant ainsi l’échauffement du matériau à 

: Un filament de tungstène chauffé à haute 

ons qui sont accélérés par un champ électrique et 

focalisés par un champ magnétique. Ce flux d’électrons va bombarder le 

placé dans un creuset provoquant ainsi 

ales sources de résistance que l’on utilise dans 

l’évaporation thermique. Ces sources  sont le plus souvent en tungstène ou en 

nous  avons utilisé une nacelle comme type de source. 

 

lors de l'évaporation. 

Procédés d’élaboration des films minces de siliciures de nickel et de 

es plaquettes commercialisées de silicium de type (n), d’épaisseur 300 μm et 

d’orientation [100], sont utilisées comme substrat. Un nettoyage chimique est exécuté 

avant l’introduction des plaquettes dans le système à vide. Le traitement de nettoyage 

ue consiste à faire tremper le substrat Si dans différents bains de solvants 

son. Le premier solvant 

le second. Le méthanol est utilisé, en premier 

et éliminer les poussières 

de l’échantillon en 
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atmosphère. Ce solvant permet d’éliminer la majeure partie des contaminations 

organiques. Puis l’acétone est utilisée pour une durée de 5 minutes  pour éliminer les 

graisses. 

A chaque changement de bain de solvant, un rinçage à l’eau désionisée est effectué. A 

la suite de ces deux traitements, les plaquettes sont manipulées à l’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 

éliminer l’oxyde natif de surface, ensuite ils sont rincés dans de l’eau désionisée avant 

d’être finalement séchés. 

Après les processus de nettoyage, le substrat est directement placé à l’intérieur de 

l’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 utilisé l’évaporateur thermique 

de marque ALCATEL MECA 2000 illustré dans la figure II.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 

tungstène chauffé par effet joule. L’enceinte de dépôt est mise sous vide secondaire de 

l’ordre de 2×10-7mbar. Le système de pompage est constitué d’une pompe à palettes 

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

 

 

Figure II.3. Bâti de dépôt 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 à quartz placée in-situ dans l’enceinte. Cette balance est constituée d'une 

pastille de quartz d'environ 10 mm de diamètre et de 0,3 mm d'épaisseur, ce qui 

correspond à une fréquence propre de résonance d’environ 6 MHz. Cette pastille est 

munie de contacts électriques métallisés et elle est reliée à un oscillateur électronique 

placé à l'extérieur de la chambre d'évaporation. La tête de mesure, quant à elle, est 

placée à l'intérieur de la chambre d’évaporation au voisinage des substrats et elle est 

orientée de façon à recevoir directement le cône d'évaporation. Au cours du dépôt, 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 épaisseur (en unités quartz) par un calculateur en 

fonction des paramètres fournis par l'utilisateur (densité du matériau évaporé, facteur 

Z décrivant l’impédance acoustique du matériau déposé). Les épaisseurs en unités 

quartz sont converties en nanomètres grâce à des échantillons de référence. La 

détermination des épaisseurs par la balance peut être entachée d’erreur à cause de la 

réutilisation de la pastille du quartz. Ainsi, les épaisseurs des couches minces sont à 

redéfinir par la spectroscopie RBS. 

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

estimée égale à 5Å/s. 

3. Traitements thermiques. 

Afin de promouvoir l’interdiffusion 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. Dès que la température du four atteint la valeur voulue 

pour un recuit donné, un tube en quartz renfermant l’échantillon et mis sous vide y est 

introduit (figure II.4). Les échantillons sont recuits à des différentes températures dans 

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

 



 

 

Figure II.4.  Montage expérimental du système de recuit utilisé.

 

II. Techniques de caractérisation

Pour caractériser les échantillons 

techniques d’analyse. Il s’agit de

- La diffraction des rayons X

- La spectroscopie de rétrodiffusion de Rutherford

- La spectroscopie Raman

- La méthode des qua

- La microscopie à 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 cri

diffraction est le résultat de l’interférence des ondes diffusées par chaque atome. Cette 

notion d’interférence prend toute son ampleur lorsque l’objet a une structure 

périodique avec un paramètre de réseau comparable avec la longueur d’

rayonnement X. La méthode générale consiste à irradier l'échantillon avec des rayons 

X monochromatiques, et mesurer 

élastiquement dans une direction donnée. Les rayons X diffusés interfèrent entre eux

et l’intensité présente donc des maxima dans certaines directions; on parle 

phénomène de «diffraction».
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Figure II.4.  Montage expérimental du système de recuit utilisé.

caractérisation. 

échantillons soumis à l’étude, nous avons utilisé 

d’analyse. Il s’agit de : 

La diffraction des rayons X 

La spectroscopie de rétrodiffusion de Rutherford 

La spectroscopie Raman 

La méthode des quatre pointes 

à force atomique  

La diffraction des rayons X. 

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 [

diffraction est le résultat de l’interférence des ondes diffusées par chaque atome. Cette 

notion d’interférence prend toute son ampleur lorsque l’objet a une structure 

avec un paramètre de réseau comparable avec la longueur d’

. La méthode générale consiste à irradier l'échantillon avec des rayons 

X monochromatiques, et mesurer ensuite l'intensité des rayons X diffusés 

élastiquement dans une direction donnée. Les rayons X diffusés interfèrent entre eux

ntensité présente donc des maxima dans certaines directions; on parle 

phénomène de «diffraction». 
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Figure II.4.  Montage expérimental du système de recuit utilisé. 

, nous avons utilisé différentes 

La diffraction des rayons X (DRX) est utilisée principalement pour identifier les 

stallines [91]. La 

diffraction est le résultat de l’interférence des ondes diffusées par chaque atome. Cette 

notion d’interférence prend toute son ampleur lorsque l’objet a une structure 

avec un paramètre de réseau comparable avec la longueur d’onde du 

. La méthode générale consiste à irradier l'échantillon avec des rayons 

l'intensité des rayons X diffusés 

élastiquement dans une direction donnée. Les rayons X diffusés interfèrent entre eux 

ntensité présente donc des maxima dans certaines directions; on parle alors de 
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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 être de l’ordre de grandeur des 

distances interéticulaires.  

 

 

Figure II.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 à un nombre entier de fois la longueur d'onde, il y a 

interférence constructive. Soit 2θ 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 :  

2dhkl.sin()= n  ………………………(II.1) 

où dhkl est la distance interréticulaire de la famille de plans (h k l), θ l’angle entre le 

faisceau incident des rayons X et la surface de l’échantillon, λ la longueur d’onde et n 

l’ordre de diffraction. 

 

b. Technique de mesure. 

Les diffractomètres actuels utilisent le montage de Bragg-Brentano (figure II.6). 

Le faisceau des rayons X émis par le tube est limité par une fente de divergence afin 

de contrôler la surface irradiée de l'échantillon situé au centre du goniomètre. Le 

faisceau est focalisé par une fente réceptrice placée devant le détecteur qui enregistre 

l'intensité. L'anode du tube à rayons X, les cristallites de l'échantillon participant à la 



 

 

diffraction et la fente du détecteur se trouvent sur le cercle de focalisation. Le 

détecteur effectue une rotation 2θ  tandis que celle de l'

collectés par le détecteur sont convertis en impulsions électriques qui permettent de 

tracer les diagrammes de l'intensité du rayonnement diffracté en fonction de l'angle de 

diffraction I=f (2θ) qui sont la base de l'analyse.

 

Figure II.6. Schéma d’un diffractomètre à compteur
configuration de Bragg

 

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

L'intérêt grandissant pour l'analyse structura

épaisseur proche de la surface d'un matériau a permis l'essor depuis 

années de la diffraction des rayons X 

Incidence X-Ray Diffraction). 

perspectives, plus particulièrement dans 1'étude des modifications 

cristalline  des couches minces

l’implantation ionique et autres.

La diffraction des rayons X en incidence rasante pe

en profondeur des différentes phases cristallines composant la surface d'un solide, 

entre quelques nanomètres et quelques micromètres en ajustant l'angle d'incidence

des rayons X sur la surface du solide à analyser.

Vu que l'indice de réfraction des solides dans la gamme des rayons X est 

nettement inférieur à l'unité (écart de 10

totale apparaît pour des angles d'incidence de quelques dixièmes de degré. A de tels 

angles, l'onde transmise est évanescente et sa profondeur de pénétration est très faible 

(quelques nanomètres, dépendant du matériau et de la longueur d'onde des rayons X), 
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diffraction et la fente du détecteur se trouvent sur le cercle de focalisation. Le 

une rotation 2θ  tandis que celle de l'échantillon est θ. Les rayons X 

collectés par le détecteur sont convertis en impulsions électriques qui permettent de 

tracer les diagrammes de l'intensité du rayonnement diffracté en fonction de l'angle de 

n I=f (2θ) qui sont la base de l'analyse. 

Figure II.6. Schéma d’un diffractomètre à compteur opérant selon la 
configuration de Bragg-Brentano. 

Diffraction en incidence rasante (GIXRD) [52]. 

L'intérêt grandissant pour l'analyse structurale de surface ou 

épaisseur proche de la surface d'un matériau a permis l'essor depuis 

années de la diffraction des rayons X en  incidence rasante (GIXRD 

Ray Diffraction). Non destructive, cette technique a ouvert de nouve

lus particulièrement dans 1'étude des modifications 

cristalline  des couches minces qui apparaissent suite aux processus de

l’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 nanomètres et quelques micromètres en ajustant l'angle d'incidence

des rayons X sur la surface du solide à analyser. 

que l'indice de réfraction des solides dans la gamme des rayons X est 

inférieur à l'unité (écart de 10-5-10-6), une réflexion spéculaire ou quasi

t pour des angles d'incidence de quelques dixièmes de degré. A de tels 

transmise est évanescente et sa profondeur de pénétration est très faible 

(quelques nanomètres, dépendant du matériau et de la longueur d'onde des rayons X), 
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diffraction et la fente du détecteur se trouvent sur le cercle de focalisation. Le 

θ. Les rayons X 

collectés par le détecteur sont convertis en impulsions électriques qui permettent de 

tracer les diagrammes de l'intensité du rayonnement diffracté en fonction de l'angle de 

 

opérant selon la 

 d'une certaine 

épaisseur proche de la surface d'un matériau a permis l'essor depuis ces dernières 

en  incidence rasante (GIXRD - Grazing 

cette technique a ouvert de nouvelles 

lus particulièrement dans 1'étude des modifications de la structure 

aux processus de recuit, de 

rmet de déterminer la distribution 

en profondeur des différentes phases cristallines composant la surface d'un solide, 

entre quelques nanomètres et quelques micromètres en ajustant l'angle d'incidence α 

que l'indice de réfraction des solides dans la gamme des rayons X est 

), une réflexion spéculaire ou quasi-

t pour des angles d'incidence de quelques dixièmes de degré. A de tels 

transmise est évanescente et sa profondeur de pénétration est très faible 

(quelques nanomètres, dépendant du matériau et de la longueur d'onde des rayons X), 
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mais celle-ci augmente très rapidement dès que l'angle d'incidence s'éloigne de cette 

valeur critique de réflexion totale ��. 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 l’indique la figure II.7. 

 

 
 

Figure II.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 dhkl de chaque famille de plans et prédire, à l’aide de la loi 

de Bragg, où les pics de diffraction devraient être 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 associés 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 système Ni/Si entraîne un 

recouvrement des pics de certaines phases cristallines, ce qui peut rendre encore plus 

difficile l’identification des phases. 

Les couches de siliciures analysées sont très minces. La quantité de la matière 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 

l’expérience en elle-même ou encore du substrat de silicium rendent difficile 

l’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 

diffractomètre de marque PANALYTICAL XRD  type  X’PERT PRO,  en utilisant la 

raie  Kα du cuivre  de longueur d’onde λ= 1,54178 Å. Les mesures d’analyse des 

échantillons ont été effectuées avec un angle d’incidence fixe α= 0,5°. Les spectres 

angulaires ont été enregistrés pour des angles 2θ 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 

phénomène de la diffusion d'ions, est un outil important et utile pour l'analyse des 

matériaux. C'est une méthode d’analyse quantitative non destructive dont la résolution 

en profondeur est de l’ordre de quelques dizaines de nanomètres. Elle est aussi 

indépendante des liaisons chimiques et elle permet de déterminer la composition 

chimique d’un matériau. 

