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Introduction

Introduction

L’industrie de la microélectronique est gouvernée depuis plus de trente ans par la
miniaturisation des dimensions caractéristiques des composants CMOS (Complementary
Metal Oxyde Silicon). Cette miniaturisation est envisagée jusqu’a des dimensions de I’ordre
d’une dizaine de nanometres. Pour atteindre cet objectif, il faut changer a la fois les procédés
d’élaboration et I’architecture des dispositifs mais également introduire de nouveaux
matériaux dans les filieres nanoélectroniques.

En général, les siliciures servent a établir des contacts dans les structures CMOS grace a
leurs faibles résistivités. L’utilisation des siliciures permet d’augmenter la vitesse de
commutation en réduisant les résistances de contact et d’interface dans les transistors MOS. Elle
est méme envisagée pour remplacer le poly Si de la grille des transistors FUSI. Aujourd’hui,
I’industrie microélectronique utilise principalement TiSi, et CoSi,, mais avec la réduction de la
taille des composants, ces derniers atteignent leurs limites de fiabilité, ce qui impose
I’intégration de nouveaux composés. Le choix du siliciure doit en conséquent tenir compte de
ses propriétés électriques mais aussi de ses caractéristiques thermocinétiques et métallurgiques
(stabilité thermique, espece mobile).

Actuellement, plusieurs siliciures sont en compétition pour I’application du procéde salicide
(Self Aligned Silicide) pour les composants de dimensions inférieures a 45 nm (largeur de
grille). L'un des plus prometteurs est le monosiliciure de nickel NiSi mais son intégration est
limitée par sa stabilité thermique et son agglomération a haute température. Cependant, I'ajout
d’une faible quantité de platine au film de NiSi résout le probleme de stabilité thermique et
améliore I’agglomération de la couche NiSi. Une autre alternative est d’utiliser le monosiliciure
de platine PtSi, car la phase PtSi ne se transforme pas en une phase riche en silicium
contrairement au cas du Ni, du Co et du Ti.

L’utilisation de nouveaux matériaux a une échelle nanométrique demande une bonne
maitrise des phénomenes mis en jeux (diffusion, réaction, ségrégation, redistribution et la
cinétique de formation des phases). Il est devenu de plus en plus important de comprendre et de
contrbler la réaction et la stabilité d’interface sur des échelles de quelques nanomeétres. Cela
implique I’utilisation de nouvelles techniques de caractérisation a cette échelle.

Notre étude a caractére fondamental a éte réalisée pour comprendre, d’une part les
mécanismes de croissance des phases lors de la réaction d’un film mince métallique pur ou allié

avec un substrat de silicium monocristallin, d’autre part, d’examiner la redistribution de
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I’arsenic et du platine lors de la formation des siliciures de nickel. Les siliciures de platine, de
palladium et de nickel pur ou allié en platine ont été I’objet de cette étude.

Nous avons couplé différentes techniques expérimentales et notamment la calorimétrie
différentielle a balayage (DSC) et la sonde atomique tomographique assistée par un laser
femtoseconde (SAT) pour caractériser la croissance des siliciures. L’application de la DSC a
I’étude de réactions de films minces, nous a aidées a comprendre la cinétique de formation des
phases. Pour caractériser les interfaces a I’échelle nanométrique, la SAT s’est révélée étre une
technique unique et particulierement adaptée.

Dans la premiére partie, nous commencons par un rappel du contexte industriel qui a
motivé notre étude. Ensuite, nous abordons les phénomeénes physico-chimiques et cinétiques
permettant I’analyse et I’interprétation de nos résultats. Nous faisons également un état des
connaissances reportées dans la littérature de tous les systemes étudiés : Ni/Si, Pt/Si, Pd/Si et
Ni(5%Pt)/Si.

Le chapitre 1, décrit les techniques expérimentales et particulierement la sonde atomique
tomographique assistée par un laser femtoseconde.

Le chapitre 111 comprend trois parties. Tout d’abord, nous présentons les résultats sur la
croissance des siliciures de nickel, de platine et de palladium. Ces résultats sont obtenus
principalement par DRX et DSC. Ensuite, nous abordons les résultats concernant le systéme
ternaire Ni-Pt-Si en décrivant la séquence des phases et la redistribution du platine lors de la
formation des siliciures de nickel alliées. Dans cette partie, les résultats sont obtenus
principalement par DRX, DSC, RBS et SAT. Dans la derniere partie, nous presentons les
résultats concernant la redistribution de I’arsenic dans la structure NiSi/Si recuite a différentes
tempeératures. Les profils de I’arsenic sont mesurés principalement par spectroscopie de masse
d’ions secondaires (SIMS).

Dans le chapitre IV, nous discutons les résultats obtenus sur les différents systémes autour
de chaque phénomeéne (germination, croissance, solubilité et diffusion).

Finalement, la conclusion souligne les apports de ce travail et présente les perspectives qu’il

a ouvertes.



Chapitre | : Généralités sur les siliciures
Chapitre | : Généralités sur les siliciures

I. Le rdle des siliciures en microélectronique

Les siliciures sont largement utilisés depuis plusieurs années en microélectronique. En
effet, leurs propriétés électriques sont exploitées pour réaliser les contacts et les
interconnexions, car leur faible résistivité est nécessaire pour véhiculer rapidement les
informations. De plus, les siliciures présentent certains avantages comme une grande
possibilité de miniaturisation et une grande stabilité thermique. 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 pour abaisser la résistance carrée du silicium
fortement dopé. En plus de leur stabilité thermique, ils se passivent tres bien dans I’oxygéne
de I’atmosphere.

Le procédé d’autoalignement « Salicide » (Self-aligned Silicide) a relancé I’intérét pour
ces composés car il permet de former le siliciure sélectivement sans passer par I’utilisation
d’un masque qui est une étape assez longue. Ce procedé peut se résumer en quatre étapes : la
figure 1 illustre les quatre étapes principales que I’on peut décrire ainsi :

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

Etape 2 : Dép6t d’une couche de métal sur toute la surface de la plaquette de silicium.

Etape 3 : Recuit thermique rapide permettant la formation du siliciure par réaction a I’état
solide entre le métal et le silicium. Seul le métal en contact avec le silicium réagit, celui en
contact avec I’oxyde ne réagit pas.

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

I’oxyde de silicium.

(1) Nettoyage pré-dépot (2) Dépot dumétal  (3) Recuit RTP (4) Retrait sélectif

o~ " }“’17 i

Figure 1 : Etapes du procédé Salicide permettant la fabrication des contacts au niveau de la

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

Pour les applications de la microélectronique, il est tres important que les siliciures ne
réagissent pas avec SiO, pour I’utiliser dans des procédés d’autoalignement. Mais parmi les
candidats susceptibles de servir dans les applications ULSI (Ultra-Large Scale Integration),
seuls quelques siliciures possedent a la fois les bonnes propriétés électriques, mécaniques,
thermodynamiques et de stabilité thermique. Les siliciures les plus adaptés pour ce type de
procédé sont WSi,, PtSi, TiSi,, CoSi,, NiSi.

Du fait de [I’évolution technologique en microélectronique (loi de Moore), la
miniaturisation des composés se fait de plus en plus inéluctable. Aujourd’hui, I’industrie
microélectronique utilise principalement TiSi, et CoSi, mais la réduction des dimensions des
composants impose I’intégration de nouveaux composés tels que NiSi, car les siliciures de
titane et le cobalt atteignent leurs limites en terme de fiabilité. En effet, le monosiliciure de
nickel, qui possede les mémes caractéristiques de résistivité que le disiliciure de cobalt,
présente de nombreux avantages :

- un faible budget thermique, expliqué par la tres grande diffusivité du nickel dans les
siliciures.

- une résistivité quasi équivalente a CoSi, tout en consommant 35% de silicium en moins,
ce qui est tres prometteur pour les applications de type SOI (Silicon On Insulator).

- son utilisation en couches plus fines ce qui génére moins de contraintes de croissance.

- les formations de Ni,Si et surtout de NiSi sont contrélées par la diffusion de Ni qui est
I’espece diffusante majoritairement. Ceci limite le probleme de partage « bridging » entre la
source (ou le drain) et la grille.

- alors que le germanium retarde la formation de CoSiy, il est possible de former la phase
NiSi sur substrat SiGe.

Malgré ces avantages, NiSi présente aussi quelques inconvénients : a haute température,
celui-ci a tendance a s’agglomeérer et des 700°C, en présence de Si, il se transforme en NiSi,
(phase davantage résistive). La diffusion du Ni est rapide dans le Si.

La miniaturisation toujours plus poussée et I’augmentation des performances des circuits
intégrés requiérent des études avancées aussi bien sur les propriétés de base des matériaux

utilisés pour la métallisation que sur la caractérisation morphologique ou structurale tres fine

4
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(dorénavant a I'échelle nanométrique). Pour résoudre les difficultés rencontrees, il est
nécessaire de relier les propriétés d’usage des films a leurs caractéristiques microstructurales
ainsi qu’aux conditions d’élaboration propres au procédé utilisé en tenant compte des
contraintes qui peuvent se développer en cours de synthése. La siliciuration est un phénoméne
complexe. En effet, la croissance (ou la consommation) des phases est couplée et dépend du
bilan de matiéres aux interfaces qui dépend lui-méme des flux de plusieurs espéces. Cette
étape demande une bonne maitrise de la formation des phases, de leurs cinétiques et des
phénoménes mis en jeu, pour fournir une réponse globale et prévisionnelle a la réalisation des
transistors avec un nouveau matériau.

A Tlavenir, les études seront clairement focalisées sur la compréhension a une échelle
nanométrique ou atomique des problémes posés par l'intégration des circuits futurs : analyse
de la formation des siliciures en termes de germination croissance, analyse de la structure et

de la microstructure des phases.

Il. Geénéralités sur la diffusion réactive

La préparation des siliciures par réaction métal/silicium est un exemple de «diffusion
réactive». L’intérét appliqué de la diffusion réactive a motivé de nombreuses études des
cinétiques et des mécanismes de réaction a I’état solide’.

La diffusion réactive se compose de deux phénomeénes principaux: la diffusion des
éléments a travers la phase qui se forme et la réaction entre les éléments a I’interface, mais de
nombreux autres mécanismes jouent aussi un réle. Dans cette partie, nous nous bornerons a

rappeler les éléments nécessaires a la suite de notre étude.

1.1  Rappel sur la diffusion

Dans cette partie, nous commencerons par un rappel sur les phénomeénes de diffusion en
général, dans un matériau. Ensuite, nous présenterons le cas de la diffusion réactive.

I1.1.a. Mécanismes de diffusion

Les phénomeénes de diffusion atomique ont été décrits dans de nombreux ouvrages®*;
nous ne presenterons que les éléments principaux.

Le phénomeéne de diffusion est un processus thermiquement activé qui correspond a la
migration des particules (atomes, ions, électrons libres) a I’intérieur d’un systeme. Le
déplacement effectif de ces particules est d0 a I’existence d’un gradient de potentiel qui peut
étre d’origine chimique (gradient de potentiel chimique), électrique (champ électrique),
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mécanique (gradient de contraintes), ou thermique (gradient de température). Ce gradient
représente la force motrice de la diffusion.
Dans un réseau cristallin, la migration des atomes est rendue possible par I’existence de
défauts ponctuels (lacunes, sites interstitiels) ou étendus (dislocations, joints de grains).
Les principaux mecanismes de la migration des atomes dans les matériaux comme les
intermétalliques sont :

- Mécanisme lacunaire : dans un matériau, il existe un certain nombre de sites non

occupés par les atomes (appelés lacunes). Ces sites vacants vont permettre un déplacement
plus au moins rapide selon la nature de I’atome qui migre et la concentration des lacunes.
C’est le mécanisme le plus fréquent qui contréle I’autodiffusion dans les métaux purs.

- Mécanisme interstitiel direct: I’atome migre dans le réseau en sautant d’un site

interstitiel a 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 tres rapide des atomes puisqu’il n’est pas limité par un nombre de

défauts utilisables.

I1.1.b. Equations de Fick

En présence d’un gradient de concentration 0C/ox (systeme unidirectionnel), il s’établit

un flux d’atomes proportionnel a ce gradient: J = —D£ Equation 1

OX
ol x est la position (cm), J le flux d’atomes par unité de surface et de temps (at/cm?.s), D le
coefficient de diffusion (cm?/s) et 6C/dx le gradient de concentration.
En régime non permanent, il faut compléter I’équation de Fick par une équation-bilan, en

écrivant qu’il y a conservation de la matiére diffusante : Z—‘] = —aa—ct:
X

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

Equation 2

concentration, on obtient I’équation de diffusion appelée généralement deuxieme équation de

2
Fick : &« =D 0 CZ: Equation 3
ot OX

Du point de vu mathématique, la deuxiéeme equation 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®,
Lorsque la diffusion s’effectue par un mécanisme unique sur un méme domaine de

température, le coefficient de diffusion D suit une loi d’Arrhenius :
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Q .
D=D,exp(—— Equation 4
0 p( RT) q

Les termes Dy (terme pré-exponentiel) et Q (énergie d’activation) sont des
caractéristiques du mecanisme de diffusion. C'est-a-dire que le premier terme correspond a la
somme de la variation d’entropie liée a la fois a la formation des défauts et la migration des
atomes, alors que I’autre terme correspond a la somme de la barriere énergétique de migration

de I’atome et de I’énergie de formation des défauts.
I1.1.c. Solution de I’équation de Fick en milieu semi-infini

- Cas d’une concentration superficielle constante sur monocristal (diffusion dans
un solide semi-infini)
Lorsqu’on dépose une couche assez épaisse sur un monocristal, on peut considérer que la
concentration a la surface et a I’interface est constante.
Soient les conditions initiales : t=0, x>0 C(x,0)=C,
Soient les conditions aux limites : vt>0, x=0 C(0,t)=C,
L’equation de Fick admet alors comme solution :

Cx.t)-C, _ orf

—X .
—— Equation 5
C, -C, 2+ Dt)

ou erf désigne la fonction erreur ou intégrale de Gauss : erf (z) = %J'OZ exp(-u?)du
T

- Cas général d’un monocristal
Le profil aprés recuit peut étre calculé numériquement en utilisant la seconde équation de

oC(xt) _ o 0°C(x,1)
ot ox?

Fick : Equation 6

ol C(x,t) est la concentration a la profondeur x et au temps t, et D est le coefficient de
diffusion. Cette equation permet de calculer I’évolution de la concentration en chaque
position et a chaque instant. L’équation doit étre adaptée a des données discrétisées afin d’étre
utilisable dans un programme de simulation, la discrétisation de I’équation de Fick donne :

—2Cl+CL,
AX?

CLHAI C>t< — D|: C)t<+l

} Equation 7

At et AXx représentent respectivement le pas de temps et le pas en profondeur. Ces deux

2DAt <1

valeurs doivent satisfaire le critére de stabilité suivant : (A )2
X
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Ce critére implique que le pas de temps At soit, au maximum, le temps nécessaire pour
diffuser sur une distance Ax .

Cette équation permet donc, par itérations successives, de calculer I’évolution du profil de
concentration a chaque pas de temps. Elle permet ainsi de simuler un profil apres un recuit
d’une durée donnée. Cependant, dans le cas d’un matériau polycristallin, la diffusion est plus

complexe car le coefficient de diffusion est différent, dans les grains et aux joints de grains.

- Cas de la diffusion dans un matériau polycristallin

Lors de la réaction d’un film métallique avec un substrat de silicium, il se forme en
général des phases intermétalliques polycristallines comme pour les matériaux massifs. En
plus des défauts ponctuels, les phases formées comportent également des défauts étendus,
linéaires (dislocations) ou plan (surfaces, joints de grains, macles). Dans ces zones, il y a une
discontinuité des propriétés du cristal : la structure cristalline est modifiée et en général de
plus faible compacité. Il en résulte une inhomogenéité de diffusion : la présence des défauts
étendus contribue a une accélération locale du transport de la matiére. En général, les joints de
grain sont les principaux défauts qui provoquent une variation de diffusion. Les facteurs qui
influencent de fagon remarquable I’homogeénéité de diffusion sont alors évidemment la
densité des joints de grain et les conditions de mesure. Dans ce cas, le modéle Fisher* doit étre
utilisé, ce modele prend en compte la diffusion dans le volume et dans les joints. Dans ce
modéle, les joints de grain sont perpendiculaires a la surface. lls ont un coefficient de
diffusion en général plus élevé que le volume du grain. lls constituent dans ce cas un court-
circuit de diffusion. La figure 2 montre I’allure de la courbe iso-concentration autour d’un

joint de grain dans le cas ou I’élément diffusant est déposé en surface.

=0} Source de diffusion

L
e

—4——— Courbe isoconcentration

Ay - Jaint de grain

Figure 2 : Diffusion 2D autour d’un joint de grain selon le modeéle de Fisher



Chapitre | : Généralités sur les siliciures

On constate que les atomes diffusent majoritairement pres de la surface et qu’une partie
« utilise » le joint de grain pour diffuser plus profondément et rejoindre le volume du grain.
Mais dans certains cas, un type de diffusion (aux joints de grains ou en volume) peut étre
négligé devant I'autre. Il existe donc trois régimes de diffusion qui ont été décrits par

Harrison®. Ces trois régimes sont les suivants:

Régime A : forte pénétration volumique : lorsque la pénétration volumique est tres

supérieure a la taille des grains, les zones d’influence de deux joints de grains vont se
recouper. On peut utiliser les solutions de I’équation de Fick, avec un coefficient apparent
Dapp donné par I’équation de Hart :
D, =@-1)D, + D, Equation 8
Ou f est la fraction volumique de sites cristallins situés dans les joints, D; le coefficient de

diffusion le long de ces sites et Dy, le coefficient de diffusion volumique.

Régime B : pénétration volumique intermédiaire : la diffusion se produit dans les joints et
simultanément en volume a partir de la surface et latéralement a partir des joints. Les champs
de diffusion des joints de grains n’interférent pas et il devient indispensable de disposer d’un
modele de joint de grain pour analyser la pénétration. Dans cette partie, nous ne détaillons pas
les solutions ou les modéles qui sont proposés dans la litterature®.

Régime C: pénétration volumique négligeable : il s’agit de I’opposé du régime A: la

pénétration volumique est trés inférieure a celle dans les joints de grains. Du point de vue de
la diffusion, on est en présence d’un matériau homogéne de type ‘joints de grains’.
Theoriquement, on peut utiliser les solutions de I’équation de Fick et déterminer directement

le coefficient de diffusion intergranulaire.
11.1.d. De la loi de Fick vers I’équation de Nernst-Einstein

La loi de Fick est basée uniquement sur la proportionnalité entre le flux d’atomes et le
gradient de concentration mais elle ne tient pas compte d’autres phénomeénes qui peuvent
intervenir sur la diffusion. Cette limitation est parfaitement illustrée par I’expérience de
Darken®! qui concerne un couple de diffusion ternaire FeC/FeCSi de méme teneur en

carbone. La loi de Fick ne prévoit aucun mouvement d’atomes de carbone puisque
Cl© =C*" . Or, les auteurs ont observé un appauvrissement de la concentration en carbone
du coté de FeCSi au profit de FeC, comme le montre la figure 3. Ce phénomeéne s’explique

par le fait que le silicium accroit I’activité thermodynamique du carbone qui va donc migrer

vers la région pauvre en silicium,
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Figure 3 : Expérience de Darken : mise en évidence de la redistribution du carbone dans un couple de
diffusion FeC/FeCSi apreés un recuit de 13 jours a 1050°C.
Pour décrire le mouvement des atomes dans un couple de diffusion, on doit alors utiliser
un formalisme qui tient compte des potentiels chimiques de ses constituants comme

I’équation de Nernst-Einstein.

J, =-X;N Do Equation 9
KT ox

Xi : fraction atomique du constituant i dans la phase [at/at],
Kg : Constante de Boltzmann [eV.K.at™?]
N : nombre total d’atomes par unité de volume dans la phase [at.cm™],

D; : coefficient de diffusion du constituant i dans la phase [cm®.s],
%: gradient de potentiel chimique dans la phase [eV. at™.cm™],

ji: flux d’atomes i traversant la phase [at. cm™.s™]

Le potentiel chimique p peut s’écrire sous la forme :
1 =KT log(a) = KT log(»X) Equation 10

ou a représente I’activité thermodynamique de I’élément diffusant, X sa fraction atomique

dans la phase et y son coefficient d’activité thermodynamique. L’équation de Nernst-Einstein

devient : J= —XND(OI71 ax 1 Equation 11
dX » dx X
ol J= —D—(l drc Equation 12
dx dC »

10
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Avec C = N.X (C concentration en at/cm?)
Si la diffusion est isotopique, cela correspond a une solution infiniment diluée pour laquelle
v=1 et donc on retrouve I’équation de Fick. De méme, on peut retrouver I’équation de Nernst-

Einstein a partir de la loi de Fick dite « loi de Fick généralisée »

J = —Dd—C+£FC Equation 13
dx KT

Ou F représente la somme des forces agissant sur le systeme. Dans le cas des forces
chimiques, cette force est définie comme étant non proportionnelle au gradient de potentiel

chimique: F=-KT Cdy
y dC

112 Formation des phases

Les caractéristiques (cinétique, séquence ...) lors des réactions qui se produisent dans les
films minces présentent des différences avec celles des réactions dans les matériaux massifs,
différences qui sont essentiellement liees a I’épaisseur des films et a la présence de
nombreuses interfaces’® par rapport au volume des films considérés. Une revue de la réaction
a I"état solide entre un métal et le silicium est donnée par les travaux de Gas et d’Heurle® et de
Nicolet et Lau®™.

Dans cette partie, nous detaillons les phénomenes mis en jeu pour former une phase en
général. Ces phénomenes sont notamment la germination, la croissance latérale des germes, le
transport de matiére et la réaction aux interfaces dans la croissance normal. Ensuite, nous
décrivons les équations qui correspondent a la cinétique de chaque phénomene.

La formation d’une nouvelle phase peut étre divisée en deux étapes principales, la
germination et la croissance. La cinétique de formation d’une phase sera contrdlée par le

processus le plus lent car c’est celui qui limite la formation.

I1.2.a. Croissance d’une seule phase par réaction a I’état solide
Prenons I’exemple d’une phase intermétallique AyBqy qui se forme a partir de A et B. La
mise en contact entre deux corps purs A(a) et B(B) au sein d'une enceinte chauffée forme un
systeme hors équilibre. Supposons qu’il n’existe qu’une seule phase intermédiaire stable y a la
température Ty sur le diagramme de phase des deux éléments (figure 4), le gain d'énergie libre

associé a la formation de cette phase constitue le moteur de cette réaction.

11
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Figure 4 : Profil de concentration de I’élément A (partie gauche) prédit par le diagramme de
phases (partie droite) pour le couple A/B apreés traitement thermique a une température T,
D’une maniére simplifiée, la formation de ce composé A,Bq nécessite, en général, en
premier lieu sa germination puis sa croissance. La croissance se fait en genérale en deux
étapes : la croissance latérale le long des interfaces jusqu’a I’obtention d’une couche

homogeéne puis la croissance perpendiculaire a la surface.

11.2.b. Germination
Dans certains cas, la germination d’une phase est difficile. En effet, pour la germination,
le gain d’énergie volumique de la phase a former doit étre supérieur ou au moins égal a
I’énergie que colte la création d’une interface supplémentaire. Si tel n’est pas le cas, il faudra
augmenter la température afin de combler ce déficit en énergie. La germination joue un role
important sur la formation des phases en films minces*.

La germination d’une phase 3 dépend principalement de quatre parameétres :

[
1

La création d’un volume V de la phase B entraine un gain d’enthalpie libre volumique

de -VAG, .

2- Si on suppose que les énergies d’interface sont isotropes, la création d’une interface
d’aire A augmente I’énergie libre de A.y, avec y la variation d’énergie d’interface qui
s’écrit : y=Ac ou o est I’énergie de chaque interface. Ceci n’est valable que lorsque la
germination a lieu a une interface.

3- En général, lors de formation de la phase B, il y a une variation de volume qui conduit a
une énergie de contrainte AGs par unité de volume qui augmente I’énergie libre de
VAG; .

4- La cinétique d’attachement aux germes régit la vitesse a laquelle se forment ces germes.

La variation d’enthalpie libre totale change de la fagon suivante :

12
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AG = -VAG, + VAG, + Ay Equation 14

Si on suppose que les germes ont une forme sphérique avec un rayon de courbure r, la

variation de I’enthalpie libre totale devient :

4
AG =—§ﬂf3(AGv —AG,) +4nr?y Equation 15

Dans le cas général, ona: AG =-axr’(AG, - AG,) +bxr?y

Ay oot
MF

AT

— FEAG, — A oot

— P, oot

Figure 5 : Variation de I’énergie libre en fonction du rayon du germe dans le cas d’une
germination homogene.
La figure 5 montre I’évolution de cette énergie en fonction du rayon du germe. AG est la
barriére de germination qui correspond & un rayon critique r . La dérivation de I’équation 13
nous permet d’en déduire le rayon critique du germe et aussi I’énergie d’activationAG™. Donc

x 2y

r = m Equation 16

167y°
3(AG, - AG,)?