 Elle repose sur le bombardement de l’échantillon par des ions légers (généralement 

He, H) d’énergie relativement élevée (de l’ordre du MeV) et permet d’acquérir un 

spectre énergétique en quelques minutes. Il faut noter que l’étude des matériaux 

isolants nécessite une métallisation à l’effet d’éliminer l’accumulation de charges 

électriques à leur surface.  

La technique RBS consiste à mesurer l'énergie des particules chargées 

(habituellement alpha) qui sont rétrodiffusés hors d'un échantillon (figure II.8). La 
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quantité de la perte d'énergie lors de la collision avec les noyaux atomiques dépend de 

numéro atomique Z de chaque élément présent dans la cible. L'analyse en énergie des 

particules rétrodiffusées élastiquement par les atomes constituant la cible va permettre 

d'identifier la masse M2 des atomes de la cible, leur position en profondeur ainsi que 

leur concentration [93].  

 

 

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

 

Actuellement, la RBS est mise en œuvre 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 à 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 à mesurer le nombre et 

l’énergie de ces ions qui sont rétrodiffusés après interaction avec les atomes de la 

cible. Ces informations permettent d’accéder aux masses atomiques et aux 

concentrations élémentaires des constituants de la cible en fonction de la profondeur. 

Cette collision peut être 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 

paramètres nécessaires pour mener à bien l’analyse. Il s’agit de : 
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 Concept de collision de deux particules, entraînant le facteur cinématique. 

 Concept de probabilité de collision d’où la section efficace de rétrodiffusion. 

 Perte d’énergie du projectile dans la cible, déterminée par le pouvoir d’arrêt. 

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

 

i. Facteur cinématique. 

La technique RBS est basée sur le modèle de collision élastique entre une 

particule incidente (a) et un noyau cible (A). On considère que le noyau A est au 

repos et que la particule incidente s’approche du noyau avec une vitesse constante et 

une énergie E0. Le schéma de la collision est illustré à la figure II.9. 

 

 

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

 

Deux conditions sont nécessaires pour que l’interaction entre les deux atomes soit 

décrite par une collision élastique simple de deux particules isolées :  

- L’énergie de la particule incidente doit être plus faible ? que l’énergie de 

liaison  de la cible. 

- Il faut s’assurer de l’absence de réactions nucléaires ainsi que des résonances 

qui fixent une limite supérieure à l’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 l’énergie cinétique et de la quantité de 

mouvement. Le facteur cinématique K est défini comme le rapport entre l’énergie E 
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A partir de cette expression, on remarque que l’énergie après diffusion ne dépend qu

des masses (M1, et M2) (projectile et cible) et de l’angle de diffusion θ.

Donc, pour déterminer la masse (M

suffit de connaître E0 et θ [

 

ii. Section efficace de diffusion

La section efficace de diffusion coulombienne ser

analyse quantitative) le nombre d’atomes cibles par unité de surface à partir de la 

mesure du nombre de particules diffusées dans un angle solide (d

par rapport à la direction incidente (figure II.

 

Figure II.10.

Connaissant la masse 

l’angle de rétrodiffusion 

grâce à la mesure de E1.  

La densité d’atomes par unité de surface (Nt)
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de la particule incidente après la collision et son énergie initiale E0. Il est donné par la 


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A partir de cette expression, on remarque que l’énergie après diffusion ne dépend qu

(projectile et cible) et de l’angle de diffusion θ. 

Donc, pour déterminer la masse (M2) de la  cible, c'est-à-dire la nature de la

[95]. 

Section efficace de diffusion. 

La section efficace de diffusion coulombienne sert à déterminer (pour une 

analyse quantitative) le nombre d’atomes cibles par unité de surface à partir de la 

mesure du nombre de particules diffusées dans un angle solide (dΩ) à l’angle moyen 

par rapport à la direction incidente (figure II.10). [96] 

igure II.10. Section efficace différentielle. 

Connaissant la masse M1 et l’énergie E0 de la particule incidente, ainsi que 

, il est possible de déterminer la masse M2 de l’atome cible 

par unité de surface (Nt)i de l’élément i est donnée par: 
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A partir de cette expression, on remarque que l’énergie après diffusion ne dépend que 

 

dire la nature de la cible, il 

t à déterminer (pour une 
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de la particule incidente, ainsi que 
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où Ai est l’aire du pic pour Q ions incidents,  est l’angle solide de détection, 1 

l’angle entre le faisceau incident et la normale à l’échantillon et i(E0, ) la section 

efficace différentielle. Dans le cas où la diffusion est une diffusion élastique d’ions 

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

(diffusion de Rutherford), et la section efficace est donnée par:  
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avec : 

E0 : énergie du projectile juste avant la rétrodiffusion. 

Z1 : numéro atomique du projectile. 

M1: masse atomique du projectile. 

Z2 : numéro atomique de l’atome-cible. 

M2 : masse atomique de l’atome-cible. 

e : la charge électronique. 

On remarque que  i(E0, ) est proportionnelle à 1/(E0)
2 d'où l'intérêt à travailler à 

basse énergie. Toutefois, il y a une limite car à basse énergie, l’interaction n’est plus 

coulombienne par suite de l’effet d’écran des couches électroniques et la relation 

précédente n’est plus valable. Cependant, la section efficace reste proportionnelle à 

1/(E0)
2. Donc la sensibilité sera meilleure pour les ions lourds que pour les ions légers 

[94]. 

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

au système du laboratoire, la section efficace différentielle de diffusion est : 
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       Et pour des valeurs de M1<<M2, cette expression peut être écrite sous forme 

d’un développement limité comme:      
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Dans le système MKSA, le facteur 
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Le nombre de particules détectées (A) à un angle (θ) pour une incidence normale à 

une surface uniforme est : 

          A = σ.Ω.Q.N.t ………………………(II.8) 

Où : 

Q : le nombre des particules incidentes 

N : le nombre d’atomes/cm3 (ou la densité atomique de la cible) 

t : l’épaisseur du film 

Ceci implique que la connaissance de (σ) et (Ω) permet de déterminer le 

nombre d’atomes cibles, ou les concentrations atomiques (Nt) des constituants de 

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

 

iii. Pouvoir d'arrêt. 

Quand un faisceau de particules chargées de quelque MeV pénètre dans la 

cible, il perd son énergie graduellement avec la profondeur X. Les projectiles ont une 

énergie (inférieur à E0) qui est fonction du pouvoir d'arrêt du milieu [96]. Le pouvoir 

d'arrêt ou la section efficace d'arrêt exprime une perte d'énergie par atome par unité de 

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

ε(�) = 	
�

�

��

��
………………………(II.9) 

N: la densité atomique de la cible constituée d'atomes de masses M (NNi = 9.13 1022 

at.cm-3). 

iv. Perte d'énergie. 

Les ions légers, tels que les ions d’hélium, perdent leurs énergies par collision 

non élastique avec les électrons liés des atomes de la cible. On considère 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] : 

∆� = ��� − � = � ���(��) +
�

����
�(��)�………………………(II.10) 

X : la profondeur où le projectile est diffusé. 

(E0) : la section efficace d'arrêt pour le chemin d'aller avec une énergie E0 des 

projectiles. 

(E1) : la section efficace d'arrêt pour le chemin de retour avec une énergie E1 des 

projectiles. 

La relation (II.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 possèdent une énergie nulle. 

 

v. Straggling. 

 La perte d’énergie  spécifique (dE/dX) est assujettie à une fluctuation 

statistique dont l’importance augmente avec l’épaisseur. D’après Bohr, si une 

particule perd une énergie moyenne E sur une épaisseur x, l’énergie de straggling 

autour de E a une variance donnée par : 

B
2 = 4 Z1

2e4Z2N x ………………………(II.11) 

Avec 

N : Nombre d’atomes cible par cm3 

Z1 : numéro atomique de la particule incidente. 

Z2 : numéro atomique de la particule cible 

e   : Charge de l’électron 

c. Dispositif expérimental associé à 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 à quelques MeV). Les échantillons sont placés sur un porte 

cible mobile qui se trouve dans la chambre de détection. Le détecteur est apte à être 

positionné pour différents angles de détection [98]. L’ensemble électronique de mise 
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en forme et de traitement de signal comprend une chaîne d'amplification à bas bruit de 

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

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

 

 

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

On a effectué toutes les analyses RBS au niveau de  l’accélérateur 

électrostatique de type Van de Graaf 3.75 MV du Centre de Recherche Nucléaire 

d’Alger (CRNA) (figure II.12). Les mesures ont été réalisées à température  ambiante 

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

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

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

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

par un aimant d’analyse puis focalisé par un quadripôle magnétique.  Avant son 

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

pour assurer un  impact perpendiculaire sur la cible. 
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Figure II.12. Représentation schématique de l’accélérateur Van De Graaf [94]. 

d. Mesure de l’épaisseur des couches minces. 

 La rétrodiffusion de Rutherford (RBS) est basée sur les collisions des 

projectiles () 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 

dans ces couches. 

A partir du spectre énergétique RBS, on déduit l’épaisseur de la couche  en évaluant 

la largeur à mi-hauteur (FWHM) du pic de l'élément dont on veut mesurer l’épaisseur. 

FWHM est donnée par [99] : 

FWHM = E = KE0 – E1’ =  Nt ………………………(II.12) 

FWHM : Full Width Half Maximum est la largeur à mi-hauteur du pic ; elle est 

donnée en fonction de l’énergie des projectiles rétrodiffusés (figure II.11)  
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le pouvoir d’arrêt du matériau considéré.  

N : La concentration atomique du matériau considéré. 

KE0 : l’énergie rétrodiffusée à la surface du film. 

E1’ : l’énergie des projectiles chargés rétrodiffusés en profondeur d’épaisseur e avec 

E’1 inférieure à E1= KE0 

La largeur à mi-hauteur varie avec l’épaisseur de la couche. La figure II.13 montre 

une relation de proportionnalité entre l’épaisseur de la couche et la largeur à 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 à 30 nm pour un détecteur de Si avec une énergie 15 à 

18 KeV par canal [99]. En général, la résolution RBS en profondeur est de l’ordre de 

20 à 30 nm, mais elle peut être aussi inférieure à 2-3 nm près de la surface d’un 

échantillon. Les profondeurs typiques d’analyse sont moins de 2000 nm, mais 

l’utilisation des protons, plutôt que les ions d’hélium, comme particules incidentes 

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

 

 

Figure II.13. Schéma représentatif d'un spectre RBS avec la variation de FWHM 
en fonction de l'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 homogènes en composition et en épaisseur. Ce programme, fonctionnant 
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de manière itérative et en mode conversationnel, ajuste un spectre expérimental à la 

simulation du spectre en énergie des particules diffusées dans l’échantillon.  

La simulation peut être menée dans la plupart des géométries, à condition que la 

diffusion se fasse vers l’arrière (angle de diffusion  ≥ 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 considère  chaque couche de l’échantillon qui  est lui-même 

assimilé à un empilement de sous-couches d’épaisseur élémentaire, de composition 

uniforme et suffisamment fine pour que la section efficace de diffusion Rutherford en 

cible mince puisse être utilisée. La simulation s’effectue par sous-couches successives 

à partir de la surface de la cible. La perte d’énergie dans chaque sous-couche est 

uniquement fonction de sa composition et de l’énergie du projectile à l’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 trapézoïdale comme le 

montre la figure II.14. Le spectre final est construit comme une superposition des 

contributions de chaque élément de chaque sous-couche.  

 

Figure II.14. Caractéristique d’une forme trapézoïdale du signal RBS. 

où : 

La hauteur yf à l’énergie ef de diffusion en début de sous-couche. 

La hauteur yb à l’énergie eb de diffusion en fin de sous-couche. 
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L'air S limité par yf, yb, ef, eb et l'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 à l’interaction de 

l’échantillon avec un faisceau de lumière monochromatique. La différence de 

fréquence entre le photon excitateur et le photon diffusé renseigne sur la nature 

chimique de la molécule à l’origine de la diffusion. 

 

b. Principe général. 

La spectroscopie Raman utilise le principe de la diffusion inélastique de la 

lumière par la matière.  L’excitation est monochromatique et possède donc une 

énergie fixe supérieure à celle des vibrations moléculaires. Lors de l’interaction, la 

molécule est portée dans un état énergétique élevé et de courte durée de vie : il est 

appelé « état virtuel » (figure II.15). Lors de la désexcitation de la molécule, trois cas 

peuvent être envisagés [102] : 

 La désexcitation se fait à la même fréquence que l’excitation : c’est la 

diffusion Rayleigh élastique. 

 La désexcitation se fait à une fréquence inférieure à celle de l’excitation : c’est 

la diffusion Raman inélastique Stokes. 

 La désexcitation se fait à une fréquence supérieure à celle de l’excitation : 

c’est la diffusion Raman inélastique anti-Stokes. 

Pour les deux derniers cas, la différence énergétique correspond à un écart d’énergie 

vibrationnelle. 

Sur un spectre Raman, ceci se traduit par une bande Rayleigh à la même fréquence 

(énergie) que le rayonnement incident, des bandes à plus faible fréquence «  les 

bandes Stokes » et d’autres bandes à 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 à la fréquence de vibration. 

Cependant, cette appellation est de moins en moins utilisée laissant place au terme 

«nombre d’onde» exprimé en cm-1 (wave number). 

 



 

 

Figure II.15. Différentes 
analyse Raman. ν0 correspond à la fréquence d’excitation du laser, 

correspond à la fréquence de vibration de la molécule analysée.

L’intensité d’une raie de diffusion Raman est proportionnelle à 

radiation excitatrice, à l’inverse 

(1/ λ4), et au carré de la variation de polarisabilité lors de la vibration. Ainsi, elle 

dépend du nombre de molécules présentes dans l’état initial

figure II.15, l’excitation dans le cas de la diffusion anti

niveau énergétique supérieur à 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

avoir dans un état stable. L

anti-Stokes, et elles sont mieux

La spectroscopie Raman peut êtr

nécessite aucun prélèvement, et même aucun contact avec l’échantillon. Cependant, 

un critère d’analyse est essentiel : la puissance du laser. En effet, une puissance trop 

élevée pourrait chauffer et dégrader l

visible à l’œil nu et peut correspondre à des modifications structurales du matériau : le 

spectre résultant peut alors être celui des produits transformés. Une attention 

particulière est donc systématiquem

puissances du laser utilisées.

La mise en œuvre de la technique  Raman 

la focalisation du faisceau laser à l’aide de lentilles ou de miroirs concaves. Si une 
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Figure II.15. Différentes transitions énergétiques pouvant avoir lieu lors d’une 
correspond à la fréquence d’excitation du laser, 

correspond à la fréquence de vibration de la molécule analysée.

L’intensité d’une raie de diffusion Raman est proportionnelle à l’intensité de la 

à l’inverse de sa longueur d’onde d’excitation λ à la puissance 4

), et au carré de la variation de polarisabilité lors de la vibration. Ainsi, elle 

dépend du nombre de molécules présentes dans l’état initial. Comme le montre la 

, l’excitation dans le cas de la diffusion anti-Stokes se fait à partir d’un 

niveau énergétique supérieur à 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

avoir dans un état stable. Les bandes Stokes sont donc plus intenses que les 

mieux enregistrées [103]. 

La spectroscopie Raman peut être considérée comme non destructive car elle ne 

nécessite aucun prélèvement, et même aucun contact avec l’échantillon. Cependant, 

un critère d’analyse est essentiel : la puissance du laser. En effet, une puissance trop 

élevée pourrait chauffer et dégrader l’échantillon. Cette dégradation n’est pas toujours 

et peut correspondre à des modifications structurales du matériau : le 

spectre résultant peut alors être celui des produits transformés. Une attention 

particulière est donc systématiquement portée aux spectres obtenus par rapport aux

puissances du laser utilisées. 

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

faisceau laser à l’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 spectromètre Raman avec un microscope optique permet 

d’analyser des microéchantillons grâce à des objectifs permettant une résolut

spatiale de l’ordre du μm².

Ces systèmes de focalisation permettent des analyses à distance, sans contact avec 

l’échantillon ou l’objet [64].

tous types de matériaux, des poudres, des liquides,

rayonnement à travers des tubes contenant les

échantillons hétérogènes complexes.

 

 

 

c. Applications.  

Tous les matériaux peuvent être analysés par spectroscopie Raman, quel que soit 

l’état sous lequel ils se présentent (solide, liquide ou gazeux) et sans préparation 

préalable particulière. 

Les informations tirées d’un spectre Raman s

•la position des raies renseigne sur les espèces chimiques en présence dans 

l’échantillon. 

• la largeur des pics à mi

l’échantillon. 

• l’intensité d’un pic peut être reliée à la concentration de l’espèce.

• le déplacement des pics est fonction de l’état de contrainte et/ou de la tem

Figure II.16. Informations qualitatives et quantitatives fournies par une raie 
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face dite « macro » est utilisée, une lentille ou un objectif macroscopique permet 

Autrement, un couplage du spectromètre Raman avec un microscope optique permet 

d’analyser des microéchantillons grâce à des objectifs permettant une résolut

spatiale de l’ordre du μm². 

Ces systèmes de focalisation permettent des analyses à distance, sans contact avec 

l’objet [64]. Il est donc ainsi possible d’analyser,grâce au microscope

tous types de matériaux, des poudres, des liquides, des gaz en focalisant le 

rayonnement à travers des tubes contenant les produits à analyser, ainsi que des 

échantillons hétérogènes complexes. 

Tous les matériaux peuvent être analysés par spectroscopie Raman, quel que soit 

uel ils se présentent (solide, liquide ou gazeux) et sans préparation 

Les informations tirées d’un spectre Raman sont multiples (voir figure. II.16

•la position des raies renseigne sur les espèces chimiques en présence dans 

• la largeur des pics à mi- hauteur fournit des informations sur la structure de 

• l’intensité d’un pic peut être reliée à la concentration de l’espèce. 

• le déplacement des pics est fonction de l’état de contrainte et/ou de la tem

 

Figure II.16. Informations qualitatives et quantitatives fournies par une raie 
Raman. 
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face dite « macro » est utilisée, une lentille ou un objectif macroscopique permet 

Autrement, un couplage du spectromètre Raman avec un microscope optique permet 

d’analyser des microéchantillons grâce à des objectifs permettant une résolution 

Ces systèmes de focalisation permettent des analyses à distance, sans contact avec 

grâce au microscope, 

des gaz en focalisant le 

, ainsi que des 

Tous les matériaux peuvent être analysés par spectroscopie Raman, quel que soit 

uel ils se présentent (solide, liquide ou gazeux) et sans préparation 

ont multiples (voir figure. II.16) : 

•la position des raies renseigne sur les espèces chimiques en présence dans 

des informations sur la structure de 

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

Figure II.16. Informations qualitatives et quantitatives fournies par une raie 
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Il est à 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 entraîner un 

échauffement local de l’échantillon et être à l’origine d’un déplacement des pics. 

 

d. Exemples d’applications : 

 détermination de la nature chimique d’une espèce (acquisition d’un spectre de 

surface). 

 étude de la répartition de différents composés (cartographie Raman en 2D ou 

3D). 

 étude de la diffusion d’un produit (profil). 

 détermination du degré de cristallinité. 

 analyse de contraintes. 

e. Appareillage. 

Dans notre étude, les spectres Raman ont été enregistrés à la température ambiante 

à l'aide d'un  microscope Renishaw inVia présenté dans la figure II.17. 

 

 

Figure II.17. Dispositif expérimental de l’appareillage (micro-Raman). 

 

Les éléments de base formant un spectromètre Raman sont représentés dans la figure 

(II.18) : 

 



 

 

Figure II.18. Représentation

i. source laser : 

Le laser fournit une radiation monochromatique de 

(632.2 nm). Il existe des sources laser dans l’ultraviolet (UV), le visible et le proche 

infra- rouge (NIR) que l’on utilise 

de l’analyse. 

Un pré-monochromateur ou filtre interférentiel situé juste après le laser élimine les 

raies parasites plasma se trouvant au voisinage de la raie laser excitatrice. Le fais

passe ensuite par un polariseur placé à l’entrée du microscope, fixant la polarisation 

incidente. 

ii. Microscope. 

Le microscope focalise le spot laser incident sur la surface de l’échantillon, via 

l’objectif approprié, puis dirige les photons diffusés ver

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

 

iii. Filtre de réjection.

Le processus Raman étant peu intense, un filtre holographique de type «

« edge » (notch dans notre cas)

Rayleigh beaucoup plus intense.

iv. Monochromateur.
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Représentation schématique d’un spectromètre Raman (Renishaw).

 

Le laser fournit une radiation monochromatique de longueur d’onde stable et connue

. Il existe des sources laser dans l’ultraviolet (UV), le visible et le proche 

que l’on utilise selon la nature de l’échantillon à analyser et le but 

monochromateur ou filtre interférentiel situé juste après le laser élimine les 

raies parasites plasma se trouvant au voisinage de la raie laser excitatrice. Le fais

passe ensuite par un polariseur placé à l’entrée du microscope, fixant la polarisation 

Le microscope focalise le spot laser incident sur la surface de l’échantillon, via 

l’objectif approprié, puis dirige les photons diffusés vers le spectromètre. Un 

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

Filtre de réjection. 

Le processus Raman étant peu intense, un filtre holographique de type «

(notch dans notre cas) est utilisé pour séparer le signal d’intérêt du signal 

Rayleigh beaucoup plus intense. 

Monochromateur. 
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schématique d’un spectromètre Raman (Renishaw). 

stable et connue  

. Il existe des sources laser dans l’ultraviolet (UV), le visible et le proche 

selon la nature de l’échantillon à analyser et le but 

monochromateur ou filtre interférentiel situé juste après le laser élimine les 

raies parasites plasma se trouvant au voisinage de la raie laser excitatrice. Le faisceau 

passe ensuite par un polariseur placé à l’entrée du microscope, fixant la polarisation 

Le microscope focalise le spot laser incident sur la surface de l’échantillon, via 

s le spectromètre. Un 

Le processus Raman étant peu intense, un filtre holographique de type « notch » ou 

d’intérêt du signal 
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Les photons diffusés arrivent dans le monochromateur par une fente (ou trou 

confocal) permettant de localiser spatialement la lumière. 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 l’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 l’échantillon analysé. Son domaine spectral est compris entre 400 nm et 

1μm. 

*Détecteur InGaAs (monocanal) : il s’agit d’un détecteur spécialement conçu pour 

l’IR. Il 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’intérêt est sélectionnée à la surface de l’échantillon, lequel est 

visualisé grâce à une caméra vidéo. La zone à 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 façon à ce que le 

laser soit focalisé sur le deuxième pixel, où un autre spectre Raman est collecté etc.… 

Il y a donc à la fin de l’analyse autant de spectres que de pixels, la durée de 

l’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 l’image en fonction de la variation de l’intensité de cette bande par 

intégration de l’aire sous le(s) pic(s) : on obtient une image caractéristique de la 

répartition de cet élément dans la zone analysée. 
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 L’image peut également être reconstruite en fonction de la position relative du 

pic considéré : on accède ainsi à 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, l’image peut être reconstruite en fonction de la largeur à mi- hauteur du 

pic d’intérêt, caractéristique de la structure de l’échantillon. 