AG™(r") = Equation 17

Lorsque le germe dépasse son rayon critique, la croissance de ce germe I’emporte par la
suite. Ce mécanisme permet d'expliquer I'absence de phases prévues par le diagramme de
phase dans la séquence de formation. En général, les premieres phases ne rencontrent pas de
difficulté de germination car le gain d'énergie libre est trés élevé. Mais au fur et a mesure des

formations successives, le systeme se rapproche de I'équilibre, le gain d'énergie libre est de

13
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plus en plus faible et le terme d'énergie de surface devient prépondérant. La barriere

énergétique devient alors trop grande a franchir.

Germination de deux phases avec deux énergies
b B
libres de formation différentes
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Figure 6 : Germination de deux phases successives (droite) et diagramme d'énergie libre correspondant
(gauche).

La figure 6 montre la courbe d'énergie libre de deux phases successives. Sur cette figure,
le diagramme d'énergie libre en fonction de la concentration montre la diminution du gain
d'énergie libre au fur et a mesure de la formation séquentielle des composés. Le gain d'énergie
libre lors de la formation de la phase 2 devient faible. Nous voyons que la germination est

plus difficile pour la phase 2 que pour la phase 1.
I1.2.c. Croissance latérale

Aprés I’étape de germination d’une phase, c’est généralement la croissance latérale des
germes le long de la surface qui a lieu. Cette étape continue jusqu’a la formation d’une couche
homogéne de la phase germée.

Nous décrivons maintenant la cinétique de formation d’une phase lorsqu’elle est limitée

I'? ont développé un modéle de

par la germination et la croissance latérale. Coffey et a
cinétique de formation de Ni,Si et NbAl; pour les deux systémes Ni/Siamorpne €t Nb/AI
respectivement en supposant que la formation de ces phases est contrélée par la croissance
latérale des germes.

Nous supposons que nous avons franchi la barriere de germination qui permettent la
croissance et qu’une densité de sites de germination fixe n existe a I’interface. Pour simplifier
le calcul, nous supposons que la forme du germe est cylindrique, de rayon r, de hauteur
initiale Zy et que leur axe de symétrie est orienté perpendiculairement au plan d’interface. Ces

germes croissent dans le plan d’origine de I’interface via une augmentation de leur rayon. En

14
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supposant que la vitesse de croissance de ces germes est limitée par la réaction a I’interface
(voir § suivant), le taux de croissance peut étre exprimé ainsi :

E =Kjp exp(—&

Equation 18
dt K1) E

Avec K,,, facteur pré-exponentiel et Q,, énergie d’activation de la réaction a I’interface.

La croissance de ces germes a lieu dans deux dimensions. Cette etape de reaction est
limitée par le contact des germes entre eux. Pour une croissance aléatoire des germes a
I’interface, les effets de contact des germes peuvent étre comptabilisés via le concept du
«volume étendu » initialement utilisé par Johnson et Mehl*® et Averami'® et appliqué aux
joints de grain & deux dimensions par Cahn'®. Le cas le plus simple de ce concept est la
germination d’une phase 3 a I’intérieur de la phase o par la réaction suivante :

a = B

Le volume total est la somme des volumes des deux phases: V =V, +V,

La fraction transformée est simplement décrite : F= v Equation 19

Nous supposons que ce procédé de transformation de la phase o vers la phase B est

contr6lé par la germination et la croissance. Si la fraction d’aire qui devrait réagir avant que

les germes ne soient en contact est Nzr?, alors la fraction d’aire quand les germes sont en

contact, est donnée par I’expression suivante :
X, =1-exp(-nar?) Equation 20

La coalescence des germes continue jusqu’a la formation d’une couche homogene.
Ensuite, c’est la diffusion a une dimension a travers la couche homogéne qui limite la
formation de cette phase'®. En supposant que la diffusion limite la formation de cette couche

(voir § 11.2.d), I’accroissement z de la couche peut s’exprimer :

Ko €Xp(— f“T)
B

— = Equation 21
dt z

avec K,,, facteur pré-exponentiel et Q, , énergie d’activation de la diffusion a travers la

couche.
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La combinaison des deux mécanismes de croissance pourra produire un seul modeéle qui
décrit la croissance d’une phase, en utilisant les équations 16, 18 et 19. Ce modele donne la

vitesse de la réaction en termes de fraction volumique X, transformée™? :

dXv
dt

dXx z dz,, 1 . _
= ( th)(Z )+XA(E)(Z_) Equation 22

max

Avec Znax, I’épaisseur maximale de la phase formée.
11.2.d. Croissance normale

Nous allons maintenant décrire la croissance d’une phase qui forme une couche
d’épaisseur homogeéne. Il s’agit de la cinétique de croissance d’une phase AyBq qui se forme
entre un métal pur A déposé sur un substrat B & une tempeérature donnée. Deux phénomenes
controlent la croissance :

e Ladiffusion de A (ou/et B) a travers ABy,.
e Laréaction chimique entre A et B aux interfaces A/ A, B et/ou A, B4 /B
qui conduit & la formation du composé intermédiaire : ( pA + B > A, By).
Nous admettons trois hypotheses pour étudier la cinétique de formation de la phase A,Bq:
- I’élément A est plus mobile que B dans la phase A,Bq, cela implique que la réaction
ne se fait qu’a une seule interface et qu’il n’existe qu’un seul flux de diffusion Ja.
- la phase A,B, admet peu d’écart a la steechiométrie (5C<<C).
- le coefficient de diffusion de A dans Ap,Bq est constant et ne dépend pas de la
concentration.

Au debut de la réaction, I’épaisseur de la phase A,Bq est petite et la diffusion de A (ou de

B) est rapide. La croissance de A,Bq est donc principalement limitée par la capacité des

interfaces a former le nouveau compose.

Pour introduire cette notion, nous allons considérer le cas plus simple d’une interface
entre deux grains 1 et 2 d’une méme phase (soit un joint de grains de taille 5). Les atomes qui
se trouvent dans le grain 1 vont migrer vers un autre grain avec une énergie d’activation AG*.

Si les atomes vibrent avec une fréquencev, , la fréquence a laquelle les atomes vont avoir cette

a

G . o -
T). S’il y a n; atomes par unité de volume dans des positions
B

énergie estv, exp(—

a

L1 . A R . .
favorables pour réaliser le saut, il y aura n,v, exp(— ) sauts a partir du grain 1. La

B

probabilité pour que les sauts des atomes du grain 1 atteignent le grain 2 est A, (probabilité
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d’attachement), donc on peut en déduire que le flux des atomes qui vont du grain 1 vers le

. . AG® ,
grain 2 (figure 7) est'’ : J, =Any, expeﬁ) Equation 23
B
(D F 3
.
L2
@ AGE
&>
D
|
L
. A
" _]AG
- o =
O Srain 1 Srain 2 -
Distance

Figure 7 : Représentation de I’énergie libre d’un atome au cours d’un processus de saut d’un grain a un

autre.

Le flux est similaire dans la direction inverse mais si les atomes dans le grain 2 ont une

énergie libre plus faible que dans le grain 1, le flux des atomes du grain 2 vers 1 peut étre :

J, =An,v, exp(—w) Equation 24
KT

avec AG, différence d’énergie libre entre le grain 1 et le grain 2 comme sur la
représentation des énergies libres dans les deux grains de la figure 7. Quand AG = 0, les deux

grains sont en équilibre, il n’y a pas de mouvement du joint de grain, donc A,n,v, = An,v,.

Lorsque AG > 0, le flux net des atomes du grain 1 vers le grain 2 est donné par I’équation

. AG*? AG . ,
suivante : o =Jd;—J, = ANV, exp(— KT )[1— exp(— KT )} Equation 25
Or AG<<KgT donc 1—exp(— AG ) = AG et ensuite
KeT™ KT
AG® | AG
J e = ANV, eXp(—
et = Ao,V €xp( KBT)KBT

Si le joint de grain se déplace avec une vitesse V, le flux net est égal a o ou Qest le

volume atomique. On écrit I’égalité suivante pour en déduire la vitesse du joint de grain et

donc de croissance du grain.
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\% AG? . AG
‘Jnet === A2n1V1 eXp(— )

= Equation 26
Q KoT7 KT

On montre ainsi que la vitesse de déplacement du joint de grain est proportionnelle a la

force motrice\A/—G et la vitesse s’écrit alors sous la forme : V =M \A/—G

m m

V é a e
ou M = aAUNAL) exp(AS ) exp(—AH ) est la mobilité de joint.
N, KgT Kg KgT

On peut transposer la croissance d’un grain a la croissance d’une phase. Dans ce cas,
I’épaisseur de la phase AyBy croit avec la méme vitesse que I’interface qui est assimilée a un
AG  de(t) K
Vv dt "

m

joint de grain. L’interface a donc une vitesse constante V =M ce qui

entraine que I’épaisseur e(t) de la phase A,B, augmente linéairement avec le temps selon la
de(t
O _
dt
Ou K; (cm/s) est une constante caractéristique des réactions aux interfaces :

formule suivante : Equation 27

pPA+gB —>  AyBq
Ce processus est activé thermiquement et donc, la constante de réaction s’écrit sous la

a

avec Ko, facteur pré-expOI el Itie' et
T
B

forme d’une loi d’Arrhenius : K, = Koexp(—A

AG?, énergie d’activation de la réaction (et/ou du transport a I’interface).

Dans ce cas, la formation de la phase A,B, est contrdlée par la réaction et la cinétique est
dite linéaire. La réaction a I’interface est due a une différence de potentiel chimique de
I’élément A de part et d’autre de I’interface.

Lorsque I’épaisseur de la phase A,Bq augmente, I’accroissement de I’épaisseur de ApB,
ralentit au cours du temps, car I’élément diffusant a de plus en plus de distance a parcourir

pour arriver a I’interface A,B¢/B. La figure 8 schématise la formation de la phase A;Bs.

18



Chapitre | : Généralités sur les siliciures
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Figure 8 : Formation de la phase A,B, entre A et B en relation avec la variation du potentiel chimique de
A (pa) : J* est le flux d’atome A et e(t) la variation de I’épaisseur de AyBq au cours de temps.
Le potentiel chimique de I’élément A varie alors linéairement a I’intérieur de la phase

formée A,By et le phénoméne de diffusion est décrit par la loi de Nernst-Einstein (paragraphe

11.1.d) : JA :—XAN&a’U—A Equation 28
K,T oz

ou Xa est la fraction atomique ( X , P ), N le nombre total d’atomes par unité de
p+q

volume dans la phase, Da le coefficient de diffusion de A dans la phase AyBs,.
On admet que le gradient du potentiel chimique a travers la phase A,B, est constant, donc

on peut le décrire avec I’expression suivante :

ou, AG, ,
GHa _ TheBg Equation 29
0z e

ou AG,{qu est I’enthalpie libre de formation de la phase A,Bq et e I’épaisseur de cette

phase.

Par consequent, I’équation de Nernst-Einstein peut étre ramenée a I’expression suivante :

D, AG, ,
A —APBg Equation 30
KgT e

J*=-x,N

La phase A,Bq croit selon le mecanisme suivant :
1- diffusion des atomes A a travers A,Bq avec un coefficient de diffusion Da
2- réaction des atomes A avec les atomes B a I’interface A,B¢/B, avec une constante
de réaction K;
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La surface ou a lieu la réaction étant constante, nous pouvons assimiler I’accroissement
de la phase AyBy a I’accroissement de I’épaisseur de cette phase et nous pouvons relier
simplement I’accroissement de la phase ox au flux d’atomes A qui arrive a I’interface AyBy/B.

JA_ide

=—— Equation 31
Q dt

Avec Q, le volume par atome d’espéce mobile du composé formé, A,B,

Q= lQ(Aqu)ou Q( ApBy) est le volume occupé par une formule unité.
p

AG,
Donc, ona: grotde —x,N Da 2O Equation 32
KegT e

En intégrant cette équation, nous pouvons en déduire la dépendance de I’épaisseur en

fonction du temps :

20x,ND,AG, 2D,AG,
AT AT A0y —t,) = ZTAT ARG (¢ ~t,) Equation 33
KgT KgT

e(t)’ —eft,)? =

Puisque Qx,N =1. Ce processus est activé thermiquement et le coefficient de diffusion

. . . E
Da s’écrit donc sous la forme d’une loi d’Arrhenius: D, = D, exp(— " dT) avec Do, facteur

B
pré-exponentiel et E4, énergie d’activation de la diffusion.

Lorsque I’évolution du carré de I’épaisseur de la phase formée est proportionnelle au
temps, la croissance est dite parabolique, c'est-a-dire que la diffusion contréle la formation de
cette phase.

L’energie libre de formation du composé étant connue, les mesures expérimentales de

I’épaisseur de la phase formée (e’(t) oc K, t) permettent alors de déterminer le coefficient de

diffusion effectif Ky dans la phase considérée.

2D,AG,
=2 A9 exp(— Ey ) Equation 34
KgT KgT

d

Bien entendu, les réactions chimiques dans les échantillons massifs et les films minces
sont identiques. Pourtant le taux de formation est plus élevé pour les films minces. Ceci peut
étre expliqué si on prend en compte que la densité des joints de grains est plus forte dans les
films minces que dans les échantillons massifs. En effet, le rapport Dgw/Dy étant de I'ordre de

10* & basse température (& T/T; faible, Tr étant la température de fusion), nous comprenons

20



Chapitre | : Généralités sur les siliciures

aisément I’importance des joints de grains dans la cinétique de formation des phases en

couches minces.

I1.2.e. Croissance « linéaire-parabolique » : Loi de Deal et Grove

Au début d’une réaction, la croissance est bien limitée par la réaction a I’interface donc
I’épaisseur de la phase en croissance est linéaire avec le temps (e(t) o« K; t). Au fur et a
mesure que I’épaisseur augmente, la distance que les atomes A et B ont a parcourir avant
d’atteindre I’interface ou a lieu la réaction est de moins en moins négligeable. La croissance
de la phase n’est pas limitée par la réactivité interfaciale mais par le nombre d’atomes (flux)
qui atteignent cette interface. L’épaisseur de la phase suit alors une loi en racine du temps
caractéristique d’un phénoméne limité par la diffusion (e%(t) o« Ky t). C’est la croissance
« linéaire-parabolique ».

Cette loi a été formalisée par Evans'® en 1924 puis observée par Deal et Grove™ en 1965
dans le cas de I’oxydation du silicium. Elle combine les deux phénoménes qui régissent la
croissance : la diffusion et la réaction a I’interface.

Nous supposons a nouveau que, A est la seule espece mobile (qui diffuse) dans le couple
de diffusion A/B ou la phase AyBy croit entre A et B, La variation du potentiel chimique de A

dans les différentes phases est représentée sur la figure 9.

M '
A AB, B
A i
Hy Tt A
A (It
ﬂz ......................... R T P
A g
ﬂ3 ......................... J‘r--

e

Figure 9 : Variation du potentiel chimique de A en fonction de la distance dans le couple de diffusion A/B .

Jf et J% sont respectivement les flux de A dans A,B, et & I’interface A,B,/B.

Nous supposons que la croissance de cette phase ne se fait que dans la direction normale a
la surface. Le flux de A dans cette phase AyBq s’écrit :

A_ A
IA=—x,N Dn (4 — 1)

Equation 35
KgT e
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Le flux de A a travers I’interface A,By/B s’écrit:
J; =—x,Nv, (’USK 4) Equation 36

ou v, est la vitesse de réaction interfaciale.
En régime permanent, les flux J* et J7sont égaux, nous pouvons donc égaler les

équations de flux et exprimer z, en fonction de 2 et s, .

A A
v,eu; +D .
s _ (Vs + Dupty) Equation 37
D,+v,e

Nous pouvons donc substituer dans I’expression I’un des deux flux et si nous injectons

I’expression de ;' dans la formule du flux, nous déduisons I’expression du flux en fonction

de . et uf suivant la relation suivante.

3p= XN VaDa n_ay Equationas
KTD ATV,E

D’autre part, I’accroissement d’épaisseur de la phase ApBq est directement lie au flux de
la diffusion. Nous pouvons donc égaler ce flux a I’accroissement d’épaisseur comme le

montre I’expression suivante :

1 de XN v,D, .
JA=— = A Equation 39
LT dt KTD+ve(3 ) a

ou t est le temps.
Intégrons cette relation en supposant qu’au temps initial t = 0, I’épaisseur de la phase est
nulle (e = 0).

_ Qx,ND ,v

[[(Dy+v,e)de =] A (ul — ul)dt Equation 40
0 A A 0 KBT 3 1

Il en résulte I’expression suivante :

e’ De__ Ox,ND

AL A A . .
= - t Equation 41
5 v, KT (ﬂz H ) q

Lorsque I’épaisseur e est tres faible (e << 1), €2 est négligeable devant e et cette

expression devient :
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Qx,Nv .
Pour e <<1 e=— KT A A (uf - uMt= Kt Equation 42

La croissance est linéaire, donc aux faibles épaisseurs (début de formation), c’est la
réaction qui limite la formation du composé.
Par contre, pour de grandes épaisseurs, e est négligeable devant €2, dans ce cas

I’expression de I’épaisseur devient :

Pour e >>1 e’ = ZQE ?DA (ud — Mt =Kt Equation 43

La croissance est parabolique, donc aux grandes épaisseurs, c’est la diffusion qui limite la
formation du compose.
La transition d’un régime au suivant est douce, cependant, on peut définir une épaisseur
caracteéristique pour le changement de régime limitant :

K .
e, = K—d Equation 44

r

2
I 0

D’Heurle et al™ pensent que I’application de la loi linéaire-parabolique est genéralisable

1! ont

et notamment a la formation des siliciures métalliques. Récemment, Nemouchi et a
montré que la formation de Ni,Si peut étre contrdlée principalement par la réaction aux
interfaces grace a des mesures originales de calorimétrie différentielle a balayage en accord

avec des simulations utilisant la loi de Deal et Grove.
11.2.f. Croissance simultanée de deux phases A,B et AB

Dans les systéemes macroscopiques, il est commun d’avoir la formation de plusieurs
phases simultanément. Dés que nous avons deux phases qui croissent ensemble, la situation se
complique puisque 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 A/B°. Prenons par
exemple le cas d’un systéme ou deux phases (A.B et AB) se forment simultanément et

supposons que le méme élément A seulement soit mobile dans les deux phases (figure 10).
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i

-,

L.(t) Lo(t)
1 interface 3 interfaces

Figure 10 : Représentation schématique de la croissance simultanée de deux phases A,B et AB par
réaction a I’état solide entre deux éléments A et B.

Soient J; le flux de I’atome A a travers la phase A,B et J, le flux de I’atome A a travers la
phase AB.

Dans ces conditions, la croissance de A;B se produit a I’interface A,B/AB par la réaction
A+AB — A,B tandis que la croissance de AB se produit aux deux interfaces A,B/AB
et AB/B. A la premiere interface, la réaction A, B —> AB + A donne des atomes libres
A qui vont traverser AB pour donner la réaction a I’interface AB/B.

A+B —» AB
Si on appelle J; et J; les flux respectifs de A dans A;B et de A dans AB, la formation de la
phase A,B est régie par la réaction :
A+AB _J. , AB (formation)
AB _J , AB +A (consommation)
La formation de AB est régie par les réactions :
AB —J»» AB +A (formation)
A+B—J» AB (formation)
A +AB J+—» A;B (consommation)
On trouve donc pour la croissance de A;B et AB :

dL,

—=J - Equation 45
dt 1 2 q

% =2J,-J, Equation 46

ou L, et L, sont respectivement les épaisseurs des deux phases A,B et AB.
Ce systéme d’équation montre le couplage qui existe entre les taux de croissance des

différentes phases. Comme les flux J; et J, peuvent étre contr6lés par plusieurs processus
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(réaction aux interfaces ou diffusion), on imagine aisément la complexité de la croissance

dans le cas de formations simultanées.
11.2.9. Couple de diffusion : croissance simultanée

Genéralement A et B ne sont pas miscibles en toutes proportions, des phases
intermédiaires vont donc apparaitre dans la zone d’interdiffusion et on s’attend a observer
entre A et B toutes les phases données par le diagramme de phases a la température
considérée’ lorsque I’on chauffe.

Iy a deux aspects fondamentaux pour prédire les réactions dans un couple de diffusion :

- la thermodynamique prévoit I’évolution du systeme afin de I’amener a I’équilibre
pour diminuer son énergie libre.
- la cinétique prévoit a quelle vitesse le systeme atteindra cet equilibre.
En général, lors de la réaction entre deux couches épaisses, ces deux aspects conduisent a

une croissance simultanée de toutes les phases présentes dans le diagramme d’équilibre.
I1.2.h. Croissance en film mince

Lors des réactions des films métalliques avec un substrat de silicium et en géneéral pour
les films minces, les phases apparaissent le plus souvent séquentiellement®® et non
simultanément. Cela signifie que la réaction d’un film métallique avec un substrat de silicium
soumis a un traitement thermique, conduit a la formation successive de plusieurs siliciures,
allant du compose le plus riche en métal au composé le plus riche en silicium.

11.2.h.1. Formation séquentielle des phases

Le probléme de la croissance séquentielle a été abordé par plusieurs auteurs (Gosele et
Tu®, d’Heurle et Gas?). La formation séquentielle est expliquée par une instabilité cinétique
due a une compétition entre les vitesses de réaction aux interfaces et la diffusion dans les
phases en croissance’. L’instabilité cinétique peut étre présentée de la fagon suivante : lorsque
deux phases croissent simultanément, leurs épaisseurs respectives sont données par les
équations du paragraphe précédent. Le taux de croissance d’une phase donnée ne dépend donc
pas uniquement des caractéristiques propres de cette phase mais des caractéristiques de toutes
les phases formées. Supposons que chaque phase a une croissance linéaire-parabolique, on
peut imaginer une situation dans laquelle le flux de la phase | est limité par un processus de
diffusion tandis que celui de la phase Il est contrdlé par le taux de réaction. On a alors J;=a/L,

et J,=R;; (R, est proportionnel au temps de la réaction).
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aP) _a
dt L,

-R, et di:ZR” -2 Equation 47
dt L,

La phase Il commencera a croitre quand : dL,/dt >0 ou L;>a/2R;. Cela définit une
épaisseur critique que la phase | doit atteindre avant que la phase Il ne commence a se former.
Dans le cas des siliciures, on peut penser que I’épaisseur critique, fixée par le taux de réaction
de la phase Il et par la capacité de diffusion dans la phase I est du méme ordre de grandeur
que I’épaisseur du film, le film métallique est alors consommé complétement avant que les
autres phases ne croissent, ce qui conduit & une formation séquentielle des phases®%.

Le facteur principal influant sur le changement de mode de croissance (séquentielle en
film mince et simultané en couple massif) est donc I’épaisseur de la couche métallique.

11.2.h.2. Premiére phase

Pour prédire la premiére phase forméeen film mince, plusieurs regles ont été
formulées?*?. Une régle a été donnée par d’Heurle et Gas pour la premiére fois en 1986, puis
détaillée par les mémes auteurs en 1995. Seuls les mécanismes de diffusion lacunaire sont pris
en compte au cours de la diffusion réactive. Prenons I’exemple d’un systeme binaire AB
constitué de plusieurs phases. Pour savoir lequel des composés AsB ou AB3 se formera en
premier, nous considérons que la diffusion de A(B) dans A3B(AB3) est du méme ordre de
grandeur que I’autodiffusion de A(B) dans A(B). La phase qui se formera en premier sera
celle dont I’élément majoritaire diffuse le plus vite. Autrement dit :

-Si ( Dy/ag ®Daja) > (Dg s, ® Dg,) alors AsB se formera en premier.
-Si (Dgpp, ® Dg/g) > (Dajpp = Dyya) alors AB3 se formera en premier.

11.2.h.3. Les contraintes et déformations mécaniques lors de la

réaction d’un film mince avec un substrat
Pour I’industrie de la microélectronique, la contrainte créée par les mecanismes de
diffusion réactive est un probleme crucial qui peut étre a I’origine de multiples défaillances :
redistribution de dopants dans les zones actives, déplacements des défauts ponctuels sous
I’action du champ de contraintes et méme création de boucles de dislocations dans le silicium.
Les premieres observations du développement des contraintes au cours de la réaction a
I’état solide?” ont été faites lors de I’oxydation des métaux. Un état de I’art sur le
développement des contraintes lors de la réaction a I’état solide a été réalisé par d’Heurle et

al®® et récemment par Thomas et al®

. Dans les films minces de siliciure, la contrainte
mesurée a la temperature ambiante est en générale une contrainte en tension. Cet état de

contrainte est la conséquence des traitements thermiques appliqués aux films pour former le
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siliciure et est associé a la différence des coefficients de dilatation thermique entre le siliciure
et le substrat de silicium. En revanche, des mesures de contraintes sur le systeme Pt-Si ont
montré qu’apres recuit du systéme a une méme température mais avec des temps de recuit
différents, le signe de la contrainte changeait®. La thermoélasticité n’est donc pas la seule
origine de la contrainte mesurée a la tempeérature ambiante.