Par ailleurs, il est possible de sélectionner au départ une bande d’intérêt qui seule 

participera à la formation de l’image Raman. Etant beaucoup plus rapide que 

d’acquérir un spectre complet pour chaque pixel, cette technique est très adaptée par 

exemple à la détection de contaminants sur de larges zones. 

ii. Profil. 

Sur le même principe que l’imagerie Raman, il est possible de collecter un 

spectre Raman à des intervalles réguliers le long d’une ligne. Le profil peut être 

réalisé dans le plan XY de l’échantillon, ou en profondeur selon l’axe Z (pour les 

échantillons transparents). Dans le cas d’un profil en profondeur réalisé sur un 

échantillon non transparent, il faut tenir compte des phénomènes d’absorption. 

Cette technique permet par exemple de suivre la diffusion de produits (organiques ou 

inorganiques) dans l’échantillon en représentant l’évolution de l’intensité d’une bande 

caractéristique du produit de traitement en fonction de la profondeur dans 

l’échantillon. 

 

4. Mesure de résistivité par la méthode des quatre pointes. 

a. Principe de la méthode. 

La figure II.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 : 

� = �.
�

�
= �.

�

�.�
……………………… (II.13) 

Où  ρ est la résistivité électrique moyenne de la piste.   

Le rapport L/W peut être considéré comme un “nombre de carrés” et le rapport ρ/e est 

appelé résistance carré Rs en Ω/□ (nombre d’ohm par carré).  

Pour les dispositifs, L et W sont caractérisés par le dessin des masques. 
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Figure II.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 II.20). Elle suppose que l’épaisseur du film est négligeable devant les autres 

dimensions. Quatre pointes alignées et à égale distance les unes des autres touchent le 

matériau avec une certaine profondeur qui dépend du type de pointes utilisées. Un 

courant I de valeur connue est appliqué entre les deux pointes extrêmes. La tension V 

est mesurée entre les deux pointes centrales [26]. 

 

Figure II.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 l’expression de la résistance du matériau traversé par un courant :                                     

�

�
= �. ��……………………… (II.14) 

K est un coefficient sans dimension caractéristique de la géométrie bidimensionnelle 

(forme des contours, position des contacts). K peut être calculé analytiquement dans 

quelques cas particuliers très simples, par exemple pour quatre pointes équidistantes 

alignées sur une couche sans limites (considérée comme infinie) : 

� = log(2)/π……………………… (II.15) 

d’où 1/K= 4,532 
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b. Performances de la technique. 

        Il s’agit d’une technique très simple puisqu’elle mesure directement Rs ( et donc 

la résistivité électrique) de la couche analysée: aucun motif n’est nécessaire. Si l’on 

considère un modèle d’une couche uniforme (ex : NiSi) formée sur le substrat 

silicium, nous avons la relation suivante : 

1

�������
=

1

������
+

1

����������
 

Or  
�

����������
est négligeable (de l’ordre de 10�����pour un substrat dopé p). Ceci 

nous permet d’obtenir facilement la résistance moyenne du siliciure formé [26]. 

Le dispositif expérimental utilisé est de type Keithely 2401 opérant à la température 

ambiante. 

 

5. Microscopie à force atomique (AFM) [104]. 

Le principe du microscope à force atomique (AFM) consiste à déplacer une 

pointe située au bout d’un levier à la surface d’un échantillon qui peut être conducteur 

ou isolant (figure II.21).  

 

 

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

La déflexion du levier, résultant des forces d’interaction pointe/surface, est 

enregistrée à l’aide d’un laser et d’un détecteur. L’image, obtenue par microscopie 

électronique MEB d’une pointe AFM est reportée sur la figure II.22. Le rayon en bout 



 

 

depointe est de l’ordre de 20 à 60 nm alors que la constante de raideur du levier varie 

de 0.5 à0.006 N/m. Les forces d’interaction mesurées sont de l’ordre de 10

 

Figure II.22. Image d’une pointe AFM

Le type de force qui s’exerce sur la pointe (attractive ou répulsive)

selon la distance pointe / surface. Ces forces peuvent avoir des origines diverses.

Il peut s’agir de force de type Van der Waals, de f

ou encore capillaires selon la nature de l’échantillon analysé. On distingue deux 

modes d’utilisation de l’AFM et qui sont schématisés sur la 

contact (forces répulsives) correspond au cas où la poin

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 l’échantillon. Le mode vibrant 

permanente de telle sorte que la pointe touche l’échantillon uniquement au plus bas de 

la déflexion. Ce mode permet une résolution latérale meilleure (1 à 5 nm) et permet 

d’analyser des échantillons mous.

(a

Figure II.23. Mode vibratoire (a) et mode contact (b) en AFM.
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depointe est de l’ordre de 20 à 60 nm alors que la constante de raideur du levier varie 

de 0.5 à0.006 N/m. Les forces d’interaction mesurées sont de l’ordre de 10

 

e II.22. Image d’une pointe AFM[105].  

Le type de force qui s’exerce sur la pointe (attractive ou répulsive)

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 l’échantillon analysé. On distingue deux 

modes d’utilisation de l’AFM et qui sont schématisés sur la figure II.

contact (forces répulsives) correspond au cas où 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 l’échantillon. Le mode vibrant ou vibratoire utilise une pointe en vibration 

permanente de telle sorte que la pointe touche l’échantillon uniquement au plus bas de 

la déflexion. Ce mode permet une résolution latérale meilleure (1 à 5 nm) et permet 

d’analyser des échantillons mous. 

a)                                          (b) 

Figure II.23. Mode vibratoire (a) et mode contact (b) en AFM.
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depointe est de l’ordre de 20 à 60 nm alors que la constante de raideur du levier varie 

de 0.5 à0.006 N/m. Les forces d’interaction mesurées sont de l’ordre de 10-6 à 10-8 N. 

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. 

orces magnétiques, électrostatiques 

ou encore capillaires selon la nature de l’échantillon analysé. On distingue deux 

igure II.23. Le mode 

te 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 

ilise une pointe en vibration 

permanente de telle sorte que la pointe touche l’échantillon uniquement au plus bas de 

la déflexion. Ce mode permet une résolution latérale meilleure (1 à 5 nm) et permet 

 

Figure II.23. Mode vibratoire (a) et mode contact (b) en AFM. 
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La morphologie de surface des couches élaborées a été analysée à l’aide d’un 

microscope à force atomique « PACIFIC NANOTECHNOLOGY » opérant en mode 

contact. La résolution de l’appareil est de 8μm en X et Y. Les leviers utilisés sont en 

nitrure de silicium. 

 

6. Conclusion.   

Les  techniques expérimentales  utilisées sont parfaitement adaptées à l’étude de 

nos échantillons et elles sont complémentaires.  

La  diffraction  des  rayons  X  a  permis  de  déterminer  le  degré de  cristallinité des  

films et l’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  à  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 stœchiométrie atomique. 
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Ce chapitre est relatif aux résultats de l'étude des cinétiques de formation et de 

croissance de  siliciures de nickel et de cobalt dans les échantillons représentant les 

systèmes Co/Ni/Si et Ni/Co/Si. On rappelle que les échantillons sont élaborés par 

évaporation 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, l'accent est mis sur l’effet de la température de recuit 

sur la formation et la stabilité thermique des différents siliciures formés lors de la 

réaction à l'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 à force atomique (AFM) sont les principales 

techniques d'analyse mises en œuvre dans ce travail. 

 

I. Echantillons Co/Ni/Si recuits à 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).   
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Figure III.1. Spectre de diffraction des rayons X de l'échantillon de référence. 

Le diagramme de diffraction DRX de l’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 à 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 mêmes positions  angulaires. Ainsi, 

comme la montre la  figure, en raison de la même structure cristalline de ces deux 

éléments, 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 à 

la présence de phases de siliciure, ce qui prouve que les  réactions à l’état solide  aux 

interfaces du système Co/Ni/Si n’ont pas lieu. 

Après un recuit effectué à  la température de 300°C (figure III.2), on voit que le pic de 

diffraction situé à 2 = 45.24° a complètement disparu, alors que celui correspondant 

à 2 = 51.79° persiste toujours avec un léger changement dans son intensité. En outre, 

des pics correspondant à la phase Ni2Si 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 à une température de 

250°C par l’interaction entre Ni et Si selon la réaction 2Ni + Si  Ni2Si. On doit 

noter ici que les positions des pics de diffraction de la phase Ni2Si et ceux de Co2Si 

sont quasiment identiques. Le pic de diffraction qui reste inchangé est associé à la 

couche de cobalt qui n’a pas réagi, alors que le pic qui a disparu (2 = 45.24°) 

correspond à Ni qui s’est transformé en siliciure Ni2Si. Ce dépouillement est basé sur 

les résultats RBS qui seront présentés ultérieurement. 
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Figure III.2. Spectre de diffraction des rayons X de l'échantillon recuit à 300°C. 
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De plus, la position angulaire de la raie (301) de la phase Ni2Si enregistrée sur 

le spectre DRX  a subi un léger déplacement vers les bas angles de diffraction, par 

rapport à la base des données JCPDS qui indique une position angulaire de 45.56° 

(voir annexe). Ce déplacement est probablement dû à l’existence de contraintes créées 

par la diffusion des atomes de cobalt dans la phase Ni2Si lors du recuit thermique. 

Cela explique encore la légère diminution dans l’intensité du pic de Co localisé à 2 = 

45.24°. 

Le spectre DRX pour l’échantillon recuit à 400°C est illustré dans la figure 

III.3. 
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Figure III.3. Spectre de diffraction des rayons X de l'échantillon recuit à 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, à la position angulaire de 2 

= 40.23°, on enregistre un pic de diffraction qui correspond à la phase Co2Si avec 

l’orientation de (211). La simulation du spectre RBS du même échantillon a permis de 

confirmer la formation du composé Co2Si au lieu de Ni2Si. On note aussi  la présence 

de deux pics qui correspondent aux plans de diffraction (201) et (220) de la phase 

CoSi apparaissant aux angles 2 = 45.63 et 58.78°, respectivement. On rappelle que 

ces deux phases (Co2Si et CoSi) se forment simultanément [106] et c’est ce qui 
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explique leur coexistence à cette température. La phase CoSi est probablement formée 

par la diffusion des atomes Si à 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 à 2 = 44.19°, est attribué à la phase 

monosiliciure de nickel NiSi. La présence de cette phase en même temps que la 

disparition de la phase Ni2Si indique que la transformation Ni2Si → NiSi est 

complètement achevée à cette température.  

Par rapport aux positions angulaires fournies par la base des données JCPDS (voir 

l’annexe), on constate que les pics enregistrés dans ce spectre ne subissent pas un 

déplacement remarquable dans leurs positions angulaires, comparé à celui que l’on a 

remarqué dans le cas de l’échantillon recuit à 300°C. Ceci laisse supposer l’absence  

de diffusion des atomes de cobalt dans la phase NiSi et des atomes de nickel dans les 

phases Co2Si et CoSi. Ce résultat peut bien expliquer la disparition totale de la phase 

ternaire riche en métal (CoxNi1-x)2Si et la non formation d’aucune phase ternaire 

monosiliciure de type (CoxNi1-x)Si (on le verra ultérieurement dans la partie RBS). 

Le spectre de diffraction de l’échantillon Ni/Co/Si(100) recuit à 500°C (figure 

III.4) semble mettre en évidence la disparition totale de la phase CoSi vu l’absence 

des pics de diffraction qui lui sont associés. Cependant, la simulation du spectre RBS 

du même échantillon montre la persistance d’une fine couche correspondant à cette 

phase. Nous constatons aussi la présence de la phase NiSi à travers l’apparition des 

mêmes pics enregistrés dans l’échantillon recuit à 400°C, ce qui indique que le 

monosiliciure de nickel demeure toujours stable après traitement effectué à 500°C. Le 

pic associé au siliciure de cobalt riche en métal Co2Si  a été également enregistré dans 

ce spectre. En plus des raies relatives à ces deux siliciures formés Co2Si et NiSi, le 

spectre DRX renferme des pics de diffraction qui sont attribués à la phase ternaire 

(CoxNi1-x)Si2
3 , et il s’agit des pics diffraction (200) et (220) positionnés 

respectivement à 2  = 33.26° et 47.18°. En se basant sur l’analyse des résultats de la 

simulation RBS, on peut suggérer que la formation du composé ternaire a lieu suite à 

la diffusion des atomes de cobalt dans NiSi2 lors de sa croissance.  

                                                           
3Les informations sur cette phase fournies par les bases de données des fiches JCPDS 
sont très limitées. Pour cela, on a compté sur les littératures pour confirmer la 
présence de ses pics et les indexer. 
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Figure III.4. Spectre de diffraction des rayons X de l'échantillon recuit à 500°C 

Dans le cas de l’échantillon recuit à 600°C (figure III.5), on remarque une légère 

augmentation de l’intensité de la raie de diffraction associée à la phase ternaire. Aussi, 

on note l’extinction totale de la raie assignée à Co2Si et la transformation partielle  de 

la phase CoSi en disiliciure CoSi2.De plus, les raies correspondant à la phase NiSi ont 

complètement 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 à celui de l’échantillon 

traité à 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 (CoxNi1-x)Si. 
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Figure III.5. Spectre de diffraction des rayons X de l'échantillon recuit à 600°C. 
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En augmentant la température de recuit jusqu’à 700°C, la phase CoSi disparaît 

complètement en se transformant en CoSi2 (Figure III.6). Cette dernière a consommé 

la totalité de la phase CoSi et elle est bien observable en DRX par la présence d’un 

pic positionné à 2 = 56.90° correspondant à l’orientation (311). A cette même 

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 (CoxNi1-x)Si2. 
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Figure III.6. Spectre de diffraction des rayons X de l'échantillon recuit à 700°C. 

 

Le spectre de DRX obtenu pour l’échantillon recuit à 800°C renferme presque 

les mêmes raies de diffraction que celui de l’échantillon traité à 700°C. On enregistre 

seulement une légère augmentation dans l’intensité du pic (311) de CoSi2 situé à 2 = 

56.88°. Les pics de la phase ternaire admettent les mêmes intensités et leurs positions 

angulaires ne changent pas, ce qui signifie que cette phase est stable à la température 

de 800°C. Selon la littérature [52], la phase CoSi2 se forme à une température de 

500°C, mais dans notre cas sa formation est retardée jusqu’à 700°C. 
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Figure III.7. Spectre de diffraction des rayons X de l'échantillon recuit à 800°C. 

 

2. Analyse par RBS. 

L’interprétation qualitative d’un spectre RBS simple est immédiate alors que 

l’analyse quantitative peut se limiter à la seule détermination des hauteurs et des 

largeurs des pics, qui conduit directement à l’épaisseur et à la concentration atomique. 

Dans le cas des spectres RBS complexes, il est nécessaire de recourir à des codes de 

calcul dont le principe est d’engendrer, à 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 l’évolution de la perte d’énergie dans une 

couche et de l’interpolation finale du spectre. 

- Simulation des spectres RBS expérimentaux  

           La simulation des spectres RBS expérimentaux nécessite la connaissance des 

conditions opératoires de l’analyse RBS et la composition de l’échantillon. Un  

étalonnage de la chaîne de détection est également requis pour toute simulation. Cet 

étalonnage se traduit par la détermination d’une relation linéaire de la conversion du 

numéro du canal en énergie des ions rétrodiffusés :  

                                               E = a C +b………………….(III.1) 
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E est l’énergie des ions rétrodiffusés correspondant au canal C.   

C est le numéro de canal à la surface. a et b représentent les constantes de conversion.  

 L’étalonnage de la chaîne de détection peut être réalisé en utilisant les pics de surface 

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

                                              K1E0 = aC1+b………………….(III.2) 

                                              K2E0 = aC2+b………………….(III.3) 

K1 et K2 sont les facteurs cinématiques de chaque élément à la surface, E0 est 

l’énergie des ions incidents, C1etC2 sont les positions en canaux des pics  en surface 

de chaque élément.  

Les paramètres de calibrage pour les deux éléments Ni et Si utilisés 

expérimentalement sont les suivants : 

E0 = 2 MeV, KNi=   0.7611        CNi   = 488              KSi = 0.5635     CSi = 362 

Les constantes de conversion associées sont donc :    

a = 2.30       et           b = -5 

Le spectre RBS de l’échantillon de référence (sans recuit) est représenté dans la 

figure III.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 

élevées (~ 1.522 MeV). Il convient de rappeler que les deux éléments 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’après la forme du spectre, nous pouvons dire que 

l’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 à l’aide du programme RUMP du spectre RBS de cet échantillon 

montre  que l’épaisseur de la couche Co est égale à 300 Å, et celle de Ni est environ 

150 Å. Il est à souligner que la position énergétique  de Ni en surface est normale, 

cependant celle de Si est décalée vers les énergies inférieures à cause de la perte 

d’énergie des ions alpha (He++) dans la couche de nickel qui se trouve sur la surface 

libre. Il est à noter aussi que les pics relatifs au carbone et à l’oxygène comme 

impuretés ne sont pas évidents, ce qui témoigne de la propreté de l’interface avec le 

substrat Si et de la pureté des films métallique.  
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Figure III.8. Spectre RBS de l’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 l’échantillon Co/Ni/Si(100) traité à 300°Cest illustré dans la figure 

III.9.  

Le signal associé à la bicouche Co/Ni se caractérise par une légère diminution en 

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

pureté de l’élément dans la couche décroît, c’est à dire qu’il y a de plus en plus de 

mélange d’espèces, alors que l’élargissement suggère que la couche formée s’est 

élargie. 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 (CoxNi1-x)2Si. Le processus de 

la formation des phases est montré dans la figure III.10. 
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Figure III.9. Spectre RBS de l’échantillon Co/Ni/Si(100) recuit à 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           90.00        A        auto          Ni  34.000 Co  20.000 Si  34.000  
6          16000.00   A       auto         Si 100.000 
========================================================================= 

 
Figure III.10. Processus de la formation de la phase (CoxNi1-x)2Si : (a)  formation 
de la phase Ni2Si, (b) diffusion de Co dans Ni2Si, (c) formation de (CoxNi1-x)2Si. 
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 En se référant à la littérature [107], le nickel  réagit avec le silicium pour former à 

l’interface Ni/Si le composé Ni2Si à partir de 250°C. La simulation de ce spectre 

indique que la couche de cobalt d’épaisseur 30 nm n’est pas consommée totalement,  

et que seulement une couche d’épaisseur 11 nm a  réagi. Sous l’effet de la température 

de recuit, les atomes Co diffusent donc dans la phase Ni2Si formée auparavant à 

250°C et, par conséquent, ils conduisent à la formation du siliciure ternaire (CoxNi1-

x)2Si. La simulation RBS a permis d’estimer l’épaisseur de ce siliciure à environ 30 

nm et l’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 l’accroissement de la température de recuit à 

400°C (figure III.11) conduit à une diminution du signal RBS de Co/Ni. Les données 

de la simulation montrent une très nette évolution au niveau de la distribution  des 

atomes Ni et Co. En effet, la phase ternaire a complètement disparu et on note la 

formation du siliciure de cobalt riche en métal Co2Si et des deux monosiliciures de 

cobalt et de nickel. Le siliciure Co2Si se forme à la surface de l’échantillon et admet 

une épaisseur de 11 nm. En dessous de cette couche, on observe la formation du 

monosiliciure de cobalt CoSi avec une épaisseur de 15 nm. Enfin, le monosiliciure de 

nickel NiSi, d’épaisseur 40 nm, est détecté à l’interface CoSi/Si.  

 

            Figure III.11. Spectre RBS de l’échantillon Co/Ni/Si(100) recuit à 400°C. 
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Données de la simulation :  
============================================================== 

  #         Thickness         Sublayers     Composition  . . . 

1         110.00     A        auto         Co 66.000     Si 34.000 

2         150.00     A      auto         Co 50.000     Si 50.000              

3        400.00     A        auto        Si  50.000     Ni  50.000  

4       16000.00   A     auto        Si 100.000   
============================================================== 

Il est important de souligner que la séparation spatiale des phases CoSi et NiSi a eu 

lieu dans les deux systèmes étudiés Co/Ni/Si et Ni/Co/Si. Cette séparation de phases a 

été étudiée par d'Heurle et Finstad [75,76] dans un système de bicouches et pour des 

alliages métalliques (CoNi)/Si avec un excès de nickel (concentration Ni ≥50% at.). 

Dans la figure III.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. 

 
 

Figure III.12. Processus de la séparation des phases proposé par d’Heurle et al. à 
partir de la phase initiale (Ni*-Co)2Si riche en Ni (a) vers la croissance de NiSi 

(b) et la croissance de CoSi (c) [75]. 

 

A partir d’une couche homogène de la phase (CoxNi1-x)2Si, le monosiliciure de nickel 

NiSi se forme en premier grâce à la diffusion des atomes de nickel à travers la couche. 

La grande mobilité des atomes de nickel dans la phase (CoxNi1-x)2Si assure la 

fourniture des atomes de Ni à l'interface NiSi/(CoxNi1-x)2Si jusqu’à ce que la couche 

(CoxNi1-x)2Si s’appauvrisse en nickel [24]. d’Heutre et al. ont suggéré que le reste de 

cette phase se transforme en Co2Si. Après ce processus, les atomes de nickel (et de 

silicium) se libèrent du composée NiSi à l’interface NiSi/Co2Si et les atomes Si 

diffusent vers la phase Co2Si pour donner naissance finalement au monosiliciure de 

cobalt CoSi [23,47]. En même temps, Ni diffuse à 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 à travers la phase NiSi. 

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

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

l’échantillon traité à 500°C est, dans une grande mesure, très proche de celui établi 

pour l’échantillon recuit à 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 (CoxNi1-x)Si2 à l’interface NiSi/Si. En se basant 

sur les résultats RBS, Il semble tout à fait légitime d’avancer l’hypothèse selon 

laquelle l’apparition de ce siliciure ternaire est rendue possible suite à la diffusion des 

atomes de cobalt dans le disiliciure de nickel NiSi2.  

 
 

Figure III.13. Spectre RBS de l’échantillon Co/Ni/Si(100) recuit à 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  17.000 Si  66.000  
7          50.00       A        auto         Co  14.000  Ni  20.000 Si  66.000 
8         800.00      A        auto         Si  98.000     Ni   2.000 
9       16000.00    A        auto        Si 100.000 
===================================================================== 

 

Avec l’augmentation de la température de recuit, les atomes Si diffusent à l’interface 

NiSi/Si pour donner naissance à NiSi2. Ensuite, les atomes Co vont diffuser dans cette 

phase pour former la phase (CoxNi1-x)Si2 avec différentes concentrations atomiques 

Co le long de l’étendue de la couche. L’épaisseur de cette couche est estimée égale à 

28 nm. Les résultats de la simulation RBS relatifs à cet échantillon permettent 

d’établir les cartographies des phases formées au niveau des différentes interfaces, 

comme le schématise la figure III.14.  

 

 
 

Figure III.14. Processus de la formation de la phase (CoxNi1-x)Si2 à partir de la diffusion 
de Si dans la phase NiSi (a), la formation de la phase NiSi2  et la diffusion de Co dans la 

phase NiSi2  (b),  la formation de la phase (CoxNi1-x) Si2 (c). 

 

Le spectre RBS enregistré dans l’échantillon Co/Ni/Si recuit à 600°C est donné par la 

figure III.15. L’analyse RBS indique que la couche superficielle du siliciure riche en 

cobalt Co2Si a complètement disparu en se transformant en monosiliciure CoSi sous 

forme d’une couche superficielle d’épaisseur 20 nm. En même temps, le 

monosiliciure de nickel NiSi est dissocié pour conduire à la formation et croissance 
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du disiliciure ternaire (CoxNi1-x)Si2 qui est caractérisé par une épaisseur plus 

importante (34 nm) et une concentration atomique Co plus grande en comparaison 

avec l’échantillon traité à 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 

système est schématisée dans la figure III.16. 