La réaction d’un film mince métallique avec un substrat de silicium, conduit a la
formation de nouvelles phases. La variation de volume de ces phases conduit a la création de
contraintes. Dans le cas d’une solution solide A-B, on attribue les contraintes observees lors
de la précipitation d’un composé A«By a la différence entre le volume du mélange des espéces

A et B et le volume du précipité ordonné.

AV VAxBy —(XV, +YVg)

Equation 48
\ XV, + YV,

Une diminution sera I’origine d’une mise en tension du précipité. Mais dans le cas des

films minces, le probléme est différent car la réaction de la formation se produit & I’interface.

I11. Revue sur la formation des siliciures de Ni, Pt et Pd en films minces

Les siliciures métalliques se forment lors de la réaction a I’état solide entre un métal et le
silicium. La réaction des métaux de transition avec le silicium a largement été étudiée dans la
littérature®+323334% Ces études ont été réalisées dans le but de comprendre les mécanismes
de formation des phases, de déterminer I’élément diffusant, la cinétique de formation de
chaque phase (le coefficient de diffusion ou de réaction) et enfin de connaitre les phénomenes
qui contrélent la formation de chaque siliciure.

Notre étude a été consacrée en grande partie a la redistribution du platine (palladium) lors
de la formation des siliciures de nickel en film mince. Ce systeme est complexe car il est
constitué de trois éléments.

Nous nous sommes intéressés a trois systemes binaires Ni-Si, Pt-Si et Pd-Si et a certains
de leurs alliages. Dans cette partie, nous faisons un état de I’art de tous les systemes que nous

avons étudiés.
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I11.1. Formation des siliciures de nickel

- Diagramme de phase Ni-Si

La figure 11 présente le diagramme d’équilibre des phases du systeme binaire Ni-Si
réalisé par Nash et al*. Ce diagramme nous renseigne sur les composés qui se forment entre
le nickel et le silicium. Lorsque nous regardons I’évolution des composeés intermétalliques en
fonction de la température, le diagramme est assez complexe. Dans cette partie, nous ne
détaillerons pas tous les points du diagramme d’équilibre Ni-Si. Par contre, nous présentons
dans le tableau 1 les différentes phases qui se forment a une température inférieure a 800°C et
leurs structures cristallines. En effet, nos études concernent la formation des siliciures en
films minces a basse température et plus particulierement a des températures inférieures a
700°C.
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Figure 11 : Diagramme d’équilibre de phases du systéme binaire nickel-silicium®

A partir du diagramme de phase (Figure 11) et a une température de 700°C, la solubilité
limite du nickel dans le silicium est de I’ordre de 0.03%, par contre la solubilité limite du

silicium dans le nickel est importante, de I’ordre de 10%.
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Nous constatons que ce diagramme compte de nombreux composés intermétalliques
riches en nickel mais un seul siliciure riche en silicium. Les principales caractéristiques

cristallographiques de chaque phase sont résumées dans le Tableau 1:

Composé | Température Structure Groupe Parameétres de maille
de fusion (°C) d’espace |a(A) b(A) c(A)
Ni <1455 Cubique face centrée | Fm3m 3.52
Si <1414 Cubique diamant Fd3m 5.43
B1-NisSi <1170 Cubique face centrée | Pm3m 3.50
v-Ni3;Sizo <1245 Hexagonal P321 6.67 12.28
5-Ni,Si <1300 Orthorhombique Pnma 5.00 373  7.04
e-Ni3Si, <830 Orthorhombique CmC2, 12.22 10.80  6.92
NiSi <990 Orthorhombique Pnma 5.23 325 5.65
o-NiSiy <993 Cubique diamant Fm3m 5.40

Tableau 1 : Données cristallographiques de tous les siliciures de nickel.

- Films minces de siliciures de Ni

Le diagramme d’équilibre du systeme Ni-Si montre qu’il existe plusieurs siliciures de
nickel. Les nombreuses études réalisées sur la réaction des films minces de nickel avec le
silicium, ont apporté beaucoup de connaissances sur les mécanismes de formation des
siliciures, notamment sur la formation séquentielle des siliciures de nickel. Seuls Ni,Si, NiSi
et NiSi, ont été observés lors de la réaction entre un film mince de nickel et le silicium®"=®
jusqu’a ce que de récentes études mettent en évidence I’apparition de phases transitoires
comme NisSi;> et Niz; Sizo*.

Tu, Chu et Mayer*! et Olowolafe, Nicolet et Mayer*? ont montré que Ni,Si est la premiére
phase cristalline qui se forme entre un film de nickel polycristallin de 100 nm d’épaisseur et
un substrat de silicium. En effet, le gain d’énergie pour former Ni,Si est le plus important. Ils
ont montré aussi que la séquence de formation des siliciures de nickel se poursuit par la
formation de la phase NiSi et enfin se termine par NiSi,. Cette formation séquentielle peut
étre expliquée par un modéle de germination*. Une autre explication a été proposée dans le
contexte de la germination dans un gradient de concentration*®. D’autre part, la formation
séquentielle des phases est aussi la conséquence d’une instabilité cinétique® due & une
compétition entre les vitesses de réaction aux interfaces et la diffusion dans les phases en
croissance : la cinétique de formation de la phase Ni,Si semble étre la plus rapide.

Clevenger et al** et Knauth et al*® ont montré que lors de la réalisation de bicouches ou de

multicouches de nickel et de silicium amorphe, une phase amorphe NiSi approximativement
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de 4 nm d’épaisseur se forme aux interfaces Ni/Si. Ensuite les phases cristallines Ni,Si, NiSi
et NiSi, se forment successivement en température. Dans ce cas, la formation préliminaire
d’un siliciure amorphe a été expliquée par la présence d’une barriére de germination pour la
phase cristalline Ni,Si* & température ambiante. La phase NiSi amorphe continue & croitre
simultanément avec Ni,Si jusqu’a la consommation compléte du nickel.

Le schéma ci-dessous (figure 12) montre ce mode de formation des siliciures de nickel

lors de la réaction d’un film de nickel avec le silicium amorphe.

1- Apres dép6t Ni si
Fomnation d’'une phase amorphe

—— NiSi,

2- Réaction aux interfaces: consommation du Ni et Si, Ni Nis
2

Croissance de Ni,Si et NiSi,

3- Consommation totale du Ni I 2oL 2
Ni,si| || |Nisi, | Si,

4- Formation de NiSi cristalline & l'interface Ni,SifSi, .

; cp g ; e Ni, Si Nisi. | Si,
Consommation de Ni,Si et Si et Croissance de NiSi
5~ Consommation totale de Ni,Si NiSi, si,

6- Formation de NiSi,

Figure 12 : Schéma des mécanismes de formation des phases lors de la réaction d’un film de
nickel polycristallin avec du silicium amorphe.

La cinétique de formation des siliciures de nickel a été aussi largement étudiée.
L’évolution de I’épaisseur de chaque phase en fonction de temps permet de déterminer les
phénomeénes qui contrdlent leur formation. La mesure de cinétique lors la réaction d’un film
de nickel avec un substrat de silicium a été mesurée principalement par RBS*. 1l a d’abord
été montré que la phase NiSi a une croissance linéaire*” lors de réaction d’un film de nickel
avec un substrat de silicium orienté (001) ou (111) avec une énergie d’activation de
1.4+0.1eV. Quelques années plus tard, plusieurs auteurs ont observé toujours dans le cas d’un
substrat de silicium monocristallin que les phases Ni,Si et NiSi ont une croissance
parabolique, autrement dit, que leur formation est contrdlée par la diffusion. Nous avons vu
précédemment que la formation des intermétalliques par réaction a I’état solide nécessite un

transport de la matiére. Plusieurs expériences, soit par des marqueurs radioactifs ou par
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implantation des gaz rares jouant le role de marqueur de Kirkendal, ont montré que I’espéce
diffusant majoritairement est le nickel lors de la formation de Ni,Si***°, NiSi*® et NiSi,™".
Le Tableau 2 récapitule le domaine de température d’étude, la nature du substrat utilisé

ainsi que le facteur pré-exponentiel et I’énergie d’activation correspondante, trouvés dans la

littérature.
Composé Domaine de Nature du Facteur Ky Energie
température (°C) |  substrat en (10" m%s) | d’activation (eV)
8-Ni,Si* 200-235 100 1.22 1.5+0.2
8-Ni,Si* 200-235 111 2 1.6+0.2
§-Ni,Si* 200-235 Si Poly 2.3.107 1.3+0.2
8-Ni,Si*t 200-335 100 2.3 1.5+0.1
8-Ni,Si? 210-335 100 1.8 1.5+0.1
8-Ni,Si® 300-430 100 et 111 1.0 107 1.3+0.1
§-Ni,Si*? 210-335 Si-a 3.2.10™ 1.4+0.1
8-Ni,Si'® 180-280 Si-a 6 1.5
NiSi>* 275-350 100 2 1.65
NiSi>* 325-400 111 0.6 1.65
NiSi*® 300-360 100 9.10 1.240.3
NiSi*® 320-370 111 26 1.8+0.2
NiSi*? 250-400 100 et Si-a 0.9 1.55+0.1
NiSi,*® 350-425 Si-a 14107 1.65

Tableau 2 : Données cinétiques des formations de Ni,Si, NiSi et NiSi, contrdlées par la diffusion du Ni.

Lors de la réaction d’un film de nickel avec le silicium amorphe dans le cadre de la
réaction des multicouches, la cinétique de formation des siliciures de nickel a été mesurée
principalement par la calorimétrie différentielle & balayage. Certains auteurs confirment une
cinétique de formation de Ni,Si controlée par la diffusion* mais d’autres auteurs ont montré

que la cinétique de formation de Ni,Si est en premier lieu limitée par la germination™®**.

Récemment, Nemouchi et al?

ont montré que la phase Ni,Si a une croissance linéaire-
parabolique (contr6lée par la diffusion et la réaction) grace a des mesures de DSC lors de la
réaction d’un film de nickel avec le silicium amorphe.

Une particularité de la phase NiSi est une tres forte anisotropie des coefficients de

dilatation thermique liée a I’anisotropie de sa structure cristalline (orthorhombique). Des
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mesures de dilatation thermique sur les couches minces®” montrent que le paramétre de maille
suivant I’axe (b) du cristal se contracte au cours du chauffage tandis que les deux autres
parameétres suivant (a) et (c) augmentent. Ces grandes variations de coefficient de dilatation
thermique avec l'orientation cristalline sont d’autant plus critiques pour I’intégration de NiSi
du fait que la taille des contacts devient toujours plus petite. Ainsi, dans un contact, le
monosiliciure va se comporter difféeremment selon les orientations des grains qui le
composent.

D’autre part, il a été montré que la phase NiSi s’oriente selon un nouveau type de texture
appelé axiotaxie®® sur le substrat de silicium monocristallin. Cette texture « axiotaxie » se
produit lorsque des plans atomiques dans les grains de NiSi sont alignés préférentiellement de
facon a ce qu’une distance interréticulaire d de la phase NiSi coincide avec la distance
interréticulaire du substrat de silicium. L’axiotaxie conduit a une périodicité le long d’une
direction dans le plan d’interface, soit une interface périodique a 1D, pouvant étre considérée
comme un cas intermédiaire entre une interface aléatoire (pas de périodicité) et I’épitaxie
(interface périodique a 2D). La présence d’une axiotaxie entre NiSi et le silicium a pour
consequence une plus forte agglomération de la phase NiSi a haute température sur Si(100),
ce qui est a éviter pour réaliser des contacts électriques.

De récentes études®®6040 61

ont montré la formation d’une phase supplémentaire, la phase
Ni3Si,. Cette phase apparait et disparait trés rapidement au cours de la réaction d’un film de
nickel avec un substrat de silicium (100). C’est pourquoi elle est considérée comme
« éphémere ». Cependant, les observations different suivant les auteurs a propos du stade de
la formation de cette phase transitoire. Lavoie et al®**® ont observé sa formation aprés la
formation compléte de Ni,Si et avant que NiSi ne commence a se former. Par contre, Gergaud

et al®®®

I’observent avant la formation complete de Ni,Si et voient sa consommation au
cours de la formation de NiSi. La température de formation de cette phase Ni3Si, ne dépend
pas de I’épaisseur de la couche de nickel et sa morphologie n’est pas uniforme latéralement®.
La phase Ni3Si, présente des fronts dans la couche homogene de Ni,Si, qui ont été expliqués
par la germination de NisSi,. La cinétique de formation en film mince de cette phase est
linaire avec le temps®.

Le schéma ci-dessous montre la forme de croissance de la phase NisSi, décrite par Lavoie

etal®:
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1- Ni,Si
2 Ni, Si, amorphe
1< sy < 2
b 4 | L /7
1- =
Ni,Si,
2- 2-

Figure 13 : Schéma de formation de la phase NiSi,*

Des observations similaires ont été obtenues par Gas el al®® lors des mesures de MET et
de RBS que la formation de la phase NisSi, est contrdlée par la germination dans des
bicouches Ni,Si/NiSi.

Enfin, la formation de la phase NiSi,>*"

est contrdlée par la germination lors de la
réaction d’un film de nickel avec un substrat de silicium. Lorsque le substrat de silicium est
cristallin, la formation a lieu a haute température. En revanche, dans le cas du silicium
amorphe, elle a lieu a basse température. La force motrice de la formation de NiSi, est plus
grande lorsque le substrat est amorphe que lorsqu’il est cristallin. Ceci est lié & la différence
d’énergie de Gibbs entre le silicium amorphe et le silicium cristallin.

I11.2. Formation des siliciures de platine

- Diagramme de phase Pt-Si

Le diagramme d’équilibre de phases ® entre le platine et le silicium est représenté dans la
figure 14. Ce diagramme montre la présence de nombreuses phases riches en platine ou la
phase la plus riche en silicium est PtSi. La encore, nous remarquons la présence d’une
asymétrie de phases riches en platine par rapport aux phases riches en silicium. La solubilité
limite du silicium dans le platine est faible comparée a celle dans le nickel. Ainsi, le systeme
Pt-Si est différent par rapport au Ni-Si au niveau des phases qui se forment et ainsi qu’au

niveau des limites de solubilité.
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Figure 14 : Diagramme d’équilibre de phases du systéme binaire platine-silicium®

Le Tableau 3 donne les caractéristiques cristallographiques de toutes les phases qui

apparaissent dans le diagramme de phase Pt-Si.

Composé | Domaine Structure Groupe Parametres de maille
d’existence (°C) d’espace | a(A) b(A) c(A)
Pt <1789 CFC Fm3m 3.92
Si <1414 Cubique diamant Fd3m 5.43
o-Pt3Si <360 monoclinique P2/m 7.71 776 7.77
[-Pt3Si 360-775 Orthorhombique Pnma 5.57 7.69 552
o-Pty2Sis <280 Quadratique P4/n 13.40 5.451
-Pt1,Sis <986 Quadratique 14/m 9.60 5.54
o- Pt,Si <695 Quadratique 14/mmm 3.93 5.91
B- Pt,Si 695-983 Hexagonal P62m | 625 3.60
PtsSis <983 Monoclinique P2;/m 15.46 349 6.16
PtSi <1229 Orthorhombique Pnma 5.93 559 3.60

Tableau 3 : Données cristallographiques de tous les siliciures de platine.

Les phases PtSi, PtsSis, Pt,Si et PtsSi sont bien steechiométriques. 1l a été montré® dans

I’intervalle situé entre 20 et 32 % at. de Si, la présence de trois phases intermédiaires avec des

domaines d’existence étroits ayant des compositions correspondant a Pt,sSiy, PtsSi; et Pty;Sis.
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- Films minces de siliciures de Pt

Le monosiliciure de platine PtSi peut aussi étre un bon candidat pour réaliser des contacts
ou des interconnexions pour la micro-électronique nécessitant une densité d’intégration de
plus en plus importante. Lors de la formation de PtSi, une faible quantité de silicium est
consommeé par rapport au CoSiy, ce qui est important dans le cas de jonctions de Si peu
profondes (on évite ainsi de consommer la jonction pendant la formation du siliciure). De
plus, le diagramme d’équilibre PtSi (figure 14) montre que la phase la plus riche en silicium
est PtSi, c'est-a-dire que PtSi reste stable a haute température.

64
|

Ley et al>” ont montré la formation des deux phases Pt,Si et PtSi au cours du dépdt d’un

1 ont observé

film de platine sur du silicium monocristallin (111). En revanche, Donaton et a
la formation d’un seul composé PtSi d’une épaisseur homogene de 3 nm lors du dépdt du
platine sur un substrat de silicium & la température ambiante. D’autre part, Larrieu et al®® ont
montré qu’a I’interface Pt/Si, la phase qui se forme est un mélange entre le platine et le
silicium, plus riche en platine Pt,Si.

Les réactions dans le systeme Pt-Si en film mince présentent des similarités avec celles du
systéme Ni-Si. Ainsi, la réaction d’un film mince de platine avec un substrat de silicium®°>¢’
est caractérisée par une formation séquentielle de deux phases : Pt,Si est la premiére phase
qui se forme, ensuite c’est la phase PtSi. Les raisons qui conduisent a une croissance
séquentielle sont les mémes que celles que nous avons présentées dans le cas de la réaction
d’un film mince de nickel avec le silicium. Cependant, Tsui et Chen® ont observé la
formation de la phase Pt;,Sis avant Pt,Si pour une épaisseur du film de platine inférieure a 30
nm tout en confirmant qu’a partir d’une épaisseur de 80 nm de platine la premiere phase se
formant était bien Pt,Si.

Lors de la formation de Pt,Si, le platine est I’élément qui diffuse majoritairement® a
travers la phase. Toutefois, la diffusion du silicium n’est pas négligeable lors de la formation
de PtSi en film mince ; le coefficient de diffusion des deux éléments (Pt et Si) dans PtSi a
d’ailleurs été mesuré par Baglin et al ™.

De méme que pour le systeme Ni-Si, nous allons résumer la cinétique de formation des
siliciures de platine en film mince, Pt,Si et PtSi. Il a été largement reporté dans la littérature
que la cinétique de formation des siliciures de platine est controlée par la
diffusion®*®®"1727374 \jijttmer” a montré que la croissance des siliciures de platine, controlée
par la diffusion, est indépendante de I’orientation cristalline du substrat. Le Tableau 4

récapitule les données cinétiques de Pt,Si et PtSi trouvées dans la littérature.
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Composé Domaine de Nature du Facteur Ko Energie
température (°C) substrat (10" m?/s) d’activation (eV)

Pt,Si™ 210-280 100 43107 1.3+0.1
Pt,Si’® 210-280 Si-a 1.210" 1.3+0.1
Pt,Si’ 210-280 Si-Poly 7.110% 1.240.1
Pt,Si”’ 200-260 100 3.7 10™+*° 1.50+0.15
Pt,Si® 240-270 100 5.5 1.485
PtSi’ 300-375 100 5.4 10" 1.5+0.1
PtSi"® 300-375 Si-a 1.47 1.6+0.1
PtSi"® 300-375 Si-Poly 4810* 1.5+0.1
PtSi’’ 280-350 100 2.7 1011 1.740.1
PtSi®® 310-330 100 8.5 1.865

Tableau 4 : Données cinétiques des formations de Ni,Pt et PtSi controlées par la diffusion.

On remarque bien que I’énergie d’activation de Pt,Si est presque la méme lors de la
réaction d’un film mince de platine avec le silicium amorphe, cristallin ou polycristallin.

C’est aussi le cas pour PtSi lorsque les expériences sont réalisées dans les mémes conditions.
111.3. Formation des siliciures de palladium

- Diagramme de phase Pd-Si

Dans le cadre d’une étude systématique, nous avons étudié le systeme similaire Pd-Si. De
plus la réaction d’un film mince de palladium avec le silicium est plus simple que dans le cas
du nickel ou du platine.

La figure 15 présente le diagramme d’équilibre des phases du systéme binaire Pd-Si
réalisé par plusieurs auteurs’®’®®°. Dans cette partie nous allons présenter les différentes
structures des phases qui se forment entre le palladium et le silicium aux températures

inférieures a 700°C.
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Figure 15 : Diagramme d’équilibre de phases du systéme binaire palladium-silicium®

A une température inférieure a 700°C, le systeme Pd-Si ne présente que quatre phases

riches en palladium. La phase la plus riche en silicium qui se forme a basse température est

Pd,Si. Le Tableau 5 présente les caractéristiques cristallographiques d’une partie de ces

phases.

Composé Gamme Structure Groupe Parametres de maille
d’existence (°C) d’espace ad bR cA

Pd < 1555 Cubique face centrée | Fm3m 3.89

Si <1414 Cubique diamant Fd 3m 5.43

PdsSi <810 monoclinique P2, 8.46 7.48 555

PdySi; <823 Orthorhombique Pnma 9.41 7.41  9.05

PdsSi <1045°C Orthorhombique Pnma 5.73 755 526

Pd,Si <1331°C Hexagonal P62m 6.49 3.43

PdSi 824- 992 Orthorhombique Pnma 5.61 339 6.5

Tableau 5 : Données cristallographiques de tous les siliciures de palladium.

Le domaine d’existence en température (824-972)°C de la phase PdSi est trés limité. Une

des particularités du silicium est de former avec le palladium, le platine et le nickel, les phases

PdSi, PtSi et NiSi qui ont la méme structure orthorhombique (MnP). Par contre, leurs

domaines de stabilité thermodynamique sont bien différents.
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- Films minces de siliciure de Pd

Le diagramme d’équilibre Pd-Si®® est donc caractérisé par la présence de quatre phases
PdsSi, PdsSi, Pd,Si et PdSi ou PdSi est une phase stable dans un domaine tres limité en
température (808-908°C). En film mince, Pd,Si est la seule phase qui se forme par diffusion
réactive aux interfaces pour des températures inférieures a 750°C.

Il a été observé®:®

gu’un mélange se forme a I’interface Pd/Si avec une composition
correspondant a la phase Pd,Si, au cours du dép6t d’un film mince de palladium sur tout type
de substrat de silicium. La littérature rapporte beaucoup d’éléments contradictoires sur
I’espéce qui diffuse majoritairement (Pd ou Si) lors de la formation de Pd,Si®*#3848>8687
Selon Zingu et al®® Lors de la formation de Pd,Si, les deux éléments, Pd et Si, diffusent dans
la phase Pd,Si et réagissent ensuite aux interfaces pour poursuivre la croissance de Pd,Si : le
palladium diffuse plus rapidement que le silicium. De méme, Lien et al*” ont montré que le
palladium est I’espece qui diffuse majoritairement dans la phase Pd,Si. Le mécanisme de
diffusion du silicium dans Pd,Si est toutefois reconnu comme étant lacunaire® lors de la
croissance.

La cinétique de formation de Pd,Si a été aussi étudiée principalement par ces mémes
auteurs®®®¥%9 |1s montrent que la formation de Pd,Si est controlée par la diffusion, c'est-a-
dire que la croissance est parabolique. Toutefois, des désaccords portent sur la valeur de
I’énergie d’activation pour la formation de Pd,Si, le Tableau 6 résume les données cinetiques

de la formation de Pd,Si sur les trois différents types de substrat.

Composé Domaine de Nature du Facteur Ko Energie
température (°C) substrat (10™* m?/s) d’activation (eV)
Pd,Si® 210-290 100 2.8510™ 0.95+0.1
Pd,Si® 210-290 Si-a 2.410™ 0.90+0.1
Pd,Si% 200-275 100 et 111 3.9 10* 1.5+0.1
Pd,Si% 160-220 111 7 10™ 1.06
Pd,Si% 180-220 100 0.68 1.27

Tableau 6 : Données cinétiques de la formation de Pd,Si contrdlée par la diffusion.

Récemment, Gergaud et al®* ont montré des différences marquantes dans I’évolution

des contraintes dans Pd,Si obtenue par diffusion réactive entre un film de Pd et un substrat
monocristallin de silicium selon I’orientation du substrat (100) ou (111). Ces différences
peuvent varier du fait que Pd,Si est épitaxié sur Si(111) avec une mosaicité de I’ordre de 1.8°

alors que sur Si (100), il présente une texture de fibre avec une mosaicité de 17°.
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Conclusion :

"l comme la

La diffusion réactive dans les films minces montre de nombreuses "anomalies
loi de croissance non parabolique, I’apparition de phases métastables, I’absence de phases
intermédiaires thermodynamiquement stables, etc. Beaucoup de ces anomalies peuvent
trouver leur origine dans I’étape de germination.

Il faut noter que la tendance actuelle pour les applications (surtout en micro et
nanoélectronique) est de diminuer le plus possible la taille des parties actives d’un systeme
jusqu’a I’échelle nanométrique. Donc, le fait de se trouver a I’échelle nanométrique pourra
influencer les étapes de germination et de croissance des phases. Il faut souligner que les
résultats expérimentaux obtenus pour un méme systeme sont parfois “contradictoires”. Cela
signifie d’une maniere claire que les conditions expérimentales d’élaboration des échantillons
ont une importance tres significative sur les premiéres stades de la diffusion réactive

(microstructure, contraintes internes,...).
IV. Siliciures de nickel allié en platine ou en palladium

1. Systemes Ni-Pt et Ni-Pd

Le diagramme d’équilibre de phase du systéme binaire Ni-Pt a été réalisé par Nash et
Singleton®. Ce diagramme est présenté dans la figure 16 (a). Nous pouvons observer que quel
que soit le pourcentage de platine, il y a toujours la présence d’une solution solide Ni(Pt) mais
il apparait aussi deux solutions solides ordonnées a basse température :

- la phase NisPt, pour un pourcentage atomique de platine variant de 18 a 30, est
présente jusqu’a 580°C,

- la phase NiPt, pour un pourcentage atomique de platine variant de 40 a 55, est présente
jusgu’a 645°C.

Par contre, le systéme Ni-Pd* est totalement miscible en toute proportion, la figure 16 (b)

représente le diagramme d’equilibre de phase Ni-Pd.

39



Chapitre | : Généralités sur les siliciures

(a) Wejght Percent Flatinum (b)
10 E0 D0 40 o0 4] o L. ] ] e o2
i i S, S A . JE— e e g 1060
1790
L
s T -
1300

(¥i,Pt)

@ @
" & {Ni.Pd)
5
=3
= =
A
p - :
S y . Tagy,
. / - o
500 Ni,Pt \ ., T trangy,
S MR Y 2004 Tt
sai'e £ “, i T
T Magnelis o
e ' Tramafermotion
100 T . T S S S ——
10 20 0 40 a0 oo L] 5] ® u 19 20 30 o 5 M B 30 0
Atomic Percent Platinum FL Ni Atemie Percent Palledium Pd

Figure 16 : Diagrammes de phase du systéme Ni-Pt** (a) Ni-Pd* (b).

Il n’existe pas encore de diagramme de phase ternaire pour le systeme Ni-Pt-Si. Par
contre une partie du diagramme Ni-Pd-Si a été déterminée®™. La figure 17 représenté une
coupe isotherme a 800°C de ce diagramme Ni-Pd-Si.

Ni-Pd-Si Pd 800°C (1078 K)
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2 NijgPd4Sip
- NiPd25i
iwb Ni-Si
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Figure 17 : Diagramme de phase partiel du systeme ternaire Ni-Pd-Si

Nous nous sommes référés dans un premier temps aux diagrammes binaires correspondant
aux trois couples : Ni-Pt, Ni-Si et Si-Pt.

2. Intérét des éléments d’alliages pour le procédé Salicide

Actuellement, plusieurs siliciures sont en compétition pour I’application du procédé
Salicide (Self Aligned Silicide) pour les composants de dimensions inférieures a 100 nm. L'un

des plus prometteurs est le monosiliciure de nickel NiSi mais son intégration est limitée par sa
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stabilité thermique car NiSi se transforme en NiSi, a haute température ; cette derniére phase
a une grande résistivité, ce qui n’est pas souhaitable pour réaliser un contact. Un autre
probléme majeur de NiSi est son agglomération a haute température, c'est-a-dire la formation
d’Tlots de NiSi, qui empéchent de réaliser de bons contacts dans les dispositifs.

Mangelinck et al®® ont montré que I'ajout de platine au film de NiSi pouvait résoudre le
probléme de stabilité thermique (figure 18). La figure 18 illustre la formation des siliciures de
nickel, elle montre la variation de la position du pic 2p du nickel par Spectroscopie de
Photoélectrons induits par les rayons X (XPS) avec la température lors de recuits in situ d’un
film de nickel pur et d’un film Ni(5%Pt) déposés sur Si(100). Pour le nickel pur, on voit
clairement les plateaux correspondant a I’énergie de liaison du nickel dans chaque phase,
soient respectivement Ni pur, Ni,Si, NiSi, et NiSi,. Chaque plateau définit un domaine en
température de présence de la phase concernée. Ni,Si est le premier composé observé et se
forme a environ 200-250°C. Il est présent jusqu’a environ 300-350°C puis a partir de 300°C,
NiSi commence a se former et reste stable jusqu’a 700-750°C. Enfin NiSi, est la derniére
phase qui se forme a haute température. Il est clair que grace a la présence de 5% de platine

dans le film de nickel, la phase NiSi reste stable jusqu’a 900°C.
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Figure 18 : Variation de la position du pic 2p (énergie de liaison) obtenue par analyse XPS de Ni pur en
fonction de la température de recuit in situ pour un film de Ni et un film de Ni(5%Pt) déposeé sur le
Si(100)%.

Un autre aspect primordial pour I’intégration de Ni(Pt)/Si est I’étude des défauts
électriguement actifs induits par la formation du siliciure. La formation de ces défauts est

inévitable car a la fois le nickel et le platine ont des solubilités relativement élevées (faible
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d’un point de vue métallurgique) et ils diffusent tres vite dans le silicium a température
relativement basse. Ni et Pt peuvent former des défauts électriquement actifs, qui sont des
centres effectifs de recombinaison et de génération et donc qui ont des effets nuisibles sur les
performances des dispositifs. 1l a été montré®” qu’un échantillon recuit & 700°C présente la
plus basse concentration totale de défauts ainsi que le courant de saturation inverse le plus
bas, ce qui semble indiquer que les défauts électriquement actifs induits par la formation du
siliciure mixte Ni(Pt)Si sont des centres effectifs de recombinaison/génération.

De méme, il a été montré que I’ajout de 5% de palladium® stabilise aussi la phase NiSi a
haute température et que les éléments d’alliages (Pt, Pd) jouent le méme réle de stabilisation
du monosiliciure de nickel. Un autre avantage de I’ajout du platine ou du palladium dans le
monosiliciure de nickel est que ces éléments retardent I’agglomération de NiSi a haute
température. Enfin, il a été montré que le monosiliciure de nickel contenant une faible
quantité de platine ou du palladium peut étre utilisé comme contact dans les futures
générations des dispositifs CMOS et que le monosiliciure allié est compatible avec le procéde

Salicide®.
3. Effet des éléments d’alliages sur la siliciuration

La réaction d’un film de nickel contenant 5% de platine (ou de palladium) a été largement
étudiée et notamment a haute température. Le principal effet du Pt et du Pd est d’augmenter la

température de germination de NiSi, de 150°C*®%

par rapport au nickel pur, ce qui explique
I’amélioration de la stabilité thermique de la phase NiSi alliée. Les éléments d’addition
peuvent influer sur la germination de NiSi, par différents aspects (cf paragraphe germination
11.2.b) :

e I’énergie d’activation pour la diffusion

o les sites de germination dans le cas de germination hétérogéne

e lavariation d’énergie interfaciale

e lavariation d’énergie libre

1'% ont montré que I’effet du platine ne dépendait

Les études réalisées par Mangelinck et a
pas fortement de I’orientation du substrat : les auteurs obtiennent & peu prés les mémes
températures de formation de NiSi, sur Si(100), Si(111) et Si poly. Cela semble indiquer que
les sites de germination et I’énergie interfaciale ont un réle moins important que la variation
d’énergie libre. La thermodynamique est donc importante car elle permet en principe de

déterminer le signe de la variation d’énergie libre. Malheureusement les diagrammes de
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phases (spécialement les ternaires) ne sont pas toujours disponibles. De plus, ils ne sont pas
toujours applicables au cas des films minces car certaines phases du diagramme de phase
peuvent ne pas étre observées tandis que des phases métastables peuvent apparaitre. On est
donc amené a calculer ou plutét & évaluer des diagrammes de phases simplifiés qui vont
donner des indications sur les réactions possibles ou impossibles dans les films minces.

Les élements d’alliages peuvent aussi modifier les phases qui se forment et leur texture.
L’ ajout de platine dans un film de nickel conduit a la coexistence de deux structures de NiSi,
I’une hexagonale et I’autre orthorhombique®* sur Si(111).

Nous avons vu (8 Ill.1) que NiSi suit un nouveau type de texture qui est appelé
axiotaxie®®, ot les plans dans certains grains et dans le substrat tendent & s’aligner et
conduisent a une texture de fibre. Ce type d'alignement de grains méne certainement a une
énergie d’interface réduite avec la particularité que cette diminution d’énergie reste
indépendante de la courbure d'interface. Ce comportement peut étre important lors de
l'agglomération et influer sur la rugosité des films'®. Or, I'ajout de platine limite I’axiotaxie
de NiSi'® ce qui retarde I’agglomération de NiSi & haute température. L’ajout de platine
entraine aussi & la suppression des phases riches en nickel comme NisSi, et Niz;Si1o™.

D’autre part, le platine ou le palladium en faible concentration ne modifie pas fortement
la formation des siliciures de nickel a basse température. Les mécanismes de croissance des
siliciures de nickel lors de la réaction d’un film de nickel contenant 5% Pd avec un substrat de
Si est similaire au cas d’un film de nickel contenant 5% Pt'*. La cinétique de formation de
Ni,Si en présence de platine est limitée par la diffusion du nickel (croissance parabolique)

dans le cas de la réaction d’un film de nickel avec un substrat de Si(111)*®.

4. Siliciuration par réaction des bicouches (Ni, Pt) et (Ni, Pd)

Notre étude a été consacrée a la réaction d’alliages Ni(Pt) et Ni(Pd) avec un substrat de
silicium pour avoir une meilleure compréhension de la métallisation. La réaction du silicium
avec une bicouche présente a la fois certains mécanismes similaires et d’autres différents. La
réaction d’une bicouche (M et M*) avec un substrat de silicium dépend fortement de I’espece
diffusant majoritairement, de la température et de la réaction M-M*,

La réaction d’une bicouche Ni/Pt/Si (Pt/Ni/Si) et Ni/Pd/Si (Pd/Ni/Si) avec le silicium, a
basse température, ou les métaux sont les éléments qui diffusent majoritairement, a été

d106

étudiée par Finstad™". Voici un exemple typique de la formation des siliciures de nickel et de

platine lors de la réaction d’une bicouche de Pt-Ni avec un substrat de Si (figure 19).
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Figure 19 : Schémas représentant la croissance des siliciures lors de la réaction d’une bicouche Ni-Pt avec
un substrat de Si.

Lors de la réaction d’une bicouche Ni-Pt (ou Pt-Ni) avec un substrat de silicium a 300°C,
Ni,Si (Pt,Si) est la premiere phase qui se forme sans avoir un mélange entre Pt et Ni non
consommeés. Quand tout le Ni(Pt) est consommé, Pt(Ni) diffuse a travers la couche de Ni,Si
(Pt,Si) formée et s’accumule a I’interface Ni,Si/Si (Pt,Si/Si). Aprés un recuit a 750°C, un seul
composé NixPt;Si subsiste et tous les éléments sont distribués de fagon homogene. Il a été
suggeré qu’il pouvait y avoir I’existence de deux composés ternaires NixPt;«Si et NixPd;.,Si

a haute température.

5. Redistribution des éléments d’alliage

La redistribution du platine lors de la formation des siliciures de nickel est relativement
complexe.

Des éetudes ont été faites sur I’interaction entre le Ni (5% Pt) et le Si (111) en fonction de
la température de recuit, le temps et I’épaisseur du film de nickel : elles ont montré que le
platine ségrége a la surface de I’alliage de Ni(Pt) au fur et a mesure de la croissance de
NiSi*”". De méme, il a été observé que le platine s’accumule dans I’alliage Ni(Pt) non
consommé au cours de la formation de Ni,Si'®. Lorsque la formation de la phase Ni,Si est
pratiquement terminée, le platine traverse la phase Ni,Si pour aller & I’interface Ni,Si/Si'%.
La force motrice pour cette diffusion de platine peut étre due a la ségrégation interfaciale
(diminution de I’énergie d’interface) mais peut étre aussi liée a la formation d’un siliciure de
platine. Ensuite (& T=300-400°C), le platine se retrouve au milieu de la couche NiSi, car la
formation de NiSi se produit aux deux interfaces Ni,Si/NiSi et NiSi/Si. Il faut ensuite

atteindre 700°C pour homogénéiser le platine dans la couche NiSi.
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La phase NiSi, ne se forme que vers 950°C, avec les films contenant 5% de platine
déposeés sur Si(111) et contient peu ou pas d’éléments d’alliage. On peut donc estimer que
I’élément d’alliage ne s’incorpore pas dans NiSi, car sa limite de solubilité doit étre faible
dans NiSi,. Le platine semble donc s’incorporer préférentiellement dans NiSi, car les deux
phases PtSi et NiSi ont la méme structure et forment une solution solide.

La redistribution du palladium lors de la formation des siliciures de nickel n’a pas été
étudiée dans la littérature. Mais comme le platine et le palladium jouent le méme rdle sur les
mécanismes de formation de phases et la stabilisation de NiSi & haute température, on peut

imaginer que leur redistribution est similaire.
V. Redistribution des dopants

1. Généralités sur la redistribution des dopants dans les siliciures

Le dopage des semi-conducteurs est un élément clef pour la fabrication des composants
électroniques. En effet, un semi-conducteur pur (intrinséque) est quasiment un isolant a la
température ambiante, avec une bande de valence presque entierement pleine, et une bande de
conduction presque entierement vide. A titre d’exemple, la densité intrinseque de porteurs
libres dans le silicium est seulement de I’ordre de 10" cm™ & 300 K. Les propriétés
électroniques intéressantes sont donc liées a la possibilité de « doper» le matériau par
I’introduction d’impuretés adéquates (les dopants) permettant d’introduire les porteurs libres.

Dans le silicium (élément de la colonne 1V de la classification périodique), les donneurs
sont les éléments de la colonne V (les plus utilisés étant le phosphore et I’arsenic), tandis que
les accepteurs sont les éléments de la colonne 111 (le plus utilisé étant le bore).

La redistribution des dopants lors de la fabrication des transistors MOS (metal-oxide-
semiconductor) est primordiale pour leurs caractéristiques électriques. Bien que dans les
technologies modernes les dopants soient introduits par I’implantation ionique, des recuits a
haute température sont nécessaires, ne serait-ce que pour restaurer la qualité cristalline du
matériau endommagé par I’implantation ionique et « activer » les dopants (c’est-a-dire les
positionner en site substitutionnel ou ils sont électriquement actifs). Au cours de ces
traitements a haute température les profils de dopants (c’est-a-dire leur répartition dans le
silicium) sont déformés a cause du phénomene tout a fait général de la diffusion provoquée
par la température.

L’interaction entres les dopants du silicium et les siliciures est d’une importance cruciale

pour la technologie du silicium. La présence des dopants peut influencer la cinétique de
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formation des siliciures et leur redistribution peut changer les propriétés electriques de la
structure siliciure-silicium. Des siliciures implantés ont aussi été proposés comme source de
dopants pour la formation de jonctions peu profondes™°.

Des modifications importantes de la redistribution sont observées lors de la fabrication
des contacts (par réaction métal/silicium) sur les parties actives des transistors MOS. En effet,
la formation des siliciures obtenus par la diffusion réactive entre le métal et le substrat de
silicium dopé nécessite la consommation d’une certaine quantité du silicium dopé. La
redistribution des dopants va dépendre notamment de la diffusion et de la solubilité de ces
dopants dans le siliciure et le silicium, des équilibres thermodynamiques et de la ségrégation.

Wittmer et T.E. Seidel*** ont examiné la redistribution des dopants notamment I’arsenic
(As) et I’antimoine (Sb) lors de la formation de PtSi, Pd,Si et NiSi par la technique de
rétrodiffusion des particules chargées (RBS). Leurs mesures montrent que Sb est toujours
proche de la surface des siliciures, alors que I’As a subi un rejet partiel lors de la formation de
PtSi et Pd,Si pour une grande dose 2.10%at/cm?. Par contre, il n’y a pas eu de rejet de I’As
lors de la formation de NiSi. La différence de redistribution des dopants lors de la formation
des siliciures a été expliquée par les limites de solubilité et la formation des composés métal-
dopant.

Dans une étude détaillée de la réaction d’un film de palladium avec un substrat de
silicium dopé As, Wittmer et al**? ont étudié le rejet de I’arsenic dans le silicium au cours de
la formation de Pd,Si a 250°C. Au fur et a mesure de la formation de Pd,Si, I’interface
Pd,Si/Si se déplace vers le silicium en le consommant. L’arsenic ne s’incorpore pas dans
Pd,Si mais est rejeté dans le silicium non consomme: ce phénomene a été appelé
« snowplow ». La figure 20 représente un schéma de I’effet snowplow sur la redistribution de
I’arsenic lors de la formation de Pd,Si. Le snowplow a pour origine la différence de limite de
solubilité ou de diffusion entre les deux phases. L’accumulation des dopants aux interfaces
peut étre due soit a un effet snowplow, soit a une ségrégation aux interfaces qui minimise les
énergies d’interface. Lors de cette étude, les auteurs ont aussi montré que I’arsenic rejeté dans
le silicium, prend deux types de positions atomiques : en substitutionnel et en interstitiel. On
estime que la profondeur de pénétration des dopants dans le silicium liée au snowplow est de
10 nm environ. Il a été propose que des défauts ponctuels générés pres de I’interface
siliciure/Si lors de la formation des siliciures par la diffusion réactive seraient responsables de

la diffusion des dopants dans le silicium & basse température.
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Figure 20 : Schéma de I’effet snowplow sur I’implantation de I’arsenic lors de la formation de Pd,Si.

La création de ces défauts ponctuels a été largement étudiée par d’autres auteurs'**1!>118

qui ont montré que ces défauts n’apparaissent pas pres de I’interface lors de la formation des
siliciures.

Le phénomene de snowplow des dopants au cours de la formation des siliciures a été
reporté dans plusieurs cas, notamment le cas de I’arsenic lors de la formation de FeSi, FeSi, et
CrSi,™". Par contre lors de la formation de TiSi, TiSi, VSi et TaSi,, I’arsenic ne subit pas de

snowplow'3118,

2. Redistribution des dopants dans les siliciures de nickel

La redistribution des dopants dans la phase NiSi et plus particulierement a I’interface
NiSi/Si joue un role crucial pour I’utilisation de NiSi dans le procédé salicide.

I**° ont montré le snowplow de I’arsenic dans le silicium au cours de la

Ohdomari et a
formation de Ni,Si aprés des recuits entre 275°C et 300°C et de NiSi aprés des recuits entre
400°C et 700°C, lors de la réaction d’un film de nickel avec deux types de substrat de Si (001)
et (111) dopés en arsenic. Les mesures des dopants actifs ont été réalisées par activation des
neutrons, effet Hall et mesures de résistivité. L arsenic est accumulé prés des interfaces
Ni,Si/Si et NiSi/Si. La profondeur de pénétration de I’arsenic dans le silicium aprés
redistribution est de I’ordre de 10-30 nm et augmente avec la température. La fraction des
dopants activés électriguement apres le snowplow lors de la formation de NiSi a 700°C est

120

119 Cette fraction est similaire & celle aprés formation de Pd,Si*%.

estimee a 6.5%
D’aprés des mesures de RBS sur trois systemes Ni/Si, Cr/Si et Ta/Si, une étude

comparative de la redistribution de I’arsenic lors de la formation des siliciures a été réalisée,
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en distinguant deux cas: dans le premier cas, I’arsenic est initialement implanté dans le
silicium et dans I’autre cas, I’arsenic est initialement implanté dans le métal*?*. Cette étude a
mis en évidence deux facteurs influencant la redistribution de I’arsenic : la position initiale de
I’arsenic par rapport a I’espece mobile et la diffusion de I’arsenic dans le siliciure formé a la
température de la réaction métal-silicium.

122 3 été mesuré

Le profil de concentration de I’arsenic aprés la formation de la phase NiSi
par spectrométrie de masse d’ions secondaires. La figure 21 correspond a une mesure SIMS
de la concentration de Ni, Si et As en profondeur aprés siliciuration a 300°C et 450°C par
RTP, pour un dép6t de 13 nm de nickel sur un substrat de silicium dopé en arsenic avec une
énergie de 4 keV et une dose de 2.10™ at/cm?. Une redistribution non homogéne de I’arsenic
dans NiSi ainsi que la présence de deux pics dans la concentration de I’arsenic ont été

observées'?1#,

18 pic  2°Me pic

00C
450°C

Concentration (cm"’)

[oos/siunco] el IunNod ugo)

Figure 21 : Profils de concentration SIMS de Ni, Si et As apreés le dép6t de 13 nm de Ni/Si(As) recuit a
300°C et 450°C par RTP'%,

Le premier pic de la figure 21 correspond a une accumulation prés de la surface et le
deuxiéme pic a une accumulation prées de I’interface siliciure/Si. L’accumulation de I’arsenic

a I’interface NiSi/Si observéepar le SIMS a été expliquée par une ségrégation de I’arsenic.
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Figure 22 : Coupe transversale par MET apres le dép6t de 13 nm de Ni/Si(As) recuit a (a) 300°C et (b)
450°C par RTP*

La figure 22 montre les images de microscopie électronique en transmission qui
correspondent aux deux recuits RTP. A 300°C, la présence de la phase Ni,Si est observée
principalement tandis qu’a 450°C, NiSi s’est formé. D’autre part, dans les deux cas, la
présence d’une couche poreuse pres de la surface est mise en évidence, cette couche a été
suggérée comme étant une accumulation des lacunes due a I’effet Kirkendall. Les dopants
vont migrer de préférence vers la couche de lacunes, donc le premier pic de I’arsenic
correspondrait a une ségrégation due a I’effet Kirkendall.

Récemment, Pawlak et al*?®

ont observé le rejet (snowplow) d’environ 12% de la dose
initiale de I’arsenic dans le silicium non consommé au cours de la formation de la phase
Ni,Si, lors de la réaction d’un film de nickel avec le silicium amorphe/SiO, ou
polycristallin/SiO, par des mesures SIMS. Un pic de concentration de I’arsenic prés de la
surface est encore expliqué par la ségrégation de I’arsenic due a I’effet Kirkendall. Apres la
consommation compléte du silicium, une grande partie de I’arsenic est accumulée a I’interface
Ni,Si/SiO; pour le silicium polycristallin (environ 51% de la dose initiale) et pour le silicium
amorphe (environ 13% de la dose initiale). Il a été proposé trois mécanismes pour expliquer la
ségrégation de I’arsenic a I’interface Ni,Si/SiO, lors de la formation de Ni,Si sur le silicium
polycristallin : 1) la diffusion a haute température au cours de la recristallisation du silicium
polycristallin qui aurait été endommagé par I’'implantation du dopant, 2) le rejet de I’arsenic
lors de la formation de Ni,Si indépendamment de la nature du silicium et 3) la diffusion de
I’arsenic le long des joints de grain du silicium polycristallin ou la force motrice de cette
diffusion serait le gradient de la concentration de I’arsenic créé par I’effet snowplow.

Pour conclure, plusieurs auteurs observent une redistribution non homogéne de I’arsenic

dans NiSi et la présence de deux pics de concentration de I’arsenic ; le premier pic étant pres
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de la surface et le deuxiéme pic prés de I’interface NiSi/Si. Cependant, les interprétations de
cette redistribution divergent, c’est pourquoi, dans notre étude, nous avons aussi examiné

cette redistribution dans le but d’en dégager les mécanismes au cours de la formation de NiSi.

Conclusion :

Dans la littérature, il existe des désaccords sur la redistribution des dopants lors de la
formation des siliciures de nickel et notamment a I’interface NiSi/Si. Cela est d0 a la faible
concentration des dopants qui limite le nombre de techniques possibles pour analyser leur
redistribution. Le SIMS est quasiment la seule technique qui permet de mesurer les profils des
dopants. Cependant, le SIMS a ses limites, notamment aux interfaces et lorsque I’échantillon
présente plusieurs matrices : la détermination des quantités de dopants est difficile car le taux
d’ionisation et la vitesse de pulvérisation dépendent de la matrice analysée.