 

 
 

Figure III.15. Spectre RBS de l’échantillon Co/Ni/Si(100) recuit à 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 III.16. Processus de formation des phases à 600°C. 

L’échantillon recuit à 700°C admet le spectre RBS donné par la figure III.17. 

 
 

Figure III.17. Spectre RBS de l’échantillon Co/Ni/Si(100) recuit à 700°C. 

 

Les résultats de la simulation RBS indiquent que le système est composé de deux 

phases principales : le disiliciure de cobalt CoSi2, d’épaisseur 22 nm, situé à la surface 

de l’échantillon et le disiliciure ternaire (Ni-Co)Si2 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 à travers la phase ternaire dans la couche  du composé  CoSi 

lequel, en son tour, se transforme alors en disiliciure de cobalt CoSi2.               

Le processus de la diffusion et de la transformation de phases est représenté dans la 

figure III.18. 

Données de la simulation : 
======================================================================= 

  #         Thickness         Sublayers     Composition  . . . 

1        220.00       A        auto         Co   34.000     Si  66.000 

2        180.00       A        auto         Co  19.000     Si  66.000    Ni  15.000 

3         170.00      A        auto         Co  15.000     Si  66.000   Ni  19.000 

4        100.00       A        auto         Co  22.000     Si  66.000  Ni  12.000 

5        800.00      A        auto         Si  95.000     Ni   5.000 
6        1000.00    A        auto         Si  99.000     Ni   1.000 
7       16000.00    A        auto         Si 100.000 

======================================================================== 

 

Figure III.18. Processus de formation des phases de l’échantillon recuit à 700°C. 

L’analyse du spectre RBS relatif à l’échantillon traité à 800°C (figure III.19) 

révèle certaines différences par rapport au cas précédent.  
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Figure III.19. Spectre RBS de l’échantillon Co/Ni/Si(100) recuit à 800°C. 

En effet, la simulation RBS confirme la persistance du disiliciure ternaire (CoxNi1-

x)Si2 mais sous forme d’une couche, d’épaisseur 52 nm, juxtaposée avec deux films 

du disiliciure de cobalt CoSi2 qui sont localisés à la surface de l’échantillon (21 nm 

d’épaisseur) d’une part et, d’autre part, à l’interface (CoxNi1-x)Si2/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         1500.00     A        auto         Si  99.000     Ni   1.000 
10       16000.00     A        auto         Si 100.000 
========================================================================= 

 

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

silicium du substrat, ce qui conduit à la formation de la phase CoSi2 au niveau de 

l’interface (CoxNi1-x)Si2/Si. La structure finale obtenue représente CoSi2/(CoxNi1-

x)Si2/CoSi2. Un résultat analogue a été rapporté par Guo et al. [89].  

 
 

Figure III.20. Processus de formation des phases à 800°C. 

3. Analyse par spectroscopie Raman 

 Les mesures de spectroscopie Raman, rapportées dans la figure III.21, sont 

réalisées à la température ambiante. Le dépouillement des spectres Raman des 

échantillons Co/Ni/Si permet de constater que la phase Ni2Si existe dans les 

échantillons traités à 300 et à 400 °C. Le pic Raman caractéristique de ce siliciure 

est localisé à 140 [108,109]. Aussi, nous remarquons que la phase NiSi est 

présente dans l’échantillon traité thermiquement à 400°C. Les positions des pics 

Raman associés à ce monosiliciure sont 197 et 217 cm-1[110-112]. Pour des 

recuits effectués entre 500 et 800°C, le disiliciure de nickel NiSi2 se forme 

(positions des pics raman associés : 200, 204, 223, 307 cm-1) [113,114]. De plus, 

le monosiliciure de cobalt CoSi apparaît à partir de la température de 600°C 

(position du pic raman associé : 240  cm-1) [115]. Enfin, le disiliciure de cobalt 

CoSi2 se manifeste à partir de 700°C et le pic raman qui lui est associé est 

enregistré à 358 cm-1[115] 
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Figure III. 21. Spectres de spectroscopie Raman des échantillons Co/Ni/Si(100)  

recuits à 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 

croît avec l’augmentation de la température. Il est fort probable que ce déplacement 

soit attribué à la diffusion des atomes de cobalt dans la matrice de siliciure de nickel 

pour former la phase ternaire (CoxNi1-x)Si2. Il faut se rappeler que ce composé est 

majoritaire dans le cas des hautes températures. 

Finalement, nous constatons que les résultats de l’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 système 

Ni/Co/Si.  
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4. Mesure électrique par la technique des quatre pointes 

La figure III.22 montre les courbes de mesures de la résistance carrée obtenues 

pour les systèmes 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, l’étude montre que la résistance carrée croît 

linéairement avec  la température jusqu’à 400°C. Ce comportement est attribué à la 

formation et croissance du siliciure de nickel riche en métal Ni2Si [115]. Pour des 

températures plus élevées allant jusqu’à 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-delà de 

600°C, la résistivité atteint sa valeur minimale et demeure stable. Selon les résultats 

de l’étude par la  diffraction des rayons X, le siliciure ternaire (CoxNi1-x)Si2 est la 

phase principale qui sévit dans le système à 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 à 700 °C en raison de la formation 

du disiliciure NiSi2 qui est très résistif électriquement [115]. Cependant, les 

échantillons du système Co/Ni/Si n’affichent aucune augmentation notable de la 

résistance pour les hautes températures, ce qui constitue une excellente performance 

dans la mesure où la résistivité électrique est maintenue très basse par comparaison 

avec le système Ni/Si [116]. 
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II. Echantillons Ni/Co/Si recuits à différentes températures 

1. Analyse par diffraction des rayons X  

La figure III.23 montre les spectres DRX de l’échantillon Ni/Co/Si(100) non 

recuit. On remarque l’apparition d’un pic intense enregistré à 2θ=32.88° 

correspondant à la raie (200) du silicium, de la raie (111) du nickel enregistré à 2θ = 

45.23°, ainsi que de  la raie (200) du cobalt enregistré à 2θ=51.79°. 
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Figure III.23. Spectre de diffraction des rayons X de l'échantillon  

non recuit (de référence). 

 

On ne remarque aucune présence d’une phase intermédiaire. Cela prouve que les 

réactions à l’état solide aux interfaces du système 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 III.24 représente le spectre DRX de l’échantillon Ni/Co/Si(100) recuit à 

300°C. 

 



Chapitre  III : Résultats et discussion 

 

96 
 

26 28 30 32 34 36 38 40 42 44 46 48 50 52 54 56 58 60

0

50

100

150

200

250

300

350

400

450

500

550

600  Ni/Co/Si(100) recuit à 300°C

Si (200)

C
o

S
i 
(1

1
1
) 

Co
2
Si (211)

CoSi (211)

2

In
te

n
s
it

y
 (

a
.u

.)

 

Figure III.24. Spectre de diffraction des rayons X de l'échantillon Ni/Co/Si(100) 
recuit à 300°C. 

 

Après recuit réalisé à cette température, on remarque la formation d’une phase 

principale : la phase riche en cobalt Co2Si pour laquelle le pic détecté à 39,74° 

correspond à sa raie de diffraction (211),  et le monosiliciure de cobalt CoSi est mis 

en évidence grâce aux raies positionnées à 34,84° et 50,57° et qui  correspondent à ses 

plans de diffraction(111) et  (221) respectivement. 

On constate qu’aucune autre phase de siliciure de nickel n’est formée et que, en même 

temps, le pic relatif à Ni a disparu. Cela laisse supposer que tout le nickel a diffusé 

dans les siliciures de cobalt formés, conduisant ainsi à la formation d’une phase 

ternaire de type (CoxNi1-x)2Si. La raie de diffraction correspondant à la phase Co2Si 

subit un déplacement vers les faibles angles de diffraction par rapport à 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 Co2Si et du siliciure de nickel 

Ni2Si se superposent. Dans ce cas de figure, on fait appel à l’analyse RBS pour 

pouvoir confirmer qu’il s’agit bien de la formation de Co2Si. En effet,  la simulation 

RBS indique à l’évidence que, effectivement, c’est le siliciure Co2Si qui est formé à 

cette température. 

La figure III.25 représente le spectre DRX de l’échantillon Ni/Co/Si (100) recuit à 

400 °C. 
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Tous les siliciures de cobalt disparaissent et ce sont les siliciures de nickel qui 

apparaissent à cette température. Le déplacement des pics de diffraction des  siliciures 

de nickel par rapport à leurs positions rapportées dans les fiches JCPDS est dû à 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. 

 

26 28 30 32 34 36 38 40 42 44 46 48 50 52 54 56 58 60

0

50

100

150

200

250

300

350

400

450

500

550

600

650

2

Ni/Co/Si(100) recuit à 400°C

Ni
2
Si (120)

Ni
2
Si (130)

N iSi( 021)

Ni
2
Si (211)

In
te

n
s
it

é
 (

a
.u

.)

 
Figure III.25. Spectres de diffraction des rayons X de l’échantillon Ni/Co/Si 

recuit à 400°C. 

 

Les pics de diffraction enregistrés sont positionnées aux angles 38,53°; 39,26°; 

44,97°; 56,70° et correspondent aux raies  respectives Ni2Si (120), Ni2Si (211), NiSi 

(021) ?, Ni2Si (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 Ni2Si s’est formé à 400 °C au 

lieu de 250°C. Ce retard est normalement dû à la présence de la couche de cobalt qui 

joue le rôle d’une barrière de diffusion de nickel vers le substrat de silicium. De plus, 

le monosiliciure NiSi est détecté en même temps que la phase Ni2Si. 

Pour l’échantillon recuit à 500°C (figure III.26), on remarque la disparition de 

tous les pics correspondant à la phase Ni2Si, ce qui indique que la transformation de 
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cette dernière vers la phase NiSi est achevée à cette température. Le pic NiSi(210) 

situé à 2est le  plus intense, et les deux pics apparaissant aux angles de 

plus, deux nouveau pic est apparu dans la position 2 = 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 à la formation d’un composé 

ternaire de type (CoxNi1-x)Si. 
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Figure III.26. Spectres de diffraction des rayons X de l’échantillon Ni/Co/Si 
recuit à 500°C. 

 

Après recuit à 600°C (figure III.27), on remarque que la phase NiSi existe toujours à 

cette température avec une légère augmentation dans l’intensité de la raie (210), une 

forte diminution dans l’intensité de la raie (201) et la disparition totale de la raie 

(103). Aucune autre phase de disiliciure de nickel n’a été détectée à cette température, 

ce qui indique que la transformation NiSi → NiSi2 n’a pas encore eu lieu.  

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

cobalt CoSi qui a disparu lors du recuit à 400°C, ce qui est clairement confirmé par le 
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pic de diffraction situé à 2 = 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 l’échantillon et leur réaction avec les atomes du cobalt pour 

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

l’analyse RBS. 
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Figure III.27. Spectre de diffraction des rayons X de l’échantillon Ni/ Co/Si 
recuit à 600°C. 

 

Avec l’augmentation de la température à 700°C (figure III.28), on observe un spectre 

DRX presque semblable au spectre relatif à l'échantillon précédent, puisque les 

mêmes phases sont détectées avec seulement des changements dans l’intensité de 

leurs raies. La phase NiSi existe toujours, ce qui indique que cette phase reste toujours 

stable à cette température. Le pic de la phase CoSi situé à 2 = 50.28 subit une 

diminution en intensité qui est probablement liée à sa transformation en disiliciure de 

cobalt CoSi2 qui est mis en évidence à travers l’identification de sa raie de diffraction 

(311)  à 2 = 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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Figure III.28. Spectre  de diffraction des rayons X de l’échantillon Ni/Co/Si 
recuit à 700°C. 

Le spectre DRX pour l’échantillon Ni/Co/Si(100) recuit à 800°C est montré 

dans la figure III.29. 
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Figure III.29. Spectres de diffraction des rayons X de l’échantillon Ni/Co/Si 
recuit à 800°C. 

D'après ce spectre, on remarque des changements évidents : la disparition totale des 

phases NiSi et CoSi, l’apparition de la phase NiSi2 et l’augmentation dans l’intensité 

des pics de la phase CoSi2.  
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Le spectre de DRX permet donc de constater que, après traitement thermique à 

800°C, les deux monosiliciures de nickel NiSi et de cobalt CoSi  se transforment 

complètement en disiliciures de nickel NiSi2 et de cobalt CoSi2.  

 

2. Analyse par RBS 

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

l’échantillon non recuit. 

 
 

Figure III.30. Spectre RBS de l'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’après la forme de ce spectre, nous pouvons dire que 

l’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 l’échantillon non recuit nous 

donne des informations sur l’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 associé à Si est décalée vers les faibles énergies. Ceci 

trouve son explication dans la perte d’énergie ou l’absorption des ions alpha (He++) 

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

 

Le spectre RBS de l’échantillon recuit à 300°C est illustré dans la figure III.31. 

 

 

Figure III.31. Spectre RBS de l'échantillon Ni/Co/Si(100) recuit à 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 côté de Ni/Co reste quasiment 

abrupte, ce qui signifie qu’il y’a pas eu de réactions notables à l’interface entre les 

deux métaux et le silicium. Cependant, on remarque que l’intensité du pic a 

légèrement diminué  par rapport à celui de l’échantillon référentiel. 

Les résultats de la simulation montre que la couche surfacique de nickel n’a pas 

complètement réagi à cette température, et sa réaction se manifeste par la diffusion de 

Ni dans la phase Co2Si. Alors, le cobalt réagit initialement avec le silicium du substrat 

pour former en même temps les deux phases Co2Si et CoSi. Cette dernière (CoSi) se 

forme à l’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 Co2Si, conduisant ainsi à la formation d’une phase ternaire riche en métal de 

type (CoxNi1-x)2Si. 

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

 

 
 

Figure III.32. Processus de formation de la phase (CoxNi1-x)2Si à partir de 
formation de la phase Co2Si (a), diffusion de Ni dans Co2Si (b), formation de 

(CoxNi1-x)2Si (c). 
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Pour l’échantillon recuit à 400°C,  le spectre RBS (figure III.33) se caractérise 

essentiellement par une diminution de la hauteur et un élargissement du signal 

énergétique Ni.  

 

 
 

Figure III.33. Spectre RBS de l'échantillon Ni/Co/Si(100) recuit à 400 °C. 

 

Données de la simulation : 
============================================================== 
  #         Thickness         Sublayers     Composition  . . . 
1         350.00     A        auto           Ni 13.000 Co 87.000 
2         120.00     A        auto           Ni35.000 Si 34.000 Co 31.000 
3        180.00      A        auto           Ni 45.000 Si 34.000 Co 21.000 
4         130.00     A        auto           Ni 60.000 Si 34.000 Co 6.000 
5         220.00     A        auto           Ni 66.000 Si 34.000 
6         110.00     A        auto           Ni 50.000 Si 50.000 
7         16000.00  A      auto           Si 100.000  
============================================================== 

 

Les résultats de la simulation RBS montrent que la majorité des atomes de cobalt 

migre vers la surface de l’échantillon, et que les atomes de nickel diffusent vers le 

substrat Si en formant les deux siliciures de nickel Ni2Si et NiSi. Ainsi, la 
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concentration atomique Ni du siliciure ternaire riche en métal (CoxNi1-x)2Si va croître 

par rapport à celle du cobalt. 

La simulation montre effectivement l’existence d’un gradient de concentration 

de cobalt au sein de la couche du siliciure ternaire. Aussi, elle révèle que le 

monosiliciure de nickel NiSi existe sous forme d’une couche très mince, d’épaisseur 

11 nm environ, formée à l’interface entre (CoxNi1-x)2Si et le substrat Si. La figure 

III.34 illustre schématiquement les résultats de l’analyse obtenus par RBS. 

 

Figure III.34. Processus de diffusion dans l’échantillon recuit à 400°C. 

Le spectre RBS de l’échantillon recuit à 500°C est montré dans la figure 

III.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. 

 
Figure III.35. Spectre RBS de l'échantillon Ni/Co/Si(100) recuit à 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’après les données de la  simulation, il ressort que la phase prédominante à 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 à travers les siliciures de nickel 

pour atteindre la surface de l’échantillon et sa présence (environ 6% at.) dans la 

couche NiSi donne lieu  à l’apparition du composé ternaire (CoxNi1-x)Si (figure 

III.36).  

 
F 

Figure III.36. Processus de diffusion dans l’échantillon recuit à 500°C. 
 

Le spectre RBS de l’échantillon traité à 600 °C est tracé sur la figure III.37. 

Par rapport aux cas précédents, la forme du spectre a changé dans la mesure où les 

signaux assignés au(x) film(s) métallique(s) et au substrat Si ne sont plus distincts, ce 

qui suppose une très forte diffusion atomique des éléments Ni et Co à l’interface avec 

le substrat Si. 
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Figure III.37. Spectre RBS de l'échantillon Ni/Co/Si(100) recuit à 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 (CoxNi1-x)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 à 50 nm (première 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 révèle la présence du monosiliciure de cobalt CoSi (50% at. Co 

et 50% at. Si) qui se forme à la surface avec une épaisseur de 40 nm.  

Confrontée au résultat de la DRX, l’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 III.38). 
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Figure III.38. Processus de diffusion dans l’échantillon recuit à 600°C. 

Le spectre RBS pour l’échantillon recuit à 700°C est montré dans la figure 

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

réaction assez prononcée est à 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’interpénètre 

avec le signal de Si du côté de l’interface. 

 

Figure III.39. Spectre RBS de l'échantillon Ni/Co/Si(100) recuit à 700°C. 

 

Données de la simulation : 

============================================================== 
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  #         Thickness           Sublayers     Composition  . . . 
1         320.00       A        auto           Co 50.000 Si 50.000 
2         150.00       A        auto           Co  34.000 Si 66.000  
3        500.00        A        auto           Ni  40.000 Si 50.000 Co 10.00 
4        400.00        A        auto           Ni  33.000 Co 17.000 Si 50.000 
5         80.00         A        auto           NI 50.000 Si 50.000 
6         1100.00     A        auto           Ni  23.000 Si 77.000 
7         1400.00     A        auto           Ni  15.000 Si 85.000 
8        2000.00      A        auto           Ni  9.000 Si 91.000 
9         2100.00     A        auto           Ni  2.000 Si 98.000 
10       16000.00A          auto           Si 100.000  

 

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

cobalt CoSi2 à l’interface CoSi/NiSi. Cette couche de 15 nm d’épaisseur s’est formée 

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

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

toujours à cette température en top de l’échantillon mais son épaisseur diminue (32 

nm). Le film du composé ternaire (CoxNi1-x)Si admet presque la même épaisseur 

qu’auparavant (90 nm). Enfin, le disiliciure de nickel NiSi2 ne s’est pas formé, ce qui 

indique que la transformation NiSi → NiSi2 n’a pas eu lieu. 

 

 
 

Figure III.40. Processus de diffusion dans l’échantillon recuit à 700°C. 

 

La figure III.41 montre le spectre énergétique RBS relatif à l’échantillon recuit 

à 800°C.  
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Figure III.41. Spectre RBS de l'échantillon Ni /Co/Si(100) recuit à 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 révèle 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 première sous-couche associée au disiliciure de cobalt 

CoSi2 (34% at. Co et 66% at. Si) ayant une épaisseur de 40 nm, d’une deuxième sous-
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couche représentant le disiliciure ternaire NiCoSi2 s’étalant sur une profondeur de 50 

nm, et enfin d’une  troisième sous-couche relative au disiliciure de Nickel NiSi2 (34% 

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

 

 
 

Figure III.  Processus de diffusion dans l’échantillon recuit à 800°C. 

 

3. Analyse par spectroscopie Raman.  

La figure III.43 regroupe les spectres de spectroscopie Raman mesurés à la 

température ambiante dans les différents échantillons Ni/Co/Si. 

Le dépouillement des spectres Raman des échantillons Co/Ni/Si permet de mettre en 

évidence la phase Co2Si après recuit à 300°C grâce à la détection du signal localisée à 

131 cm-1 et qui lui est associé [115], et la phase Ni2Si dans l’échantillon traité à 400 

°C à travers le  pic Raman caractéristique de ce siliciure qui est localisé à 145 cm-1 

[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 à  NiSi sont 197 et 215 cm-1. 

L’analyse Raman de l’échantillon traité à 800°C fait apparaître deux pics Raman 

localisés à 200 et 223 cm-1 [37]. Ces pics sont caractéristiques du disiliciure de nickel 

NiSi2. 
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Figure III.43. Spectres de spectroscopie Raman des échantillons Ni/Co/Si(100) 

recuits à différentes températures. 

D’autres signaux Raman sont détectés et ils devraient en principe correspondre aux 

siliciures de cobalt CoSi  et CoSi2 [115] 

En somme, nous estimons que les résultats de l’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 l’influence de la 

présence d’une couche de cobalt qui joue le rôle de barrière de diffusion. 

4. Mesure électrique par la technique des quatre pointes. 

La figure III.44 montre la variation de la résistance carrée dans les systèmes Ni/Si 

et Ni/Co/Si en fonction de la température de recuit.  

Pour le système Ni/Si, la chute de la résistance dans l’intervalle des températures de 

recuit 300 - 400 °C est attribuée à la transformation du siliciure de nickel riche en 

métal Ni2Si en monosiliciure de nickel NiSi. A 400 °C le composé NiSi est 

complètement formé. Ensuite, à 700 °C la résistance croît, ce qui correspond à la 

transformation du monosiliciure NiSi en disiliciure NiSi2 [117]. 
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En ce qui concerne l’échantillon Ni/Co/Si, on constate une forte résistance dans la 

gamme des températures 300 -  400°C, ce qui signifie à l’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 Ni2Si. Ensuite, la résistance décroît et atteint sa 

valeur minimale après recuit effectué à des températures supérieures à 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 (Ni1-xCox)Si2. 
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Figure III.44. Variation de la résistance carrée des systèmes Ni/Si et Ni/Co/Si  
en fonction de la température de recuit. 

 

5. Analyse par microscopie à 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 système 

d’asservissement ajuste en permanence la position de la sonde perpendiculairement à 

la surface, dans le but de maintenir constante la consigne au cours du balayage. Cette 

consigne suivant le mode d’observation est liée soit à la déflexion du levier (mode 

contact) soit à l’amplitude d’oscillation de ce même levier (mode contact 

intermittent). 
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Figure III.45. Images AFM des surfaces d’échantillons Co/Ni/Si(100) 

recuits à 300°C  (a), 500°C (b) et 800°C (c).  

Les analyses AFM sont réalisées sur des surfaces carrées de l’ordre de 8μm 

×8μm, et elles sont  présentées  dans les  figures  III.45 pour Co/Ni/Si(100) et III.46 

pour Ni/Co/Si(100). On remarque que la taille des grains varie à la surface. Les 

surfaces sont composées de  grains  ayant une  forme sphéroïdale. La rugosité Rms 

(Root-Mean-Square) des différents échantillons est calculée à partir des images AFM 

en utilisant le logiciel "NanoRule". Les valeurs Rms sont rassemblées dans le tableau 

ci-dessous. 

Figure III.46. Images AFM dessurfaces d’échantillons Ni/Co/Si(100) recuits à 
300°C (a), 500°C (b) et 800°C (c). 
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Tableau.III-2. Valeurs de la rugosité de surface des couches de siliciures formés 
à différentes températures de recuit. 