L addition d’éléments d’alliage permet d’améliorer les propriétés des siliciures. La
redistribution des éléments d’alliage dans les structures siliciures/ silicium est proche de celle
des dopants. Une différence importante entre les dopants et les éléments d’alliage est leur
proportion : en général, elle est inférieure a 1% pour les dopants et de quelques pourcents
pour les élements d’alliage. De ce fait, les techniques expérimentales qui se prétent a I’étude

de la redistribution des éléments d’alliages sont plus nombreuses.
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Chapitre Il : Techniques expérimentales

Introduction

De maniére générale, les siliciures ont été étudiés par de nombreuses techniques expérimentales.
Dans notre étude, les couches minces métalliques ont été élaborées par pulvérisation cathodique.
Nous nous sommes intéressés principalement a caractériser les phases qui se forment lors de la
réaction d’un film métallique (allié ou non) avec un substrat de silicium monocristallin orienté
(100), dopé ou non.

Nous avons couplé différentes techniques de caractérisation, dans le but d’une meilleure
compréhension des mécanismes de croissance et de redistribution des éléments d’alliage et des
dopants lors de la réaction du métal avec le silicium. Nous avons utilis¢é deux techniques de
caractérisation qui, jusqu’a présent, n’avaient pas ¢té¢ adaptées a 1’¢tude des films minces de
siliciures : la calorimétrie différentielle a balayage' et la sonde atomique tomographique assistée par
un laser femtoseconde.

Dans ce chapitre, nous commengons par une description de la préparation des échantillons
(majoritairement des films minces), ensuite, nous décrivons les principes fondamentaux de chaque

technique in situ et ex situ.
I. Techniques d’élaboration des couches minces et des siliciures massifs

I.1. Nettoyage des substrats

Le silicium s’oxyde tres rapidement a 1’air. L’oxyde natif de quelques nanométres d’épaisseur se
comporte comme une barriere de diffusion ou de réaction entre le silicium et tout autre élément.
Avant chaque dépot, les substrats subissent donc une attaque chimique dans un bain de solution
d’acide fluorhydrique (HF) dilué a 5% permettant d’oter cet oxyde natif. Les plaquettes de silicium
sont séchées apres le bain sans étre rincées. Apres ce nettoyage de la surface, 1’échantillon est

introduit dans ’enceinte de pulvérisation cathodique.

1.2. Pulvérisation cathodique

Nous avons utilisé la pulvérisation cathodique pour déposer des couches minces sur un substrat
de silicium, car cette technique est principalement utilisée dans la microélectronique. En effet, cette
technique permet de réaliser le dépot de la couche métallique sur I’ensemble des transistors MOS.

Le matériau a déposer, appelé matériau cible, est introduit dans l'enceinte a vide, sous forme

d'une plaque de quelques millimétres d'épaisseur et de dimensions sensiblement égales a celles de la

' La DSC n’avait pas été adaptée pour 1’étude de la réaction d’un film mince sur un substrat monocristallin.
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piece a recouvrir. En générale, cette cible est fixée sur une ¢électrode refroidie (la cathode) que 1’on
porte a une tension négative de 3 a 5 kV. Une deuxieme ¢électrode (I’anode) est disposée
parallélement a la cible, a une distance de quelques centimetres. L'anode sert de porte-substrat et est
maintenue a la masse.

Si la pression résiduelle dans l'enceinte est comprise entre 10 et 10 mbar, le champ électrique
créé entre les deux électrodes provoque 1'ionisation du gaz résiduel. Cette ionisation apparait sous
forme d'un nuage luminescent, localisé entre les deux électrodes (le plasma), c'est ce phénomene
que 1'on observe dans les tubes fluorescents. Au méme moment, un courant ¢lectrique s'établit entre
les deux électrodes : le gaz résiduel est devenu conducteur, il contient alors :

* des ¢électrons, qui sont attirés par I'anode,

* des ions positifs qui sont attirés par la cible (cathode).

Si I’on place une piece devant la cible, on observe que cette piéce se recouvre progressivement
d'une couche du méme matériau que celui de la plaque constituant la cible. Le dépdt est di a la
condensation d'atomes provenant de la cible, expulsés de celle-ci sous l'effet de l'impact d'ions
positifs contenus dans le gaz luminescent, et attirés par la cible du fait de sa polarisation négative.
Le taux de pulvérisation cathodique dépend de la masse des ions autant que de leur énergie, il est
trés sensible a I'angle d'incidence des ions de bombardement.

Notre laboratoire est équipé d’une enceinte de pulvérisation cathodique qui contient trois cibles :
deux sur lesquelles est appliquée une tension continue (pour les métaux) et une cible sur laquelle est
appliquée une tension alternative (pour les semi-conducteurs). Les cibles sont équidistantes entre
elles et sont inclinées de 45° par rapport a la normale du porte-échantillon. Les particules
pulvérisées vont donc se déplacer en lignes droites avec un minimum de collisions. Au cours du
dépot, le substrat tourne avec une vitesse de I’ordre de 7 tr/min pour améliorer I’homogénéité de
I’épaisseur de la couche déposée.

Le gaz introduit dans notre enceinte est I’argon. La pression de travail dans notre enceinte peut
aller de quelques 10™ mbar a quelques 10~ mbar au cours du dépét.

Nous avons aussi la possibilité de réaliser la co-déposition de deux matériaux a partir de deux
cibles différentes. Nous avons utilisé cette derniére technique pour réaliser les dépots de nickel allié
en platine dans certains cas. Nos dépots ont été réalisés avec quatre cibles d’¢éléments purs Ni, Pt,

Pd et Sl, et aussi deux cibles d’alliages Ni0,95Pt0,05 et Ni0.87Pt0.13.

1.3. Elaboration des siliciures massifs avec un four a lévitation

Une grande partie de cette étude a été consacrée aux films minces de siliciure de nickel alli¢ en
platine et plus particulierement au comportement du platine lors de la formation des siliciures de
nickel. Pour cela, nous avons essayé¢ de déterminer la solubilité du platine dans la phase Ni,Si a
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partir des échantillons massifs. Dans ce paragraphe, nous décrivons la méthode de préparation de
ces échantillons massifs.

La préparation des échantillons massifs se fait a partir de matériaux de trés haute pureté (au
moins 99.999%). Une quantité de Ni, Si et Pt, correspondant aux proportions attendues dans le
compos¢ final, est prélevée sur des barreaux massifs pour former les composés Ni,Si et NiSi purs et
avec différentes concentrations de platine. La premicre étape consiste a polir chacune des faces des
morceaux découpés afin d’Gter tous les défauts superficiels et obtenir la masse voulue. Ce polissage
s’effectue a 1’aide de papiers de SiC de granulométrie décroissante. Ensuite les échantillons sont
nettoyés dans un bain d’acides sous ultrasons (mélange d’acide nitrique, acide fluorhydrique et
acide chlorhydrique avec des proportions différentes pour le métal ou le semi-conducteur). Les
échantillons sont pesés & 1’aide d’une balance Mettler de précision 10™g. Le poids total des
¢échantillons massifs est de ’ordre de 15 a 20 g.

La synthése est réalisée par fusion-solidification des ¢léments purs. Le procédé de chauffage par
induction appelé¢ aussi four a lévitation haute fréquence est trés répandu dans 1’industrie
sidérurgique car il permet de chauffer le matériau sans contact direct avec une source d’énergie
dans le but d’éviter toute contamination avec le creuset en Cu. Pendant la synthése un flux d’argon
circule dans I’enceinte du four. Sachant que les points de fusion pour les trois €léments sont
différents, il est souvent nécessaire d’effectuer un certain nombre de fusions afin d’obtenir un
¢échantillon ayant non seulement une bonne composition mais aussi une bonne homogénéité.
L’échantillon est refroidi rapidement en coupant la puissance.

Un recuit de stabilisation est réalisé pour chaque échantillon dans un four classique sous vide
(10° mbar) a une température de 800°C pendant 24 h. Ce recuit est important pour relacher les
contraintes thermiques dues aux différentes trempes et permettre la croissance des grains. Celle-ci
est contrélée par microscopie optique. Une derniere étape de préparation pour les analyses en DRX

est la réduction en poudre des échantillons.
I1. Diffraction et réflectivité des rayons X

11.1. Diffraction des rayons X

a. Principe de la diffraction des rayons X
La diffraction des rayons X est principalement utilisée pour identifier les phases cristallines
présentes dans un matériau et leurs textures. La diffraction est le résultat de I’interférence des ondes
diffusées par chaque atome. Cette notion d’interférence prend toute son ampleur lorsque 1’objet a

une structure périodique.
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Figure 1 : Schéma de principe de la diffraction des rayons X

La figure 1 schématise le principe de la diffraction des rayons X. La longueur d’onde du
faisceau sond¢ doit étre de I’ordre de grandeur des distances interréticulaires. L’intensité diffractée

par un cristal est le produit entre un facteur de forme et le facteur de structure :

2

I(R) :‘G(ﬁ)2 :‘F(Fé)x L(R)

ol Rest le vecteur de direction dans le réseau réciproque, F le facteur de structure et L le facteur
de forme.

Le facteur de forme dépend de la forme et de la taille du cristal. Le calcul de ce facteur est
classique en optique pour les études de diffraction-interférence, et peut s’avérer utile pour des
cristaux ayant une ou plusieurs dimensions trés petites (en nombre de parameétres de maille), ce qui
introduit un relachement des conditions de diffraction (I’amplitude diffractée ne s’annule pas tout
de suite dés qu’on s’écarte des conditions de diffraction exactes). Par contre, le facteur de structure
dépend du contenu diffusant dans la maille. Chaque maille peut étre constituée de plusieurs atomes
qui ont un pouvoir diffusant différent. En d’autres termes, le facteur de structure représente la
somme des pouvoirs diffusants en chaque point de la maille.

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

interférence constructive quand la loi de Bragg est satisfaite :
nAd =2d,,,.sin(0)

ou dyy est la distance interréticulaire de la famille de plan (h k 1), 6 I’angle entre le faisceau

incident des rayons X et la surface de 1’échantillon, A la longueur d’onde et n I’ordre de diffraction.
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La condition de Bragg se traduit de maniére plus générale par 1’égalité vectorielle suivante :

_. —

Q=R=k-k,
o ket EO sont respectivement les vecteurs d’onde de faisceaux incidents et diffractés, 6 le

vecteur de diffusion et R le vecteur du réseau réciproque qui s’exprime par la relation suivante :
R=ha"+kb" +Ic’

ou h, k, 1 sont les indices de Miller et ; , E: et g: sont les vecteurs de base du réseau réciproque.
b. Identification des phases et gegométrie

Dans ce travail, nous avons étudié¢ la formation des phases dont les paramétres de maille sont
connus. L’identification des phases lors des réactions s’est faite par comparaison des diagrammes
obtenus soit avec les diagrammes de poudre expérimentaux de la base de données JCPDS, soit en
simulant les spectres de diffraction avec le logiciel de cristallographie « CaRine cristallography »'.

La géométrie 6 —20est généralement utilisée pour 1’analyse des poudres, i.e. pour des
orientations cristallines distribuées de fagon aléatoire et homogéne dans le volume d’analyse. Nous
avons utilisé cette géométrie pour étudier les films minces, en considérant qu’un film polycristallin
est proche d’une poudre. Il faut noter que les seuls plans sondés sont les plans paralléles a la surface
de I’échantillon comme le montre la figure 2. Une autre géométrie est adaptée a I’étude des films
trés minces (Seeman-Bohlin)®. Pour cette géométrie, le faisceau incident est rasant et fixé  un angle
donné (entre 0.5 et 2°) et le détecteur parcourt une large gamme angulaire pour rechercher les plans

en condition de Bragg. L’utilisation d’un angle faible, permet de concentrer le faisceau a la surface

Source RX ™ d ¢ T(-/'Détecteur
6 /

-

de 1’échantillon.

échantillon

Figure 2 : Représentation de la géométrie symétrique de Bragg-Brentano.

c. Dispositif de diffraction
Nous avons a notre disposition un diffractométre 0-0, c'est-a-dire que les optiques, incidente et

diffractée, sont découplées. L appareil sur lequel les diagrammes de diffraction ont été réalisés est
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un diffractométre commercial « Philips X’pert MPD ». Les rayonnements X sont produits a 1’aide
d’un tube a source en cuivre. Le tube a rayons X se compose d'un corps en cuivre, refroidi par
circulation d'eau et d'un filament en tungsténe alimenté par un courant de chauffage. Les électrons
¢jectés par le filament sont accélérés vers 1'anode, sous une tension maximale. Le mouvement des
¢lectrons et leur interaction dans le matériau de l'anode produisent un rayonnement avec deux
composantes :

- un spectre continu dont I'énergie maximale correspond a la tension appliquée,

- les raies caractéristiques du matériau de I'anode (Cu).

Un filtre de nickel entre les fentes et la source atténue trés fortement les longueurs d’onde

inférieures a 1.487A et ne laisse que deux longueurs d’onde prépondérantes K, (1.5406 A) et

K_,(1.5443 A).

Le diffractometre posséde par ailleurs deux détecteurs optiques : l'un servant a la géométrie
classique Bragg-Brentano (ou encore 0-20), l'autre servant a la géométrie des couches minces
(Seeman-Bohlin) optimisée pour la caractérisation des films trés minces. Nous n’avons pas utilisé
souvent cette deuxieéme géométrie, car elle conduit a D’apparition des pics parasites. Le
diffractomeétre est aussi équipé de trois supports porte-échantillon :

- le «spinner », permet d’observer des poudres ou des plaquettes a la température
ambiante. Au cours de I’analyse, le spinner peut réaliser une rotation qui permet
d’homogénéiser la diffraction.

- Une chambre en température « TTK 450 » : cette chambre se substitue au spinner
devant le faisceau et permet d’effectuer une analyse des échantillons lors des traitements
thermiques jusqu’a 450°C sous vide.

- Une chambre en température « HTK 1200 » : cette chambre permet de réaliser des
analyses de diffraction lors des traitements thermiques jusqu’a 1200°C sous vide.

- Un groupe de pompage assure un vide jusqu’a 10 mbar & température ambiante.

Nous avons utilisé les différentes géométries avec les différents supports en fonction des
objectifs que nous souhaitions obtenir. Nous avons utilisé la géométrie Bragg-Brentano pour suivre
la formation des siliciures en fonction du temps, & une température donnée ou par paliers de
température. C’est donc avec cette géométrie, couplée a la chambre « TTK 450 » sous un vide de
I'ordre de 10 mbar, que des recuits isothermes ont été effectués. La vitesse de montée en
température est au maximum de 35°C/min. Une fois la température voulue atteinte, le
diffractométre exerce des balayages successifs de I'échantillon. Nous avons donc un suivi dans le

temps I'évolution des pics de diffraction. L’intensité des pics de diffraction des rayons X étant
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proportionnelle au volume de la phase qui diffracte, I’intensité de chaque pic dépend de 1'épaisseur
de la couche qui lui correspond. Ces expériences permettent donc de faire une analyse quantitative
de la formation des phases et de leurs cinétiques.

Nous avons aussi réalisé des mesures de diffraction des rayons X in situ, lors d’un recuit
isochrone, en collaboration avec C. Lavoie a Brookhaven (NY). Ces mesures ont été faites sur une
ligne du rayonnement synchrotron avec une longueur d’onde de 1.77A avec une géométrie de type

Seeman-Bohlin avec un 0 invariant.

11.2. Réflectivite des rayons X en incidence rasante

La détermination des épaisseurs des phases formées aprés dépdt et recuit est cruciale dans la
microélectronique et la mesure des rugosités d’interfaces est indispensable pour la compréhension
et le controle des phénomenes physiques. La réflectivité des rayons X (RRX) permet de déterminer
I’épaisseur, la densité et la rugosité des couches minces déposées sur un substrat dans la gamme des
¢paisseurs de quelques nanometres a quelques centaines de nanometres. Lorsque ’échantillon se
compose de plusieurs phases, I’analyse des courbes de RRX est complexe car elle fait intervenir de
nombreux parametres dont I’épaisseur de chaque phase ainsi que la rugosité de chaque interface.

Nous rappelons, dans ce paragraphe, quelques notions de base de 1’optique et les lois
fondamentales permettant la compréhension et I’analyse des spectres de réflectivité des rayons X.

a. Indice complexe de réfraction

Quel que soit le milieu (homogeéne ou non) ou ils se propagent, les rayons X ont une vitesse
extrémement voisine de celle de la lumiere dans le vide : ils ne subissent donc pratiquement aucune
déviation due a la réfraction. Pour rendre compte de l'interaction photon-matic¢re, la théorie
¢lectromagnétique introduit un paramétre macroscopique : l'indice de réfraction. Pour les fréquences
¢levées, l'indice tend vers 1 par valeurs inférieures. Il s'exprime en fonction du facteur de diffusion
atomique, et s'écrit sous la forme suivante pour un élément simple’:

A’

T

n=1-

N[f,(E)+if,(E)]

Dans le cas d'un corps composé¢ de plusieurs matériaux, il vient :

A
2

n=1-

Z N, [fn (E)+if, (E)]

Avec : 1, : rayon classique de I'électron r, = e’/mc?
Nj : nombre d'atomes de l'espéce i par unité de volume

E : énergie du rayonnement E(eV)=12398.5/2 (A)

63



Chapitre II : Techniques expérimentales

f, et f, : parties réelle et imaginaire du facteur de diffusion atomique. Le premier facteur f
correspond au nombre d'électrons libres (nombre d'oscillateurs) participant a la déviation de 'onde
¢lectromagnétique. f, traduit I'ensemble des processus d'atténuation dans le milieu. A partir d'une
compilation de données publiées par de nombreux auteurs, Henke et al* ont établi une banque de
valeurs expérimentales et théoriques de f, et f,, pour une gamme d'énergie allant de 30 eV a
10000 eV. Nous nous sommes référés a cette table, périodiquement réactualisée, pour certaines
simulations réalisées dans ce travail.

La relation de I’indice de réfraction s'écrit plus généralement sous la forme :
n=1-0+1p

Ou d est le décrément a 'unité de l'indice de réfraction et 3 le coefficient d'extinction.
b. Réflexion totale.
La réflexion totale a été pendant longtemps le seul moyen de réfléchir le rayonnement X.
Lorsqu'une onde plane, se propageant dans l'air d'indice n=1, rencontre la surface d'un milieu d'indice
n<l, il se produit le phénomene de réflexion totale, a condition que l'incidence soit suffisamment

rasante. L'angle de réflexion totale limite &, par rapport a la surface se déduit des lois de Snell-

Descartes : cos(d,)=n

N —

Soit : 0. =\2(6> + B*)? =26

Car en premicre approximation, S{{(J.

En réalité, la réflexion n'est jamais totale a cause de l'absorption. Pour un matériau idéal,

d'absorption nulle, la réflexion serait totale jusqu’a @,, puis chuterait brutalement, a partir de cette

limite. Pour le rayonnement K, du cuivre, ¢ est de l'ordre de quelques 10-3. Aussi, l'angle limite de

réflexion totale n'excede pas quelques dixiemes de degré (0.3°-0.8°). Lorsque l'angle d'incidence

augmente, et devient plus grand que 6., 1'onde pénetre dans le milieu et I'énergie réfléchie devient tres

faible, comme le montrent les formules de Fresnel’.
c. Reéflexion spéculaire
La réflectivité R est définie par le rapport entre I’intensité I (26) et ’intensité incidente Io:
R(20) = 1@9
I 0
L'enregistrement représenté sur la figure 3 est une courbe classique de réflexion spéculaire

théorique d'une couche mince déposée sur un substrat. Elle correspond a une couche de platine de
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200 A d'épaisseur, déposée sur un substrat de verre. Comme précédemment, nous distinguons deux

zones angulaires séparées par l'angle critique 6¢ :

100

Franges de Kiessig

10-3 AO

10-4

Intensité normalisée

10-5

10-6

10_7 T T T T | T T T T | T T T T | T T T T | T T T T

Angle d'incidence (degrés)

Figure 3 : Réflexion spéculaire théorique d'une couche de platine de 200 A épaisseur.

- le plateau de réflexion totale, pour lequel l'intensité décroit de fagon monotone lorsque 1'angle
d'incidence augmente.

- au dela de l'angle critique, l'intensité oscille autour d'une valeur moyenne qui décroit
rapidement avec l'angle. Ces oscillations, appelées franges de Kiessig®, proviennent des
interférences entre les ondes réfléchies sur les faces limites de la couche (dioptre air-couche et
couche-substrat). A partir de la position des pics, on peut remonter a I'épaisseur de la couche
déposée e par la relation approchée (absorption négligée et angles suffisamment petits) :

A
e~ ——
2A0

ou AB est la différence angulaire entre deux pics consécutifs.
Certaines mesures de réflectivité ex situ ont été faites au laboratoire sur le diffractométre 6-0, que
nous avons décrit dans la partie II.1.c. Cependant, la majeure partie des mesures de réflectivité des

rayons X in situ et ex situ ont été réalisées a I’ESRF sur la ligne BMO5.
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I11. Résistivité quatre pointes

Nous avons complété nos expériences in situ par des mesures de résistivité quatre pointes, car en
microélectronique, la propriété la plus intéressante est la résistivité. D’autre part, les mesures de
résistivité in situ couplées avec la DRX in situ nous permettent de mieux comprendre les mécanismes
de formation des siliciures.

La mesure de résistivité quatre pointes est une mesure de résistance de surface. Le principe de la
mesure est simple car il suffit d’injecter un courant i par I’intermédiaire de deux pointes et de
récupérer la tension par les deux autres pointes. Ainsi, de la loi d’Ohm V=RI, nous pouvons
déterminer directement la résistance. Dans notre cas, nous mesurons plus exactement la résistance

surfacique. Cette derniere varie comme 1’inverse de I’épaisseur de la couche comme le montre la

relation suivante : R, =K VT _P
e

Ou R(Q.m™) est la résistance de surface, V(V) la tension, I(A) I’intensité, K un facteur de

correction, p(Qm) la résistivité. Apres une estimation de la valeur de K, la résistance de surface peut

s’écrire simplement : R, = 4,532\/T _P

(a) (b)

Figure 4 : Principe de mesure de résistivité quatre pointes : (a) Montage pointes en ligne, (b) Montage Van

Der Pauw.

Il existe deux configurations principales pour les mesures de résistivité qui sont illustrées sur la
figure 4. Nous disposons au laboratoire du montage des pointes en ligne, les mesures ont été réalisées

en continu lors d’un traitement thermique et sous un vide de 10 mbar.

IV. Calorimétrie différentielle a balayage (DSC)

Quand un matériau subit un changement d’état physique tel qu’une fusion, une
transformation de phase ou une transition structurale, ou bien si ce composé réagit

chimiquement, de la chaleur est soit absorbée, soit dégagée. Ces processus peuvent €tre initiés
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en augmentant la température du matériau. La calorimétrie différentielle a balayage (DSC) est
utilisée pour mesurer la chaleur dégagée ou absorbée. La DSC est une technique originale qui
nous a permis de déterminer la cinétique de formation des phases et les phénomeénes physiques
qui accompagnent cette formation.

Dans cette partie, nous détaillons le principe de fonctionnement de la calorimétrie
différentielle a balayage, ainsi que la mise au point originale de cette technique pour les films

minces.

IV.1. Principe de fonctionnement de la DSC
Le dispositif utilisé permet de mesurer 1’énergie nécessaire pour garder 1’équilibre thermique,
c'est-a-dire pour maintenir la méme température entre I’échantillon de température T, et la
référence de température T,. Le principe est donc basé sur la compensation de puissance en temps
réel au cours de mesures en température. La figure 5 est un schéma du calorimétre qui est
constitué :
¢ de deux coupelles en platine identiques,
¢ de deux fours de chauffage permettant de réaliser des isothermes et des isochrones avec
une gamme de vitesse entre 0,1 et 200°C/min,
e de capteurs de température fixés directement aux deux coupelles,
e de deux porte-échantillons, identiques en masse et en forme : I’un est introduit dans la
coupelle « référence » et I’autre dans la coupelle « échantillon »,

e d’un débitmetre pour contrdler le débit d’argon, circulant dans les cellules.

Couvercle en Pt

Four en Pt

V4
—— e N0
=i

Systéeme de chauffage
- individuel —
Echantillon Référence

Figure 5 : Schéma d’un calorimétre différentiel a balayage

Le dispositif est complété par un systéme d’asservissement qui rétablit la différence de
température (T.-T;) entre les deux coupelles en mesurant la puissance nécessaire. L’asservissement

de la température qui est montré sur la figure 6, est assuré par deux boucles de régulation. La
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premicre boucle contrdle et ajuste la puissance moyenne fournie aux deux fours qui permet de les
chauffer uniformément en suivant la température de la consigne (partie inférieure du schéma de la
figure 6). En absence d’échange de chaleur au niveau de I’échantillon, toutes les températures sont
égales. Dés qu’il y a un déséquilibre thermique entre I’échantillon et la référence, cela entraine un
signal d’entrée de la deuxiéme boucle de contrdle (partie haute du schéma de la figure 6). Cette
différence de température est compensée par une puissance de chauffage supplémentaire fournie
soit a I’échantillon (phénomene endothermique) soit a la référence (phénomene exothermique). La
puissance supplémentaire fournie pour réduire 1’écart de température le plus rapidement possible est

proportionnelle a la quantité de chaleur échangée lors des processus observés.

’—’@ (%)

AP Controle de AP
(T,- T,)
A K
Te N
> Four Four <
> échantillon référence  [€
T, T,
y
Controle de
/2
P (Te+ Tr)/2 P
.I-Iil - h 4
[ Enregistreur G0

Figure 6 : Schéma du principe de la compensation de puissance

Les mesures de DSC se font sous flux d’argon, contr6lé par un débitmétre massique. Les
¢chantillons sont déposés dans le porte-échantillon en graphite. Le tout est introduit dans une
coupelle en platine. La sensibilité sur la mesure de chaleur est de I'ordre de 0.2 uW dans les
meilleures conditions.

L’appareillage a ét¢ préalablement calibré en température et en puissance par des mesures sur
des échantillons témoins (zinc et indium) dont la température et I’enthalpie de fusion sont connues

afin de compenser les résistances thermiques et les capacités calorifiques du calorimétre.

IV.2.  Analyse en film mince par DSC

En général et dans le cas des films minces, pour obtenir un signal détectable en DSC, il faut
utiliser des échantillons autosupportés (sans substrat), c'est-a-dire qu’ils sont composés seulement
des réactants’. Notre objectif a été de réaliser des analyses avec la DSC lors de la réaction d’un film
mince métallique avec un substrat de silicium monocristallin. Or dans notre cas, le substrat qui est

une plaquette de silicium orienté (100), représente la majeure partie de 1’échantillon, 1’épaisseur de
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la plaquette de silicium étant de 1’ordre de 700 pm, cela est 10000 fois plus épais que le film de
métal et par conséquent la chaleur fournie pour chauffer le silicium masque totalement les effets
thermiques dus aux réactions. Afin de minimiser I’effet du substrat, nous avons procédé a
I’amincissement chimique de sa face arriére. Cette procédure est trés délicate car I’attaque chimique
sur le silicium n’est pas homogeéne. Cela entraine des trous dans la plaquette de silicium, qui
modifient les phénoménes qui engendrent la formation des siliciures.

Pour éviter ce probléme, nous avons finalement utilisé des substrats de silicium polis sur les
deux faces orienté (100), d’épaisseur 100+20um. Dans le but d’améliorer encore le signal de DSC,
nous avons déposé une couche métallique sur les deux faces du substrat avec une épaisseur
identique ce qui revient a déposer une couche mince de métal sur un substrat de silicium d’épaisseur
50 um. Nous avons aussi vérifié par RRX que I’épaisseur de la couche déposée sur les deux faces
de silicium était identique.

Afin d’éviter ’oxydation du film lors du traitement thermique, un systéme de pompage a été
installé en vue d’obtenir un vide primaire dans les cellules. Ainsi, avant chaque expérience, une

série d’au moins trois purges est réalisée (pompage suivi d’une entrée d’argon).

V. Rétrodiffusion de particules chargées (RBS)

La spectroscopie de rétrodiffusion des particules chargées, connue aussi sous le nom de
rétrodiffusion de Rutherford (RBS), donne des informations importantes. Elle permet de déterminer
I’épaisseur et la composition des différentes couches qui se superposent dans un échantillon

(silicium, métal, oxyde, siliciure, etc...).

Principe de la RBS

Les échantillons sont placés dans une enceinte sous vide. Une expérience de rétrodiffusion
consiste a envoyer sur 1’échantillon a analyser, un faisceau d’ions hélium (*He") de forte énergie (1-
2.5 MeV). Les particules rétrodiffusées par les atomes de la cible sont détectées sous un angle 0 par
rapport a la direction initiale du faisceau.

Le spectre d’énergie de ces particules est caractéristique de la nature et de la répartition en
profondeur des éléments présents dans la cible. L’interaction élastique d’une particule 1égere de
masse m et d’énergiec Ey avec un atome de la cible de masse M peut étre décrite en premicre
approximation, comme un choc ¢élastique. L’énergie E de I’ion rétrodiffusé par les atomes situés a la
surface de 1’échantillon, sous 1’angle 6 est :

E =K(m,M,0) E; ou K est le facteur cinématique qui ne dépend que de m, M et 6.
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Le spectre RBS d’une couche d’un matériau est le nombre H d’ions détectés par unité d’énergie,
en fonction de I’énergie détectée W.

Pour résumer, sur un spectre RBS, on lit la nature des éléments par leur position sur 1’axe
horizontal, I’épaisseur des couches par la largeur des fenétres sur 1’axe horizontal et la composition
sur I’axe vertical. Par exemple, la figure 7 représente le spectre idéal d’une couche A, B, sur un
substrat B. Ce spectre est la superposition de deux spectres : celui dii a la rétrodiffusion par les

atomes A et celui di a la rétrodiffusion par les atomes B. L’épaisseur de la couche A,B, est

proportionnelle aux différences d’énergie AWSmBr ot AWH"B" et sa composition est

proportionnelle & | ** et o
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Figure 7: Spectre RBS idéal d’une couche An,B,, sur un substrat B

On utilise le programme RUMP pour simuler les spectres de RBS®. La simulation nous permet
de déterminer de maniére interactive les épaisseurs et les concentrations des couches dans notre
¢chantillon. Nous avons utilisé particulicrement cette technique pour mesurer les profils de la
redistribution des ¢éléments d’alliages aprés la formation des siliciures de nickel et aussi la
redistribution de I’arsenic.

Les expériences ont été effectuées en collaboration avec T. Osipowicz du département de

Physique de I’Université Nationale de Singapour (NUS).
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V1. Spectroscopie de masse d’ions secondaires (SIMS)

La Spectroscopie de Masse d’lons Secondaires (SIMS) est une technique d’analyse physico-
chimique de l'extréme surface. Elle est basée sur la détection des particules chargées (ions
secondaires) produites sous 1'effet d'un bombardement d'ions incidents (ions primaires). L’analyse
SIMS en profondeur est 'une des nombreuses méthodes de caractérisation élémentaire fondée sur
I’érosion’. Dans cette étude, nous nous intéressons aux profils des éléments qui constituent
I’échantillon et plus particulicrement les dopants en fonction de la profondeur, c'est-a-dire la

distance z normale a la surface.

VI1.1. Principe de fonctionnement

Les appareils utilisés dans ce travail sont deux analyseurs a secteur magnétique fabriqués par
Cameca : un IMS-5f et un IMS-7f. La conception mécanique de ces instruments est presque
identique. Les expériences sont menées sur des appareillages équipés pour travailler a de faibles
énergies d’impact. La figure ci-dessous montre un schéma de l’appareillage IMS-5f (nous ne

détaillerons pas ce systéme, car il est assez complexe).
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Figure 8 : Schéma de I’appareillage CAMECA IMS-5f
Les ions primaires, suivant leur nature chimique, sont produits par deux sources : une source
« gazeuse » duo-plasmatron, pour les ions dérivés de I’oxygéne (O; etO™), de I’argon (Ar") ou du

, + . . . + . . ,
xénon (Xe ) ; une source « solide » pour la production d’ion Cs'. IIs sont extraits par une différence

de potentiel U, sont filtrés en masse par un champ magnétique primaire et transportés par I’optique
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de la colonne primaire. L’échantillon est polarisé a un certain potentiel dit d’extraction ou potentiel
secondaire Us, par rapport au reste de I’appareil et dont le signe dépend de la polarité des ions
secondaires a collecter. Il en découle que les ions primaires ont une énergie effective, ou d’impact,

E, telle que E=q(U , —U,). Les ions secondaires sont extraits d’autant plus efficacement que cette

tension est importante (en valeur absolue).

Par construction, les axes optiques relatifs aux faisceaux d'ions primaires et secondaires font un
angle 6 = 30°. Du fait de leurs trajectoires paraboliques dans la zone de champ uniforme (figure 9),
qui est accélératrice ou retardatrice selon les signes respectifs des ions primaires et secondaires,
I'angle d'impact o est toujours supérieur a 30° pour des ions de méme signe, et toujours inférieur a

30° pour des ions de signes opposés.

-

Figure 9 : Trajectoire schématique des ions incidents dans I’objectif CAMECA

En écrivant simplement la conservation de la vitesse latérale dans une zone de champ uniforme, on

obtient la relation entre I’angle incidence et les potentiels primaire et secondaire :

sin,=sin @ 1+U—S
Uy

Lorsqu’un ion d’une énergie de I’ordre du keV pénetre dans un solide, il perd son énergie par
une suite de collisions avec les atomes et les électrons du solide et s’arréte éventuellement a une
certaine distance de la surface, dont la moyenne s’appelle profondeur moyenne de pénétration et
que I’on note R,. Dans une certaine gamme d’énergie, la majorité des collisions sont de type
¢lastique et I’ion incident mettra un nombre important d’atomes de la cible en mouvement. Ces
atomes mis en mouvement peuvent eux aussi déplacer d’autres atomes, et ainsi de suite. On
dénomme ce phénomeéne récursif cascade de collision. L’¢jection d’un atome de la cible a

effectivement lieu lorsque ce dernier est mis en mouvement pres de la surface, dans la direction du
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vide et avec une énergie suffisante pour quitter le solide. Les atomes ¢€jectés sont extraits et analysés
par un détecteur.

L’analyse se fait par spectrométrie de masse : toutes les especes sont détectables de I'hydrogéne
(H) a l'uranium (U). On peut également réaliser des analyses isotopiques. Mais les facteurs de
sensibilité varient facilement d'un facteur 10* selon I'élément considéré.

Nous mesurons les profils en profondeur : 1’alternance de phases d’abrasion et de phases
d’analyse permet de déterminer 1’évolution de la quantité des éléments constituant la surface en

fonction de la profondeur.

VI1.2. Calibrations en profondeur et en concentration

Le nombre moyen d’atomes pulvérisés par I’ion primaire est défini par le taux de pulvérisation
Y. Ce taux de pulvérisation Y dépend principalement du matériau, de 1’énergie d’impact et de

I’angle d’incidence. On définit alors la variable ¢, (at/cm?), comme la dose d’ions primaires recue.
La surface d’un échantillon de densité atomique p, (at/cm’) est exposée a une dose

¢lémentairedg,. Une dose €lémentaire dg, =Y xdg, sera pulvérisée, correspondant a une
- - : Y
épaisseur €lémentaire dz = —xdg, .

Pnm

. . dz Y
La vitesse d’érosion est alorsV = ——=—
dd,  Pn
En pratique, on travaille en temps plutét qu’en dose primaire. Le signal réellement mesuré est
dN,
dt

on procede alors par une méthode directe de calibration en profondeur. En fin d’analyse on mesure

On

Ik(t):

. 1l est généralement suppos€ que la vitesse d’érosion dans une matrice est constante,

la profondeur du cratére z,,, ce qui correspond a une dose ¢, ., ou a un temps d’analyse t

p,crat crat ©

en déduit alors la vitesse d’érosion v =—"2 ¢t I’on établit 1’échelle des profondeurs par la relation :

crat
Z=vxt
Les mesures de profondeur de cratére sont généralement effectuées par profilométrie mécanique
ou optique (interférométrique). La valeur de la vitesse d’érosion que nous avons mesurée dans la
phase NiSi est de ordre de 0.7 A/sec pour une énergie d’impact de E= lkeV et un angle
d’incidence 6=53°. Dans ces conditions, nous avons trouvé que la vitesse d’érosion du silicium et

du NiSi était identique.
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Les profils sont plus intéressants par concentration atomique p(at/cm’)que par concentration
relative I(ct/sec) . La calibration directe en concentration d’une analyse est assez complexe. On fait

généralement usage d’un échantillon étalon analysé dans des conditions identiques.
A partir de I’échantillon étalon, on détermine le facteur de sensibilité relative RSF :

I, (ct/sec,z)

at/cm’,z) = RSF x
g ) |_(ct/sec,2)

L’approche par RSF, parce qu’elle comprend la normalisation du signal de I’élément & mesurer

par celui de la matrice |, (Ct/sec,z), permet en théorie de s’affranchir des petites variations. La

normalisation par le signal de la matrice, contribue aussi a une amélioration de I’effet de matrice.
En effet, ce facteur de normalisation dépend de chaque matrice et a chaque nouvelle expérience, la
valeur du facteur de sensibilité RSF est déterminée. La valeur du RSF, que nous avons déterminé

pour nos conditions d’analyse (E=1KeV, 6=53°) est : RSF [Cs;As™/Cs; "] =4.72¢* at/em®

Ce facteur permet de transformer I’échelle des intensités en échelle des concentrations

atomiques.

VI1.3. Les limites : artefacts du SIMS

Les domaines d’application se limitent a des couches trés minces, cependant la résolution en
profondeur du SIMS peut atteindre la monocouche'’. La résolution en profondeur est
principalement liée a 1’énergie d’impact des ions primaires. L’obtention d’une résolution en
profondeur nanométrique nécessite donc une maitrise parfaite des conditions expérimentales. Les
phénomenes a éviter sont de deux types: les phénoménes instrumentaux, et les phénomenes
physiques tels que le mixage collisionnel et la rugosité éventuellement induite en cours d’analyse.
Les premiers sont toujours évitables en prenant des précautions d’analyse, les derniers ne le sont
que par le choix de parameétres d’analyse ou ils ne se produisent pas. Les limites de résolution dans
les meilleures conditions sont de I’ordre de 1 nm en profondeur et de 10'” at/cm’® en concentration
atomique'".

Le fait que le rapport de masse / charge puisse étre identique pour I’élément atomique et pour la
molécule, il peut contribuer a la mesure d’intensité des ions. Ceci dégrade la détection limite et peut
engendrer une interprétation fausse des profils en profondeur'>. Au commencement du
bombardement, 1’abrasion est instable, ce qui fausse les résultats observés. Il ne faut donc pas tenir
compte du début du profil jusqu’a 2-3 nm, le temps que 1’abrasion se stabilise.

Les profils SIMS présentés dans les résultats, ont été obtenus en utilisant un faisceau d’ions
primaires Cs* & faible énergie et une pression de travail dans la chambre autour de 3.107 Pa. La

surface d’attaque par les ions primaires est de ’ordre de 200%200 pm®. Nous avons analysé les ions
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, . o~ + + A + + , . " ., +
moléculaires NiCs ', Cs, ', SiCs; et AsCs; . Nous avons analysé les ions positifs combinés MCs™ et

+ . . , . . , . .
MCs, comme ions secondaires pour réduire les effets de matrice'>'*. Les mécanismes de formation

1'>16 11 a notamment été

de ces ions moléculaires MCs" et MCs, " ont été décrits auparavant en détai
montré que ’utilisation des ions primaires de césium couplée a I’analyse des ions secondaires
AsCs," permet de travailler a basse énergie avec un rendement nettement meilleur par rapport aux
ions AsCs" plus classiquement utilisés. Le signal des ions Cs," a été utilisé comme un signal de
quantification de la matrice et les profils en profondeur de AsCs," ont été normalisés point par point

par le signal de matrice Cs," afin de réduire les effets de matrice.

VII. Microscopie électronique en transmission

Le microscope ¢€lectronique en transmission a haute résolution est actuellement 1’outil le plus
puissant disponible pour explorer la structure cristallographique et chimique de la matiere solide a
une échelle atomique. Lors de la réaction d’un film métallique nanométrique avec un substrat de
silicium, un certain nombre de phases apparaissent avec des épaisseurs tres faibles de 1’ordre de 2 a
5 nm. Afin de caractériser la structure des phases et les interfaces formées, nous avons utilisé¢ la
microscopie ¢électronique en transmission qui permet d’observer a 2D des détails allant jusqu’aux
arrangements des colonnes atomiques. D’autre part, nous avons utilis¢é la spectrométrie de
dispersion d’énergie des rayons X (Energy Dispersive X-ray Spectrometry) qui donne une

information sur la composition chimique de I’objet observé.

VI1.1. Principe de la microscopie électronique en transmission (MET)

Le principe de base consiste a éclairer 1’échantillon a étudier avec un faisceau d’électrons
d’énergie constante de 1’ordre d’une centaine de kilovolts (100 a 200 kV). Ce faisceau est focalisé
sur ’échantillon par un systéme condenseur composé de lentilles électromagnétiques et de
diaphragmes permettant de régler 1’intensité et la taille du faisceau sonde. Le faisceau transmis est
projeté sur I’écran du microscope ou sur une émulsion sensible aux électrons. Il existe deux modes
de fonctionnement : le mode de diffraction et le mode imagerie. En faisant varier la distance focale,

on passe d’un mode a ’autre.

Diagramme de diffraction électronique d’un cristal
En microscopie ¢€lectronique en transmission, la relation de Bragg s’applique a la diffraction des

¢lectrons avec deux particularités :
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- la longueur d’onde des électrons est trés petite par rapport aux parametres cristallins.

Les angles de diffraction sont donc trés petits et la condition de Bragg devient: 209 = nt

hkl
D’autre part, la sphere d’Ewald a un rayon trés grand (I) et peut étre assimilée a un plan.

- les échantillons sont trés minces et dans le cas d’un monocristal, les domaines de
diffraction ont la forme de fins batonnets perpendiculaires a la direction d’amincissement.

Pour observer une réflexion d’indice hkl, il faut que la sphére d’Ewald coupe le réseau

réciproque. La faible courbure de la sphére d’Ewald et la forme des domaines de diffraction

entrainent un grand nombre de réflexions simultanées qui forment le diagramme de diffraction. Si le

faisceau incident est orienté suivant une direction [u, v, w], le diagramme de diffraction est une

partie du plan réciproque (uvw) qui passe par 0. Les distances interréticulaires correspondant & une

: LA
réflexion (hkl) sont données par la formule : A = Y

ou L est la longueur de la caméra, R la distance de la tiche de diffraction au centre du
diagramme de diffraction. Les diagrammes de diffraction permettent de caractériser les phases

cristallines formées.

Image bidimensionnelle

L’image de I’échantillon est formée soit a partir du faisceau transmis : « champ clair », soit a
partir du faisceau diffracté : « champ sombre ». Le contraste de I’image dépend essentiellement de
la nature des atomes rencontrés (plus ou moins lourds), de 1’épaisseur de 1’échantillon et de
’orientation de 1’échantillon par rapport au faisceau.

En champ clair, deux mécanismes principaux vont étre a 1’origine des contrastes observés :

- ’absorption des électrons : les zones les plus absorbantes ou les plus épaisses apparaissent
noires.

- les réflexions cristallines : lorsqu’un défaut amene localement le réseau qui est dans son
voisinage dans une position de Bragg, I’image y est alors plus sombre puisque I’amplitude du
faisceau transmis est diminuée par la formation de faisceaux réfléchis.

Les parties qui ne sont pas en position de diffraction transmettent bien les électrons et vont

apparaitre claires d’autant plus que ces zones sont riches en éléments 1égers.

VI1.2.  Analyse dispersive des rayons X

La microscopie €lectronique en transmission est associée en général a la spectrométrie de
dispersion d’énergie des rayons X (Energy Dispersive X-ray Spectrometry ou EDX) qui donne des

informations sur la composition chimique de 1’objet observé. L’interaction inélastique entre les
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¢lectrons primaires et les électrons liés aux atomes produit des rayons X. L’analyse des raies
caractéristiques de chaque élément permet de déterminer la composition chimique du matériau et
constitue la spectrométrie de dispersion des rayons X.

Le volume analysé¢ augmente avec le diametre initial de la sonde ds, 1’énergie des électrons
incidents Ej et la nature des ¢léments. Pour un échantillon de silicium analysé par microscopie
¢lectronique a balayage (MEB), le volume d’analyse a la forme d’une poire d’environ 3 pm de
diamétre et 2 um de profondeur lorsque les électrons incidents sont accélérés par une tension de
12 kV. L’analyse de couches minces d’une centaine de nanometres par cette technique donne donc
uniquement des estimations sur les compositions chimiques. L’analyse EDX dans un microscope
¢lectronique en transmission permet une détermination plus précise de la composition chimique
d’une phase que celle associée a un MEB, car la taille de la sonde est plus faible ainsi que I’énergie
des électrons. Cette technique reste néanmoins beaucoup moins précise que les spectres RBS.

Nous avons utilisé cette technique (EDX) pour caractériser la redistribution du platine lors de la
formation des siliciures de nickel allié en platine. Ainsi, nous pouvons comparer ces profils avec les

spectres obtenus par RBS.

VI1.3. Préparation des échantillons pour le MET

Lors des analyses MET, la profondeur de pénétration des électrons dans le matériau est tres
faible, il est donc nécessaire d’amincir les échantillons avant de les observer au microscope. Deux
méthodes principales de préparation sont connues, soit la préparation des lames par polissage
mécanique suivie d’un amincissement ionique et soit une méthode qui consiste a préparer des lames
par faisceau d’ions focalisés (FIB).

Les échantillons ont été préparés pour des observations en vue transverse. Pour cela, nous avons
préparé des lames minces par FIB. L’instrument FIB (Focused Ion Beam) est constitu¢ d’une
colonne ionique montée dans un microscope €lectronique a balayage. Le faisceau d’ions permet
d’une part, d’usiner 1’échantillon et d’autre part, de faire une image soit électronique soit ionique
(selon les détecteurs a disposition) pour contrdler ’'usinage. La gravure ionique est suivie in situ par
le microscope électronique. Les machines FIB travaillent généralement avec des ions gallium
d’énergie comprise entre 1.5 et 30 kV. La taille de la sonde ionique est de I’ordre de 20 nm. Aprées
avoir sélectionné la zone d’intérét dans le FIB, il est impératif de déposer sur sa surface une couche
de carbone et un film métallique de platine d’environ un micron d’épaisseur pour protéger la
surface du matériau pendant I’amincissement. Une source d’évaporation métallique (platine,
tungsteéne, ...) est incluse dans 1’appareil pour déposer un film protégeant la surface a usiner. Le

FIB peut étre équipé d'un micromanipulateur interne pour 1’extraction de la lame.
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L’usinage ionique est réalis¢ d’abord avec un faisceau d’ions de 20 a 30 kV en incidence
normale par rapport a la surface de I’échantillon. Deux tranchées déterminent les faces extérieures
de part et d’autre de la zone d’intérét, pour se rapprocher jusqu’a ne laisser entre elles qu’une
lamelle d’épaisseur nanométrique a 1’endroit désiré. La largeur et la profondeur de ces tranchées
sont généralement d’une dizaine de microns. Ensuite, 1’échantillon est incliné de 0.5 a 1° pour
procéder a un amincissement final, a faible tension, de la zone pré usinée. Cette étape permet de
remédier aux imperfections de 1’attaque a haute tension et d’éliminer la couche amorphe créée
pendant 1’usinage.

Enfin, ces lames sont introduites dans le microscope électronique en transmission pour les
observer.

Appareillage utilisé

Une partie des échantillons a été caractérisée par MET au MFA® & Budapest (Hongrie) dans le
cadre d’une collaboration avec le Pr J. Labar. Les préparations des échantillons et les mesures ont
¢été réalisées au sein du MFA. Ce laboratoire est équipé d’un MET de marque Phillips CM20 (200
kV) doté d’un canon a électrons a effet de champ (LaB6), d’un spectromeétre a dispersion d’énergie
(EDS) indiquant la nature chimique des éléments présents et leurs proportions respectives.

L’autre partie des échantillons a été préparée et caractérisée au CP2M a Marseille.

VI1Il. Sonde atomique tomographique (SAT)

Un nombre limit¢é de techniques expérimentales permet d’accéder, a une échelle
subnanométrique, a la quantification d’hétérogénéités chimiques. La sonde atomique
tomographique est la seule technique qui permet de caractériser les interfaces et des joints de grains
en 3D. Depuis sa découverte, cette technique a permis de caractériser les matériaux métalliques.
Récemment, il a été montré que la sonde atomique couplée avec un laser femtoseconde, ouvre une
trés grande gamme d’applications, notamment celle des semi-conducteurs'’.

Les sondes atomiques classiques, tomographiques et assistées par laser femtoseconde, sont des
techniques d’analyses destructives. Elles reposent sur deux phénoménes, 1’ionisation et
I’évaporation par effet de champ, nécessitant la présence en surface de 1’échantillon d’un champ

¢lectrique de 1’ordre de 30 a 50 V/nm.