 

Système Co/Ni/Si(100) Ni/Co/Si(100) 

Température de 
recuit (°C) 

300 500 800 300 500 800 

Rms (nm) 4.0 5.3 9.4 22.7 26.4 35.0 

 

L’analyse AFM montre que la rugosité Rms, ou hauteur moyenne quadratique, des 

échantillons augmente avec la température de recuit pour les deux types 

d’échantillons étudiés. Aussi, les résultats obtenus révèlent que la surface des 

échantillons 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 

l’amélioration de la résistivité électrique des films de siliciures. 
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Conclusion générale 
 

Le travail présenté dans cette thèse a porté sur l’étude des différents siliciures 

formés par réaction à l’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 à 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 Ni2Si et la phase 

ternaire (CoxNi1-x)2Si. La formation de cette dernière phase est confirmée par le 

déplacement des pics de diffraction de la phase Ni2Si vers les faibles angles de 

diffractions. Avec l’augmentation de la température jusqu’à 400°C, la  phase (CoxNi1-

x)2Si se transforme en trois phases différentes qui sont le monosiliciure de nickel NiSi, 

le monosiliciure de cobalt CoSi et le siliciure riche en cobalt Co2Si. Ce dernier se 

forme à la surface de l’échantillon. La formation des monosiliciures de cobalt et de 

nickel peut s’expliquer par l’hypothèse de séparation des phases proposée par 

d’Heurle. En outre, aucune phase ternaire n’est formée à cette température. Au-delà 

de la température de 500°C, la phase NiSi commence à se transformer en disiliciure 

NiSi2 et cette transformation est achevée après recuit à 600°C. La phase ternaire de 

dissiliciure (CoxNi1-x)Si2 est formée suite à  la diffusion des atomes de cobalt dans 

NiSi2 et elle reste thermiquement stable jusqu’à une température de 800°C. À cette 

température, on enregistre également la présence de la phase dissiliciure de cobalt 

CoSi2. 

Pour le système Ni/Co/Si la structure est un peu différente par rapport au premier 

système étudié Co/Ni/Si. En effet, à une température de  300°C, le cobalt réagit en 

premier avec le silicium en donnant lieu à la formation en même temps des deux 

siliciures CoSi2 et CoSi, tandis que le nickel ne réagit pas. A partir de la température 

de 400°C, le nickel commence à réagir avec le silicium pour former d’abord la phase 

Ni2Si et ensuite le monosiliciure NiSi. Cette dernière garde sa stabilité thermique 

jusqu’à 700°C. A cette température également (700°C), le monosiliciure de cobalt 

CoSi réapparaît à nouveau et il se transforme en disiliciure CoSi2 à 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 l’échantillon de Co/Ni/Si(100) recuit à 300°C, l’étude 

montre qu’une partie de la couche superficielle de cobalt diffuse dans le siliciure riche 

en nickel Ni2Si pour donner lieu à la phase ternaire (CoxNi1-x)2Si. 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 

à la formation de siliciures de cobalt à cette température. En élevant  la température de 

recuit à 400°C, on s’aperçoit que  l’hypothèse de la séparation des phases est bien 

confirmée par l’analyse RBS. En effet, la simulation de spectre montre l’existence 

d’une couche superficielle de la phase Co2Si 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 à 

l’interface CoSi/Si. Pour des températures de recuit supérieures à 500°C, la simulation 

révèle la présence de couches de type (CoxNi1-x)Si2 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 système Ni/Co/Si, à la température de 300°C, les atomes Co du film de 

cobalt diffuse complètement dans le substrat Si en donnant lieu à une couche avec les 

concentrations 66% at. Co et 34 % at. Si, ce qui  correspond à la phase Co2Si. A partir 

de 400°C, le cobalt se déplace vers la surface de l’échantillon permettant ainsi au 

nickel de réagir avec le silicium pour former des siliciures de nickel. En effet, les 

couches Ni2Si et NiSi sont révélées par la simulation RUMP du spectre RBS relatif à 

cette température. 

La formation de la phase ternaire (CoxNi1-x)Si2 est confirmée par la spectroscopie 

Raman qui met clairement en évidence un déplacement des pics correspondant à la 

phase NiSi2 à partir de la température de 500°C. Ce déplacement de pics est dû à la 

diffusion des atomes de cobalt dans cette phase. 

 Pour étudier les propriétés électriques des couches formées, des mesures de 

résistivité électrique par la méthode des quatre pointes sont effectuées. Les mesures 

montrent que la résistance carré dans le système Co/Ni/Si(100) diminue à partir de 
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400°C. La tendance à la diminution s’achève à la température de recuit de 600 ° C, et 

la valeur minimale enregistrée est environ 4,5 Ω/□ pour des températures de recuit 

allant jusqu’à 800°C. Ce résultat est estimé très intéressant dans la mesure  où on 

arrive à une amélioration substantielle de cette caractéristique électrique par rapport 

au système Ni/Si pour lequel la résistance carré croît très fortement  à partir de 700°C. 

Les analyses par AFM montrent que les surfaces des échantillons sont composées de  

grains ayant une forme sphéroïdale et leur rugosité augmente avec la température de 

recuit. De plus, la surface des couches du système Co/Ni/Si(100) est moins rugueuse 

que celle du système Ni/Co/Si(100). 

Finalement, on peut conclure que, au terme de cette étude, on est arrivé à 

élaborer de couches minces de siliciures de nickel et de cobalt sur des substrats de 

silicium monocristallin à partir de films Ni et Co évaporés thermiquement et recuits 

sous vide. Les résultats de l’étude montrent que les phases de siliciures formées 

possèdent une bonne qualité cristalline, sont homogènes, bonnes conductrices et 

thermiquement stables.  Ils peuvent donc trouver de larges perspectives d’applications 

technologique dans le domaine de la nano- et micro-électronique. 

  



 

 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Annexe : Fiches PCPDS pour 

les différents silicures  
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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 Ni2Si silicide, and the cobalt diffuses to form 

the (CoxNi1-x)2Si phase. Then, the Ni2Si 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 (CoxNi1-x)Si2 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 (CoxNi1-x)Si2 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 Co2Si phases at 300 °C, the formation of Ni2Si 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 NiSi2 at 800 ° C. The 

apparition of the ternary (CoxNi1-x)Si phase takes place at 500°C. 

  

Keywords: Thin films, cobalt, nickel, silicide, sheet resistance, RBS, GIXRD, AFM, RAMAN. 

  



 

 

 / (Ni, Co):سیلیسیدات متشكلة فوق السیلیكون من الرقیقة الشرائح دراسة في مساھمة «

Si  «  

 

  لخصم

و   Co/Ni/Siیھدف ھذا العمل إالى دراسة تشكیل السیلیسیدات من خلال التفاعل في الحالة الصلبة في أنظمة 

Ni/Co/Si    .راري في الفراغ لمادتي تم الحصول على العینات المستعملة بواسطة طریقة التبخر الحNi-Co  

وقمنا بعدھا بمعالجتھا حرارایا تحت درجة حرارة تترواح ما .   Si (100)فوق مسند من السلیكون   Co- Niو 

انعراج الأشعة السینیة : ولتتبع تطور بنیة السیلیسیدات قمتا باستخدام عدة تقنیات ھي . C°800و  C°300بین 

(GIXRD)   خلفي لروثرفورد و مطیافیة التشتت ال(RBS)  مطیافیة ،Raman  قیاس المقاومیة بواسطة تقنیة ،

  .  (MEB)الاربع مجسات و المجھر الالكتروني الماسح 

فإن  C°300التحلیل بواسطة انعراج الاشعة السینیة بینّ أنھ في درجة حرارة  Co/Ni/Si(100)من أجل النظام 

 Co، ھذا التفاعل یكون متبوع بإنتشار لـ الكوبالت  Ni2Siالطور  النیْكل یبدا في التفاعل مع السلیكون لتشكیل

ھذا الأخیر یبقى ، NiSiیتحول الى الطور  Ni2Siبعدھا ، الطور . 2Si(CoxNi1-x)لتشكیل الطور الثلاثي 

بالاضافة الى ذلك ، یبدأ الكوبالت في التفاعل مع السیلیكون لتشكیل مختلف . C°600مستقرا حتى درجة حرارة 

.  Si2(CoxNi1-x)، نلاحظ تشكل الطور الثلاثي  C°500بعد درجة حرارة . وار سیلیسیدات الكوبالتأط

بینّت   RBSتقنیة . Si2(CoxNi1-x)أكّد تشكل الطور الثلاثي  Ramanالأنحراف في مواضع القمم في مطیافیة 

.  nm 52و   28بقتھ یتراوح بین أن ھذا الطورالثلاثس یتواجد بتراكیز مختلفة من النیْكل والكوبالت، وسمك طب

سات الكھربائیة بینّت ان سیلیسید الطور الثلاثي المتحصل علیھ یمكن أن یكون أفظل من السیلیسیدات التقلیدیة القیا

بینّت أن البنیة المجھریة للشرائح كانت منتظمة وأن   MEBالمشاھدة بواسطة . بسسب ضعف مقامیتھ الكھربائیة

  . فاع درجة الحرارةالتبلور یتحسن مع ارت

تواجد : التحّلیل سمح لنا بملاحظة تشكل مختلف السلیسیدات في مختلف درجات الحرارة   Ni/Co/Siفي النظام 

الذي یتبع ،  C° 400في   Ni2Si، تشكل السیلیسید C° 300في درجة الحرارة  Co2Siو  CoSiكلا الطورین 

.   C° 800 عند الدرجة NiSi2 أخیرا یتشكل و ، C°700 ،ھذا الاخیر یبقى مستقرا حتى الدرجة NiSiتشكّل ب

 و C°500في درجة الحرارة   CoxNi1-xSiتدّل على وجود الطوّر الثلاّثي  RUMPالمحاكاة بواسطة البرنامج 

  .یتمیز ھذا السیلیسید من بمقاومیة كھربائیة منخفضة كما یتضح من القیاسات الكھربائیة بطریقة المجسات الاربعة

 

 

 RBS   ،GIXRDشرائح رقیقة ، النیْكل ، الكوبالت ، السیلیسیدات ، المقاومیة الكھربائیة ، :  مات المفتاحیةالكل

 ،AFM  ،Raman 

  



 

 

Résumé 

Ce travail porte sur l’étude de la formation de siliciures par réaction à l’état solide 

dans les systèmes 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 l’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 à 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 système Co/Ni/Si(100), l’analyse montre qu’après recuit à 300°C le nickel 

commence à réagir avec le silicium pour former le siliciure de nickel riche en métal 

Ni2Si. Cette réaction est suivie par la diffusion de Co pour former la phase (CoxNi1-

x)2Si. Ensuite, la phase Ni2Si se transforme en monosiliciure NiSi stable 

thermiquement jusqu’à 600°C. En outre, Co commence à réagir avec le silicium pour 

former différentes phases de siliciures de cobalt. Au-delà de 500°C, on constate la 

formation de la phase ternaire (CoxNi1-x)Si2. Le déplacement des pics dans le spectre 

Raman confirme la formation de cette phase ternaire. L’étude RBS montre que la 

phase ternaire (CoxNi1-x)Si2 existe avec différentes concentrations de Ni et de Co et 

son épaisseur varie entre 30 et 50 nm. Les mesures électriques 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 système Ni/Co/Si(100), l’étude permet de remarquer la formation de plusieurs 

siliciures à différentes températures. En effet, il est mis en évidence la coexistence des 

deux phases CoSi et Co2Si à 300 °C, la formation du siliciure riche  en nickel Ni2Si à 

400°C, suivi par la formation du monosiliciure NiSi qui s’avère être stable 

thermiquement jusqu’à 700°C, et enfin la formation de  NiSi2 à 800°C. L’apparition 

de la phase ternaire (CoxNi1-x)Si a lieu après recuit effectué à 500°C.  

 

Mots clés : Couches minces, nickel, cobalt, siliciures, résistance carrée, RBS, GIXRD, AFM, 

Raman. 