> MFA : Research Institute for Technical PHysics and Materials Science, H-1525, Budapest-114, PO Box
49, Hongrie

78



Chapitre II : Techniques expérimentales

VI1II1.1. La microscope ionique

Le principe du microscope ionique est rappelé en figure 10. Dans une enceinte, des atomes de
gaz rares (Ne, He) sont introduits sous une faible pression proche de 10~ Pa. Les atomes de gaz
s'ionisent positivement sous I’effet de I’intense champ électrique créé a la surface de la pointe. Les
ions ainsi produits sont repoussés vers I'écran de visualisation et offrent une image de la surface de
la pointe. Le résultat est une image projetée et agrandie détaillant la structure atomique de la surface

de 1’échantillon.

pinceaux.d'ions

échantillon

atome de gaz
polarisé

Figure 10 : principe du microscope ionique (thése de E. Cadel®)

Le grandissement du microscope ionique est donné par I’équation suivante:

L
T (Mm+1DR

Ou m= %: est un parametre qui définit le point de projection P du microscope (figure 10). Sa

valeur proche de 0,6 définit une projection quasi-stéréographique. La distance pointe-écran L de
l'ordre de quelques dizaines de centimetres et le rayon de courbure R de la pointe de 'ordre de

quelques dizaines de nanometres, conduit a un grandissement G de quelques millions.

VI11.2. La sonde atomique classique

La combinaison d’un microscope a effet de champ et d’un spectrometre de masse a temps de vol
a permis a la fin des années soixante de déterminer pour la premicre fois la nature chimique des
atomes évaporés. Une aire particuliere de 1’échantillon est préalablement sélectionnée. Les
trajectoires des ions évaporés par effet de champ sont similaires a celles des atomes de gaz ionisés.
Le spectrometre de masse a temps de vol est équipé d’un détecteur sensible a une particule, placé

sur le chemin des ions. Le concept de la sonde atomique a été introduit par Miiller et al. en 1968,
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Le schéma de principe de la sonde atomique classique est représenté sur la figurel 1. Un potentiel

continu V, surmonté de breéves impulsions hautes tensions V  est appliqué a l'échantillon. La

p

répétition, jusqu’a une fréquence pouvant atteindre actuellement 1700 Hertz, des impulsions V

provoque le départ des atomes en surface sous la forme d'un ion n fois chargés. Le laps de temps

¢coulé entre le départ d’un ion et son arrivée sur le détecteur quantifie son temps de vol t,.

Détecteur D
N N

o@

Cocoa?

Surface de | 'échantillon

Figure 11 : Principe de la sonde atomique classique en référence (thése de E. Cadel *®)

L'énergie cinétique acquise par un ion n fois chargé de masse M est égale a son énergie
potentielle de départ. Cette égalité aboutit a 1’écriture des équations suivantes ou v est la vitesse de

I’ion et L sa longueur de vol :

Mv?>

M t )
ne(v, +V,)= puis =2V, +V, )(fj
n

. M . . :
La valeur du rapport masse sur état de charge—, relative aux différents isotopes de chacun des
n

¢léments chimiques, permet d’identifier 1’ion détecté. Les ions détectés et identifiés contribuent a la
construction d’un spectre de masse. La figure 12 est un spectre de masse relatif a 1’analyse d’un
alliage FeAl en sonde atomique classique. L’aluminium et le fer sont détectés sous une forme
doublement chargée. On note sur ce spectre la séparation entre les différents isotopes du fer

(M =54,56,57,58) et I’isotope de I’aluminium (M = 27).

80



Chapitre II : Techniques expérimentales

10000

Fe®®

A|27
8000 +

6000 +

Fe®’

4000 +

Nombre N d'ions

Fe®®

2000
Fe®*

0 t t t t t t t t t t t t t t t t \h L
10 11 12 13 14 15 16 17 18 19 20 21 22 23 24 25 26 27 28 29 30
u.m.a.

Figure 12 : Spectre de masse relatif a I’analyse d’un alliage FeAl en sonde atomique classique (thése de E.
Cadel'®)

. : M s :
L’abscisse donne le rapport masse atomique sur charge —— en unité de masse atomique (u.m.a.)
n

pour les différents ions évaporés. L’interprétation de ces spectres est la premicre source d’erreur
dans la mesure des compositions chimiques locales dans un volume d’analyse. Sur un spectre de

masse résultant d’une analyse en sonde atomique, la hauteur de chacun des pics est relative a

I’abondance naturelle de chacun des isotopes. Ainsi sur la figure 12, le pic a 'V% =27 est

essentiellement attribué au Feszi etnon a 1’ Al". La résolution en masse a mi - hauteur M/AM est

proche de 3000%%2".

La composition chimique des différentes régions traversées par le volume d’analyse est
simplement calculée en comptant les ions de chaque espéce chimique. L'utilisation de la sonde
atomique classique se limitera, dans cette étude, aux calculs de composition chimique des phases

présentes dans les différents matériaux étudiés.

VI11.3. La sonde atomique tomographique

Comme la sonde atomique classique, la sonde atomique tomographique utilise la spectrométrie
de masse a temps de vol pour identifier chimiquement chaque ion collecté. Mais le remplacement
du détecteur sensible a une particule par un multidétecteur permet la localisation spatiale et
simultanée de plusieurs impacts d’ions sur sa surface™.

Le principe général de cette nouvelle génération de sonde, mis au point par le Groupe de
Physique des Matériaux de 1’Université de Rouen, est schématisé en figure 13%. Une série de
galettes de microcanaux et une multianode (damier de 10x10 anodes) constituent le multidétecteur
de cette sonde. Chaque ion provenant de 1'échantillon est a 1'origine d'une gerbe d'électrons, produite
par un multiplicateur d'¢lectrons (galettes de microcanaux). Cette gerbe irradie la multianode. A

partir de la mesure des charges électroniques recueillies sur chacune des anodes, le barycentre des
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charges est calculé. Ce barycentre identifie la position d’un atome évaporé, initialement positionné

sur une couche atomique de la pointe.

Détecteur spatial

t, t, ot Y\

échantillon —

Vo+Vp u

Figure 13 : Principe général de la sonde atomique tomographique

Successivement, 1’échantillon est évaporé couche atomique par couche atomique. La région
analysée est reconstruite et visualisée dans une station graphique sous la forme d’un volume
(tridimensionnel) typiquement™ de 15x15x100 nm”.

Les limitations intrinséques a la sonde atomique semblent dues principalement a la durée de
I’impulsion HF, de I’ordre de la nanoseconde. La solution idéale de ce probléme est de réduire la
durée de cette impulsion de plusieurs ordres de grandeur pour réduire les déficits en énergie et les
incertitudes sur I’instant de départ de I’ion. Au cours des années 90, Tsong® ou Miller™ avaient
émis 1’idée que les impulsions de champs ultracourtes pourraient étre créées en utilisant le champ
¢lectrique intrinséque a I’onde électromagnétique d’impulsions laser subpicoseconde en sonde

atomique.

VII1.4. La sonde atomique tomographique assistée par laser

Afin d’améliorer fortement la résolution en masse en réduisant les déficits en énergie, et d’ouvrir
la sonde atomique aux matériaux pas ou peu conducteurs, Kellogg et Tsong”’, puis Tsong et al*® ont
proposé le remplacement des impulsions HT par des impulsions laser nano ou subnanoseconde. Des
sondes atomiques a laser pulsé ont été congues, notamment a Tokyo (Japon), & I'université
d’Oxford (Royaume-Uni) et a Northwesterm (Etats-Unis). Le Groupe de Physique des Matériaux a
Rouen a développé quant a lui la nouvelle génération de sonde atomique assistée par un laser pulsé,
permettant entre autres 1’analyse des matériaux semiconducteurs®’.

Le laser est une onde électromagnétique, dont le champ électrique intrinséque est assez intense

pour provoquer I’ionisation d’atomes uniques. Dans le cas d’impulsions laser femtosecondes, un
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champ de 10° Vm™ peut facilement étre généré sans pour autant focaliser fortement le faisceau. 11
agit sur la surface de I’échantillon pour provoquer 1’évaporation par effet de champ.

Le systéme laser qu’utilise le GPM, est un s-Pulse (Amplitude System) laser Ytterbium amplifié,
dont les impulsions sont plus larges, 350 fs, est a une longueur d’onde de 1030 nm. Le laser est
situé¢ a coté de la sonde atomique sur une table prévue spécifiquement pour limiter les vibrations.
Son faisceau est redirigé vers un hublot inséré dans I’enceinte a ultravide a I’aide de miroirs
diélectriques ou métalliques traités spécifiquement pour la longueur d’onde employée. Le hublot, de
I’ordre de quelques millimeétres, transmet plus de 90 % de la lumiére entre 500 et 1100 nm (2 la
sortie du laser, le faisceau est linéairement polarisé).

Les résultats de sonde atomique tomographique assistée par un laser sur les siliciures, que nous
allons présenter dans le prochain chapitre ont été réalisés au GPM en collaboration avec E. Cadel et

D. Blavette.

VI11.5. Préparation des échantillons pour SAT

Pour la sonde atomique, il faut tailler I’échantillon sous la forme d’une pointe de faible rayon de
courbure R (R= 20 a 50 nm), qui permet d’atteindre des valeurs de champ électrique tres €levées.
Des plots de silicium (figure 14) de taille cylindrique (5 pm de diametres 100 um de hauteur)
obtenus par voie chimique (procédé Bosch), ont été préparés par gravure dans un laboratoire aux
Etats-Unis (L. Thomson).

Puis nous avons déposé une couche de Ni(5%Pt) avec une épaisseur de I’ordre de 80 nm par co-

dépot en utilisant la pulvérisation cathodique a partir de deux cibles Ni et Pt.

Figure 14 : Image des plots du substrat de silicium

Le plot est ensuite protégé avec une couche de chrome permettant aussi d’avoir un matériau de
bonne conductivité en surface. Enfin, la préparation des pointes se fait a I’aide d’un FIB, en utilisant

quatre masques ayant une forme de disques, de tailles différentes, placés entre le faiseau de gallium
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et les plots (figure 15). Cces masques sont utilisés dans un ordre décroissant afin de former une
pointe trés fine de I’apex. La figure 15 montre une shématisation de la technique de préparation par
FIB (la partie haute du schéma) avec en partie basse, une visualisation par MEB des quatre étapes

de préparation.

Figure 15 : Les étapes d’usinage par FIB de la pointe a analyser par SAT.

La pointe est placée, apres fabrication, dans une enceinte sous ultra vide et refroidie a une

température de 20 a 70 K. L’application sur la pointe d’un potentiel V positif de 2 a 15 kV, crée a sa

surface un champ électrique E défini par I’équation suivante : E = —

ou B (compris entre 5 et 8) est un facteur de forme li¢ a I'échantillon. Avant I’analyse de la pointe
en sonde atomique, la surface de la pointe est préalablement visualisée en utilisant la microscopie

ionique.
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Chapitre I1I : Résultats

I. Réaction d’un film mince métallique pur avec un substrat de Si(100)

Dans cette partie, nous allons présenter les résultats sur la formation des siliciures de nickel
en films minces, notamment la séquence des phases qui se forment et leurs cinétiques. Pour
cela, nous avons utilisé la diffraction des rayons X in situ et la calorimétrie différentielle a
balayage lors des recuits isothermes ou des rampes de température. Seuls les substrats de
silicium orientés (100) ont été utilisés dans le cadre de cette étude. Notre but étant de regarder
le systeme ternaire Ni-Pt-Si, nous avons d’abord regardé la formation des siliciures en films

mince dans les systemes binaires.

A. Les siliciures de nickel : Ni/Si(100)

Nous avons préparé des échantillons Ni/Si(100) avec différentes épaisseurs, tout en restant
a I’échelle nanométrique, dans le but de comprendre I’effet de I’épaisseur sur la formation des

siliciures de nickel.

A.1 Caractérisation apreés dépot
Nous avons travaillé avec des échantillons « pleine plaque » : c'est-a-dire que le film de

nickel est directement déposé par pulvérisation cathodique sur la plaque de silicium (100) sur
laquelle aucun dispositif n’a éte réalisé.

Tout d’abord, nous avons caractérisé un échantillon juste aprés le depdt de la couche de
nickel (de 30 nm d’épaisseur) par MET, METHR, RRX et DRX afin de connaitre I’état initial
du systéme. Les figures 1, 2 et 3 montrent les quatre types de caractérisation réalisés sur
I’échantillon apres dépdt du film de nickel. La coupe transversale de MET sur la figure 1
montre que le film de nickel est polycristallin avec la présence d’un mélange de Ni et de Si a
I’interface Ni/Si. L’image de METHR de cette méme coupe transversale (figure 2) nous permet
d’observer les plans atomiques du substrat de silicium ainsi que I’existence d’une couche de 3
nm d’épaisseur a I’interface Ni/Si (100) avec une microstructure nanocristalline. Le spectre de
réflectivité des rayons X (figure 3 (a)) confirme la présence de deux couches indiquée par deux
modulations, la petite modulation correspondant a I’épaisseur du film de nickel et la grande

modulation correspondant a la fine couche présente a I’interface.
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Si(100)

MET.

Figure 2 : Caractérisation d’un échantillon 30 nm Ni/Si(100) aprés dépot : coupe transversale de I’interface
Ni/Si par METHR.
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Figure 3 : Caractérisation d’un échantillon de 30 nm de Ni/Si(100) aprés dépét : (a) spectre de RRX (2=0.73
A - ESRF) et (b) diagramme de DRX (3=1.54 A).

A partir de la figure 3 (b), nous observons la présence de deux pics de DRX qui
correspondent & deux orientations du Ni. La forte intensité du pic (111) montre que le Ni est
texturé suivant cette orientation. Nous n’observons pas de pic de diffraction correspondant a la
présence d’une autre phase. Cela est sans doute lié a la limite de détection de la DRX pour de
faibles épaisseurs (~ 2-3 nm) et a la nanocristallinité de la phase présente a I’interface. Dans le
cas du silicium amorphe, la phase NiSi amorphe se forme a I’interface lors de la préparation

des multicouche Ni/Si & la température ambiante’.

A.2 Caractérisation par diffraction des rayons X in situ
Des mesures de DRX in situ ont été réalisées dans le but d’examiner la séquence des

phases présentes au cours de différents recuits de film de nickel sur silicium (100). Une partie
de ces expériences, en isotherme est reportée sur la figure 4. Nous avons représenté ces
diagrammes de DRX en vue planaire. L’axe des abscisses porte I’angle de diffraction 26, I’axe

des ordonnées représente le temps. L’intensité est représentée en courbes de niveau de couleur.
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Figure 4 : DRX in situ sur Ni/Si lors des recuits isothermes avec 2=1.54 A : (a) 100 nm de Ni/Si(100) lors
d’un recuit a 230°C, (b) 60 nm de Ni/Si(100) lors d’un recuit a 200°C, (¢) 70 nm de Ni/Si(100) dopé en bore
lors d’un recuit a 200°C et (d) 70 nm de Ni/Si(100) dopé en arsenic lors d’un recuit a 200°C.

Nous nous sommes consacrés a I’étude de la formation des siliciures a basse température
(entre 200 et 230°C). Nous observons principalement la formation de trois phases, Ni,Si, NiSi
et une phase transitoire caractérisée par un seul pic de diffraction dans ce domaine angulaire
pouvant correspondre soit a Ni3Siy, soit a Ni3;Siqo.

Un recuit isochrone (rampe de 180 K/min) a aussi été réalisé sur la ligne de synchrotron
du « Brookhaven National Laboratory » aux Etats-Unis en collaboration avec Christian Lavoie
(L =1.77 A) sur 50 nm de Ni/Si(100) (figure 5). De méme qu’avec les recuits isothermes, nous

observons la formation de trois phases : Ni,Si, une phase transitoire (NisSi, ou Ni3;Siyp) et

NiSi.
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Figure 5 : DRX in situ en incidence fixe associée 2 un détecteur linéaire fixe (A=1.785 A) pour une gamme

angulaire en 20 comprise entre 48 et 62° lors d’un recuit isochrone (180K/min) entre 100 et 920°C réalisé

sur 50 nm de Ni/Si(100). (a) Vue planaire des diagrammes de diffraction (b) Représentation des intensités
normalisées des pics de diffraction correspondant a chaque phase.

Notons que les intensités relatives de chacune des phases sont différentes des intensités
attendues. En effet, ces mesures réalisées en géométrie Bragg-Brentano, sont sensibles a I’effet
de la texture. Toutefois, on peut considérer en premiére approximation que I’intensité de
chacun des pics de diffraction d’une phase au cours du recuit est proportionnelle au volume de
la phase. Le suivi de I’intensité normalisée de chaque pic (I/Imax) permet alors de déterminer
simplement la séquence de formation des phases (figure 5(b)). La figure 5 (b) montre qu’a
partir de 230°C, Ni,Si commence a se former puis reste sans évolution jusqu’a 300°C. A ce
stade la phase transitoire se forme et se consomme rapidement, ensuite la phase Ni,Si continue

a croitre jusqu'a 410°C. Enfin, NiSi se forme en consommant la phase Ni,Si.

A.3 Mesures par calorimétrie différentielle a balayage (DSC)
La cinétiqgue de formation des siliciures de nickel a été largement étudiée dans la

littérature principalement par RBS et DRX in situ (voir Chapitre 1). La DSC est une technique
originale de mesure des cinétiques de réaction en films mince?, mais limitée en général & des
échantillons autosupportés et souvent des multicouches. Cela permet de dégager les
phénomeénes qui engendrent la formation des phases en films minces.

Jusqu’a trés récemment®, aucune mesure de DSC n’avait été réalisée lors de la réaction
d’un film mince avec un substrat monocristallin car le signal lié au substrat masquait le signal
lié aux réactions. Nous avons déposé une méme épaisseur de film de nickel sur chacune des
faces d’un substrat de silicium de 100 um d’épaisseur. En réduisant I’épaisseur du substrat a
100 um, nous avons cherché a minimiser le dégagement de chaleur lié au substrat.

La figure 6 (a) montre le signal brut de DSC lors d’un recuit a 25 K/min de 60 nm de

Ni/Si(100) ainsi que la ligne de base ajustée au signal. La figure 6 (b) représente le signal
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obtenu par soustraction de la ligne de base au signal brut. Le meilleur ajustement de la ligne de
base est obtenu avec un polyndme d’ordre 3. Dans la suite chaque thermogramme sera traité de
cette facon. La réaction entre le nickel et le silicium monocristallin montre quatre effets
thermiques entre 200 et 500°C. Les échanges de chaleur caractéristiques de ce systeme sont

exothermiques comme le montre le signe négatif de I’axe des ordonnées.
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Figure 6 : (a) Thermogramme brut de DSC lors d’un recuit a 25 K/min de 60 nm de Ni/Si(100) avec la ligne
de base ajustée par un polynéme d’ordre 3. (b) Signal de DSC traité en soustrayant la ligne de base au
signal brut de (a).

Nous nous sommes assurés de la reproductibilité de tous les résultats en répétant les
expériences plusieurs fois. L’identification des pics que I’on observe sur le signal de DSC traité
est difficile car plusieurs phases peuvent se former simultanément. Observé vers 220°C, le
premier pic de DSC peut correspondre a la croissance des grains de nickel. En effet, des études
antérieures réalisées par DSC ont indiqué que ce pic proviendrait de la recristallisation du
nickel®. De méme, il a été observé Iapparition de ce pic par DSC® lors de la réaction entre un
film mince de nickel avec le silicium amorphe. Pour valider cette hypothese, nous avons
déposé 60 nm de nickel sur un substrat de silicium oxydé, la couche d’oxyde ayant pour
objectif d’empécher toute réaction entre le nickel et le silicium. Au cours des expériences de
DSC avec différentes rampes sur cet échantillon, aucun pic n’a été observé. Donc, le premier
pic de DSC ne peut pas étre di seulement a la croissance de grains de nickel mais d’autres
phénomenes doivent y contribuer aussi, comme par exemple la premiére étape de germination
de la premiére phase qui se forme.

Pour identifier les phénoménes qui engendrent les deux pics centraux de DSC, nous avons
recommencé les expériences de DSC en arrétant le recuit a différentes températures
intermédiaires et en réalisant systématiquement les mesures de DRX correspondantes. La

figure 7 (a) représente le signal de DSC en fonction de la température et les traits pleins
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verticaux représentent les arréts en température. Les diagrammes de DRX ainsi obtenus, avec

I’indexation sont reportés des pics de diffraction sur la figure 7(b).
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Figure 7 : (a) Thermogramme de DSC lors d’un recuit 2 100 K/min de 60 nm de Ni/Si(100) et (b) DRX sur
le méme échantillon a différentes étapes du recuit. Ces étapes correspondent aux températures marquées
sur la partie (a) par les traits pleins verticaux.

Le deuxieme pic et le troisieme pic de DSC correspondent a la fois a la formation des
phases Ni,Si et NisSi, (ou Nis;Siyz). En effet, nous n’avons qu’un seul pic de DRX (a 47.15°)
qui peut correspondre soit a Ni3Si, ou Nis;Sigo. D’autre part, nous avons réalisé un spectre de
DRX avec une gamme angulaire trés grande, tous les pics de diffraction correspondre a la fois
a la phase Ni3Si, et Nis;Sigo. Il est donc treés difficile d’attribuer chaque pic a la formation
d’une phase donnée. Aprés les arréts en DSC a 315 et 330°C, les échantillons ont été
caractérisés par MET. Sur les images de MET, nous observons une seule couche, bien que la
DRX montre la présence de trois phases.

Dans le but de mesurer les constantes cinétiques d’un phénoméne par des mesures
isochrones suivies de I’analyse de Kissinger', il faut réaliser au moins trois rampes différentes.
La figure 8 montre les thermogrammes de DSC réalisés sur le systeme Ni/Si(100) lors des

recuits isochrones a 25, 50, 75 et 100 K/min, I’épaisseur du film de nickel étant de 60 nm.

B
T,

L’axe des ordonnées correspond a Log(-=-) et I’axe des abscisses représente I’inverse de la

température du maximum de chaque pic de DSC soitTi, avec f = a:i—f la vitesse de chauffage
P

(ou rampe).

1 Voir annexe 2 : analyse de Kissinger
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Figure 8 : (a)Thermogrammes de DSC obtenus par recuit a 25, 50, 75 et 100 K/min lors de la réaction d’un
film de 60 nm de Ni/Si(100) et (b) Représentation de Kissinger (analyse permettant de déterminer 1’énergie
d’activation a partir des températures des pics pour chaque rampe pour les différents pics de DSC).

Quelle que soit la rampe de recuit, nous observons I’apparition séquentielle de 4 pics de
DSC. Cela montre que les mémes phénomenes sont toujours présents quelle que soit la rampe.
Chaque pic correspond soit & la formation d’une nouvelle phase, soit a la croissance de deux
phases simultanément. Or, les résultats de DRX montrent qu’il n’y a que trois phases qui se
forment lors de la réaction d’un film mince de nickel avec un substrat de Si(100) a ces
températures : Ni,Si, Ni3Siz (ou NisiSiiz) et NiSi. Enfin, d’aprés les mesures de DRX juste
apres I’analyse par DSC, le dernier pic de DSC correspondrait a la formation de la phase NiSi.

Dans I’objectif de regarder I’effet de I’épaisseur sur la formation des phases lors des

recuits isochrones, nous avons réalisé des expériences de DSC sur deux échantillons avec deux
épaisseurs différentes du film de nickel.

v 75Kimin [}
i {1
}[ |
L }
90 nm de Ni —= ; L
= 3f |
f dJr 1 Figure 9 : Thermogrammes de DSC obtenus
: % { } par recuit 2 75 K/min lors de la réaction
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La figure 9 montre la superposition de deux thermogrammes obtenus par DSC lors de la

réaction entre un film de Ni et Si(100) au cours d’un recuit isochrone a 75 K/min pour 60 et 90
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nm de nickel. Nous observons I’apparition de quatre pics principaux de DSC pour les deux
épaisseurs de nickel. Les deux premiers pics de DSC ne changent quasiment pas de position en
température quelle que soit I’épaisseur alors que pour les deux derniers pics, la température de
formation change avec I’épaisseur du film. Or pour la croissance normale d’une phase, la
température de formation de cette phase change avec I’épaisseur du film de nickel tandis que la
germination d’une phase ne dépend pas de I’épaisseur du film déposé. Nous pouvons donc
supposer que les deux premiers pics de DSC sont dus a la germination et a la croissance

latérale d’une ou deux phases.

A.4 Mesures de réflectivité des rayons X in situ a ’ESRF
Pour une croissance couche par couche, la variation d’épaisseur de chaque phase en

fonction du temps de recuit traduit la cinétique de formation des phases. Si I’échantillon
contient 2 a 3 phases avec des interfaces bien définies, la réflectivité des rayons X est une
technique qui permet de mesurer I’épaisseur de chaque phase. Cependant lorsque la rugosité
des interfaces augmente, I’intensité des modulations des spectres de RRX baisse et aucune
information sur I’évolution des phases n’est plus accessible.

Nous avons réalisé des expériences de RRX in situ sur le systeme Ni/Si a I’'ESRF pour
dégager la cinétique de formation des siliciures de nickel. Nous avons réalisé des recuits
isothermes et des rampes en température avec une longueur d’onde de 0.84 A. Nous présentons
deux exemples qui illustrent deux mesures de RRX in situ sur le systeme Ni/Si(100) (a) lors

d’un recuit isochrone a 10 K/min entre 100° et 400°C et (b) lors d’un recuit isotherme a 220°C
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Figure 10 : Représentation en 3D des spectres de RRX in situ sur 50 nm de Ni/Si(100) (a) lors d’un recuit
isochrone a2 10K/min et (b) lors d’un recuit isotherme a 210°C (A= 0.84 A).

La figure 10 montre le logarithme de I’intensité en fonction de I’angle et du nombre de

spectre (représente le temps de recuit). Nous voyons une évolution des oscillations en fonction
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du temps de recuit. La convolution de ces oscillations représente I’épaisseur des couches en
croissance ou en consommation sur le silicium. Nous voyons clairement la disparition des
modulations trés rapidement au cours du recuit. On remarque que cette disparition a lieu vers
320+10°C ce qui correspond & peu prés & la température du 2°™ pic de DSC. Ceci traduit une
augmentation de la rugosité brusque a cette température. Par contre les oscillations de RRX
sont présentes pour le recuit a 210°C. Nous avons vu précédemment que la germination doit
jouer un role dans la formation des siliciures lors de la réaction a I’état solide entre un film de
nickel et un substrat de silicium monocristallin. La germination d’une phase suivie par la
croissance latérale des germes se traduit par des interfaces non abruptes, donc il est possible
que ce phénomene soit responsable des résultats obtenus par RRX. La formation des phases

transitoires complique aussi I’interprétation des modulations.

Résumé
Nous avons caractérisé I’état initial du systéeme, c'est-a-dire aprés dép6t du nickel sur un

substrat de silicium monocristallin, pour lequel une couche homogene d’épaisseur 3 nm peut
étre la phase NiSi nanocristalline.

Nous avons utilisé plusieurs techniques expérimentales pour mieux comprendre les
meécanismes fondamentaux de la réaction entre un film de nickel et un substrat de silicium.
Nous avons caractérisé notamment la formation des siliciures de nickel par DSC. Ces mesures
donnent des thermogrammes exploitables pour la premiére fois. La combinaison de ces
techniques a montré la complexité de la réaction a I’état solide entre un film de nickel et un
substrat de silicium.

Nous avons observé la formation d’une phase transitoire systématiquement pour différentes
épaisseurs de nickel. Le phénomene de germination est sans doute présent lors de la formation
de certaines phases et notamment la phase Ni3Si,. Vu la complexité du systeme, nous n’avons

pas pu dégager les constantes cinétiques de formation de chaque phase.

B. Les siliciures de palladium : Pd/Si(100)

La réaction a I’état solide entre un film mince de palladium avec un substrat de Si (100)
conduit a la formation du seul composé Pd,Si. Il est donc plus simple a étudier et va nous

permettre de valider la technique de mesure par DSC.

B.1 Caractérisation apres dépot
Nous avons examing la cristallinité de la couche de palladium et son épaisseur aprés dépot.

La figure 11(a) montre un diagramme de diffraction des rayons X juste aprés dép6t. Nous
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observons la présence des deux pics de diffraction qui correspondent aux deux orientations
cristallines du Pd et un pic de faible intensité qui ne correspond a aucune autre orientation du
Pd.

mypd  (a)

?

(002) Pd

leg(Intensité(Cts/sec))
Log (Intensite (ctsisec))

3 40 &2 44 4 4B B0 52 54 55 58 ED <
2 Theta (degre) 2 Théta {degré)

Figure 11 : Caractérisation de I’échantillon Pd/Si(100) aprés dép6t par pulvérisation cathodique, (a)
diagramme de DRX et (b) spectre de RRX (A=1.54A).

La réflectivité des rayons X montre la présence de deux modulations (figure 11(b)), la
petite modulation permet de déterminer que I’épaisseur du film de palladium est de 55 nm,
tandis que la grande modulation caractérise une couche de faible épaisseur de I’ordre de 5 nm.
Cette derniére couche est sans doute formée entre le film de palladium et le silicium. Le pic de
diffraction de faible intensité peut correspondre a cette couche et peut étre identifié comme
I’orientation (122) de la phase Pd3Si.

B.2 Caractérisation par DRX in situ
Pour suivre I’évolution des siliciures de palladium cristallins qui se forment au cours d’un

recuit, nous avons utilisé la DRX in situ. Le suivi de la formation des siliciures de palladium
est représenté sur la figure 12(a) lors d’un recuit par paliers isothermes tous les 10°C entre 80
et 250°C et sur la figure 12(c) lors d’un recuit isotherme a 145°C. A partir de ces figures, nous
observons I’apparition d’un seul pic de diffraction qui correspond a I’orientation (002) de la
phase Pd,Si. La phase PdsSi disparaitre des que le systéme est soumis sous recuit. D’autres
expériences de DRX in situ ont été réalisées pour confirmer la reproductibilité des résultats.
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Figure 12 : Diagrammes de DRX in situ en géométrie Bragg-Brentano réalisés sur 55 nm de Pd/ Si(100)
(}\.=1.54A) (a) lors d’un recuit par paliers isothermes tous les 10°C entre 80 et 250°C, (c) lors d’un recuit
isotherme a 145°C. L’évolution des pics de diffraction normalisés en fonction de la température est
représentée sur la figure (b) a partir de la figure (a) et (d) en fonction du temps de recuit a partir de la
figure (c).

Au cours du recuit, le pic de diffraction de la phase Pd,Si s’élargit avec le temps.
Autrement dit, la largeur a mi-hauteur du pic de diffraction de la phase Pd,Si augmente au
cours de la croissance. Cet élargissement peut-étre lié au gradient de la déformation le long de
la normale & la surface®. Aprés la formation compléte de Pd.Si, la largeur & mi-hauteur du pic
de diffraction de la phase Pd,Si diminue car les contraintes de la phase Pd,Si se relaxent.

Nous avons reporté les intensités normalisées des pics de DRX en fonction du temps de
recuit lors d’un recuit isotherme a 150°C (figure 12(d)) ou en fonction de la température lors
du recuit par paliers (figure 12(b)). L’évolution de I’intensité diffractée de chaque pic
correspond en principe a I’évolution du volume de la phase correspondante au cours du recuit
en température. Nous observons que I’intensité correspondant a la phase Pd,Si continue a
croitre malgré la consommation compléte du palladium. La geométrie utilisée pour la DRX ne
sonde que les plans atomiques paralléles a la surface et la phase Pd,Si n’est pas en épitaxie sur

le silicium (100). La croissance des grains de Pd,Si joue donc un réle important sur I’intensité
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des pics diffractée de Pd,Si. Cela est aussi observé au début du recuit lorsque I’intensité
diffractée du pic (111) de Pd augmente par rapport a I’intensité initiale (a température
ambiante) malgré la consommation d’une partie du film du Pd (figure 12(c)).

Nous observons une tendance parabolique en temps de la cinétique de formation de la
phase Pd,Si (figure 12(d)). Il est cependant difficile de conclure vu la forte contribution de la

croissance des grains sur les pics de DRX de Pd,Si.

B.3 Mesure par calorimétrie différentielle a balayage

L’échantillon caractérisé en DRX in situ a aussi été analysé par DSC. Le film de palladium
a éte déposé sur les deux faces du silicium mince et orienté (100). Nous avons Vérifié par RRX
que les épaisseurs déposées des deux cOtés du substrat étaient identiques. Ensuite nous avons
verifié que les films réagissaient avec les deux faces du substrat. Le signal brut de DSC lors
d’un recuit & 100 K/min d’un échantillon de 55 nm de Pd/Si(100) et la ligne de base qui
correspond sont représentés sur la figure 13(a). Ces expériences ont été répétées plusieurs fois
pour Vvérifier la reproductibilité des résultats de DSC.

Le signal obtenu par soustraction de la ligne de base au signal DSC est présenté sur la
figure 13(b). Ce signal correspond au dégagement de chaleur di a la formation de Pd,Si,

observée en DRX.

(a) (b)

Signal de DSC

.
—a—

-dH/dt [mW]
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Puissance mesurée (mw)

.

400 450

200 250 300 350 400 450 2 300 )
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Figure 13 : (a) Thermogramme brut de DSC lors d’un recuit 2 100 K/min de 55 nm de Pd/Si(100) avec sa
ligne de base ajustée par un polyndome d’ordre 3 et (b) Signal de DSC traité en soustrayant la ligne de base
au signal brut de (a).

Nous observons d’autre part, la présence d’une bosse a 250°C. Cette bosse peut
correspondre soit a la formation d’une autre phase qui n’est pas détectable par DRX soit a une
étape de germination suivie par la croissance latérale de la phase Pd,Si. Bien que cette bosse
soit faible, nous nous sommes assures de la présence des deux pics de DSC et de leur

reproductibilité pour différentes rampes de recuit. La figure 14(a) représente les
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thermogrammes de DSC obtenus sur un échantillon de 55 nm de Pd/Si(100) pour les

différentes rampes de recuit appliquées, soient 25, 50, 75 et 100 K/min.
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Figure 14 : (a) Thermogrammes DSC obtenus sur un échantillon de 55 nm de Pd/Si(100) lors de quatre
rampes différentes soient 25, 50, 75 et 100 K/min. (b) Représentation de Kissinger pour déterminer
I’énergie d’activation a partir des températures des pics pour chaque rampe.

La figure 14(b) illustre une représentation de I’analyse de Kissinger permettant de déduire
I’énergie d’activation du phénomene a I’origine du pic de DSC. La pente de cette courbe donne
une énergie d’activation de 0.80 eV correspondant a la formation de la phase Pd,Si. Les
simulations de ces résultats nécessitent des hypothéses sur les mécanismes qui limitent la
formation de Pd,Si. lls seront présentés dans le chapitre 1V « Discussion ».

La réaction d’un film mince de Pd avec un substrat de Si entraine la formation d’un seul
composé Pd,Si. De ce fait, nous avons mesuré le dégagement de chaleur (AH) a partir de I’aire

totale du spectre DSC, qui doit correspondre a I’enthalpie de formation de Pd,Si.

st =2 [ yr

Lh dt
Ensuite, cette enthalpie de formation est ramenée a une valeur par atome et par unité de
masse par I’équation suivante :

M

nxm

H=AH

Ou M, la masse atomique de la phase, m la masse de réactant et n le nombre d’atome
constituant une molécule.

Les valeurs de I’enthalpie H mesurées pour les différentes vitesses de chauffe sont
résumees dans le tableau suivant :

Rampe 25K /min 50K /min 75K /min 100K /min
Enthalpie mesurée 95 kJ/at.g 63 kJ/at.g 57 kJ/at.g 52 kJ/at.g
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L’enthalpie de formation de la phase Pd,Si est égale a 62.5kJ/at.g.

Résumé
Nous avons observeé la formation d’une phase entre le palladium et le silicium lors du dépot

de palladium sur silicium orienté (100) a la température ambiante. L’épaisseur de cette phase
est de I’ordre de 5 nm et pourrait correspondre a la phase PdsSi.

L’analyse de I’évolution du systéeme par DRX in situ nous a montré que Pd,Si est la seule
phase qui croit au cours des recuits. D’autre part, nous avons pu analyser la réaction a I’état
solide entre un film de palladium et un substrat de silicium orienté (100) pour la premiere fois
par des mesures de DSC. Ces mesures montrent la présence de deux pics de DSC alors que
Pd,Si est le seul composé qui se forme.

C. Lesssiliciures de platine : Pt/Si(100)

Dans cette partie, nous allons présenter les résultats sur les siliciures de platine obtenu par

réaction d’un film mince de platine avec un substrat de silicium monocristallin (100).

C.1 Caractérisation apres dépot
Nous avons déposé un film de platine de 60 nm d’épaisseur par pulvérisation cathodique

sur un substrat de silicium (100) a température ambiante. Ensuite, nous avons caractérisé I’état
initial de notre systéme avant recuit par DRX et RRX. La figure 15 montre un spectre de RRX,

juste aprés dép6t et montre le diagramme de DRX correspondant.
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Figure 15 : Caractérisation de I’échantillon Pt/Si(100) aprés dép6t par pulvérisation cathodique, (a) spectre
de RRX obtenu 32 PESRF avec (A=0.96A) et (b) diagramme de DRX (A=1.54A).

Sur le spectre de RRX (figure 15(a)), nous observons la présence de deux modulations :

une petite modulation (A6;) permet de déterminer que I’épaisseur du film de platine est de 60
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nm tandis que la grande modulation (A6,) est due a la présence d’une couche de 6 nm
d’épaisseur. Lors du dépbt d’un film de platine sur un substrat de silicium, le platine réagit
donc avec le silicium a I’interface Pt/Si, cette réaction conduisant a la formation d’une phase
amorphe ou cristalline. La DRX (figure 15(a)) montre la présence des pics de diffraction du
platine, confirmant le fait que le film de platine est polycristallin mais trés texturé suivant
I’orientation (111). Un autre pic de diffraction est aussi présent et correspond a plusieurs
siliciures de platine a la fois. En effet, les pics de diffraction de Pt,Si et de Pt;,Sis coincident
dans le domaine angulaire [35-60]°. Pour préciser la nature du composé présent juste apres le
dépdt, nous avons réalisé un diagramme de diffraction sur un domaine angulaire plus étendu ou
d’autres pics de Pt,Si sont apparus. La largeur a mi-hauteur du pic de diffraction qui
correspond a la phase Pt,Si est grande ce qui signifie que la phase Pt,Si est amorphe, mal
cristallisée ou nanocristalline. Un gradient des contraintes dans la couche Pt,Si pourrait aussi
étre a I’origine de la valeur importante de la largeur a mi-hauteur du pic de diffraction. Des que
le systeme est chauffé a basse température, environ 150°C, la largeur a mi-hauteur du pic de
diffraction diminue sans augmentation du signal de diffraction, cela semble indiquer que la

phase Pt,Si est amorphe ou mal cristalline apres dépét.

C.2 Caractérisation par la DRX in situ

Notre objectif est de déterminer la sequence des phases qui se forment lors de la réaction
d’un film mince de platine avec un substrat de silicium (100). La figure 16 illustre la séquence
de formation : (a) lors d’un recuit par paliers isothermes d’une heure tous les 10°C entre 160 et
350°C, (b) lors d’un recuit isotherme a 220°C. Les courbes de niveau représentent les intensités

des pics de diffraction des rayons X.
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Figure 16 : Diagrammes de DRX in situ en géométrie Bragg-Brentano réalisés sur 60 nm de Pt/Si(100) (a)
lors d’un recuit par paliers isothermes tous les 10°C entre 160 et 350°C, (b) lors d’un recuit isotherme a
210°C avec A=1.54A.
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Nous avons observé la méme séquence pour des épaisseurs inférieures a 60 nm. Lors de la
réaction a I’état solide d’un film de platine d’épaisseur inférieure a 60 nm, la formation des
siliciures de platine est donc séquentielle : la phase Pt,Si se forme dés le dépbt du Pt et sa
croissance se poursuit jusqu’a la consommation complete de ce dernier ; ensuite, la phase PtSi
se forme par consommation de Pt,Si.

La cinétique de formation de Pt,Si peut étre étudiée en DRX in situ, mais il faut tenir
compte de I’évolution de la microstructure au cours du recuit qui va modifier les intensités des
pics de diffraction. En effet, nous avons reporté I’intensité normalisée des pics de diffraction de
chaque phase lors des mesures de DRX in situ. La figure 17(a) montre une vue planaire d’une
succession des diagrammes de DRX in situ a 145°C et les évolutions des intensités normalisées
de chaque phase sont représentées sur la figure 17(b). Nous observons la croissance de la phase
Pt,Si par la consommation du platine.
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Figure 17 : DRX in situ (A=1.54 A) pour une gamme angulaire en 20 comprise entre 37 et 60° lors d’un
recuit isotherme a 145°C réalisé sur 50 nm de Pt/Si(100). (a) Vue planaire des diagrammes de diffraction
(b) Représentation des intensités normalisées des pics de diffraction correspondant a chaque phase.

L’épaisseur du film de platine a un effet non négligeable sur la formation des siliciures de
platine. En effet, nous avons déposé des films de platine sur silicium (100) avec différentes
épaisseurs de platine, et des différences dans la sequence de formation des siliciures de platine
ont été obtenus lors d’un recuit par paliers isothermes d’une heure tous les 10°C entre 130 et
350°C (figure 18). Ces expériences ont été realisées dans les mémes conditions expérimentales

(dépot, temps/scan...).
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Figure 18 : Diagrammes de DRX in situ lors d’un recuit par paliers isothermes tous les 10°C entre 130 et
350°C réalisés sur (a) 50 nm de Pt/Si(100) et (b) 70 nm de Pt/Si(100) (A\=1.54A ).

Dans le cas d’une épaisseur de 70 nm de Pt déposée, la formation des siliciures de platine
est pseudo-séquentielle. Au début du recuit, seule la phase Pt,Si croit, jusqu'a une épaisseur
critique a partir de laquelle la phase PtSi commence & croitre en consommant la phase Pt,Si et
toujours en presence du platine qui continue a étre consommé (figure 18(b)).

On remarque aussi un décalage de 70°C entre le début de la formation de la phase Pt,Si
pour les deux épaisseurs de platine (figure 18). Nous avons réalisé plusieurs expériences de

DRX dans le but de confirmer ces résultats de DRX.

C.3 Mesure par calorimétrie différentielle a balayage

D’apres les mesures de DRX in situ, il existe une épaisseur critique au dela de laquelle la
formation séquentielle devient une formation simultanée. Dans ce cadre, nous avons realisé
plusieurs dépdts avec des épaisseurs de platine différentes sur des substrats minces de Si(100).
Ensuite, nous avons réalisé des expériences de DSC pour chaque épaisseur a différentes vitesse
de recuit. La figure 19 illustre une comparaison entre les thermogrammes de DSC obtenus pour

les quatre épaisseurs étudiées lors d’un recuit a 50 K/min.
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Figure 19 : Thermogrammes de DSC obtenus par recuit 2 50 K/min lors de la réaction d’un film de 25, 50,
70 et 100 nm de Pt avec un substrat de Si(100) de 100 pm d’épaisseur. Ces thermogrammes sont obtenus
apreés soustraction de la ligne de base ajustée.

La aussi, nous observons clairement une difféerence de comportement suivant les
épaisseurs du film de platine. Pour des épaisseurs de platine inférieures a 50 nm, nous
observons I’apparition de trois pics de DSC tandis que, pour des épaisseurs supérieures a
70 nm, nous observons quatre pics. De plus, les premiers pics de DSC apparaissent quasiment
a la méme température pour les différentes épaisseurs, alors qu’il y a un décalage de 70°C en
température sur le début du deuxiéme pic. En effet, lorsque I’épaisseur du film de platine est
inférieure a 50 nm, la température du début du deuxiéme pic correspond a 250°C environ alors
gu’elle est a 320°C environ pour les épaisseurs supérieures a 70 nm. Ce décalage peut étre lié a
la formation d’une autre phase différente que Pt,Si. Nous avons donc caractérisé par DRX les
deux échantillons a trois étapes lors d’un recuit a 50K/min.

La figure 20 montre les diagrammes de DRX ex situ réalisés apres I’arrét du chauffage de

DSC (figure 20(a) recuit DSC a 50 K/min) a différentes températures pour deux épaisseurs de
platine (50 et 70 nm).
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Figure 20 : (a) Thermogrammes de DSC a 50 K/min pour les deux épaisseurs 50 et 70 nm de Pt/Si,
diagrammes de DRX comparés pour les deux épaisseurs de Pt correspondant aux arréts du chauffage a (b)
290°C (c) 340°C et (d) 390°C.

D’aprés les mesures de DRX in situ, nous avons montré une croissance séquentielle des

siliciures de platine Pt,Si et PtSi pour des épaisseurs inférieures a 60 nm. La caractérisation des
montées de chaque pic de DSC par la DRX (figure 20) révéle que les deux premiers pics
correspondent a la croissance de Pt,Si et que le dernier correspond a la formation de la phase
PtSi pour une épaisseur initiale de Pt de 50 nm. En effet, le pic de diffraction (figures 20(b) et
(c)) a 26 = 62.5°) correspond seulement a I’orientation (004) de la phase Pt,Si pour I’épaisseur
50 nm de Pt.

Aprés arrét a 340°C, les pics de DRX peuvent correspondre a la fois a Pt;,Sis et Pt,Si pour
I’épaisseur du film de Pt de 70 nm, mais deux pics sont caractéristiques de la phase Pt;,Sis
(20 = 37.24° et 20 = 48.25°), ils ne correspondent a aucune autre phase. Cependant, soit les
deux phases se forment simultanément, soit la phase Pt;,Sis est la seule phase qui se forme.
Ensuite, aprés arrét a 390°C, les pics caractéristiques de la phase Pt;,Sis disparaissent et un pic
caracteéristique de la phase Pt,Si (004) apparait en méme temps que la phase PtSi.

Les constantes cinetiques sont déduites a partir d’une formation séquentielle des phases.

La figure 21(a) représente une superposition des thermogrammes de DSC pour différentes
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vitesses de recuit, lors de la réaction d’un film de platine de 50 nm d’épaisseur. L’analyse de
Kissinger est représentée sur la figure 21(b) avec les énergies d’activation qui correspondent a

la formation de Pt,Si et PtSi.
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Figure 21 : (a) Thermogrammes de DSC obtenus par recuit a 25, 50, 75 et 100 K/min lors de la réaction
d’un film de 50 nm de Pt/Si(100) et (b) Représentation de Kissinger (analyse permettant de déterminer
I’énergie d’activation a partir des températures maximales des pics pour chaque rampe pour les différents
pics de DSC).

Nous avons réalisé d’autres thermogrammes a différentes vitesses de recuit pour les autres
épaisseurs (25 nm, 70 nm et 100 nm) qui ne sont pas présentés dans ce manuscrit. Pour chaque

échantillon, nous avons réalisé plusieurs fois la méme expérience.

Résumé
Nous avons observé que la réaction a I’état solide entre un film mince de platine et le

silicium est différente de celle entre le nickel et le silicium :

»  une phase Pt,Si nanocristalline se forme au cours de dépdt,

» aucune phase transitoire n’apparait contrairement au cas du nickel : pour des
épaisseurs égales ou inférieures a 60 nm de platine, nous avons une formation
séquentielle de Pt,Si et PtSi,

»  pour des épaisseurs égales ou supérieures a 70 nm de platine nous avons une

formation pseudo-séquentielle de Pty,Sis, Pt,Si et PtSi en présence du platine

et un décalage du début de formation de Pt,Si.
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I1. Réaction a basse température d’un film mince de nickel allié¢ en Pt :
Ni(Pt)/Si(100)

La premiére partie a été consacrée a I’étude de la formation des siliciures dans les systémes
binaires. Dans I’industrie de la microélectronique, I’intégration du monosiliciure de nickel est
limitée par sa stabilité thermique et son agglomération a haute température. L’ajout d’une
faible quantité de platine augmente sa stabilité thermique’ et retarde ’agglomération de NiSi
avec la température®. Certains industriels ont dores et déja intégrés le siliciure Ni(Pt)Si dans
leur procédé de fabrication®. Il est donc d’actualité de comprendre les premiers stades de
formation des siliciures de nickel allié en platine, leurs mécanismes de croissance en
température et la redistribution du platine lors de ces réactions a I’état solide a basse

température.

A. Réaction d’un film de nickel allié¢ avec 5% Pt a partir d’une cible Nij ¢sPt o5

I1.A.1 Caractérisation du dépot

Nous avons étudié dans les parties précédentes les réactions se produisant lors du depét
d’un film métallique sur un substrat de silicium a la température ambiante. De méme, nous
avons déposé environ 50 nm de nickel allié a partir d’une cible Ni(5%Pt)/Si(100) par
pulvérisation cathodique. Nous avons employé plusieurs techniques expérimentales ex situ
pour connaitre I’état initial (épaisseur du film, homogénéité et état initial de I’interface). La
figure 22 représente (a) un spectre de RRX, (b) des mesures EDX des éléments Ni et Pt, ()
une image de MET d’une coupe transversale et (d) une image de METHR notamment de
I’interface Ni(5%Pt)/Si(100). La RRX et les images de MET mettent en évidence la présence
d’une couche de NiSi a I’interface qui est nanocristalline. La DRX montre uniquement les pics

de diffraction du nickel.
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Figure 22 : Caractérisation d’un échantillon Ni(5%Pt)/Si(100) aprés dépot: (a) spectre de RRX (2=0.73 A),
(b) profils par EDX des éléments Ni et Pt a travers la couche déposée (c) image d’une coupe transversale
par MET et (d) image de I’interface par METHR.

Ces résultats sont similaires aux résultats obtenus avec du nickel pur, a savoir qu’il existe une
couche de quelques nanometres de NiSi nanocristallin, formé entre le Ni et le substrat. Les
analyses EDX montrent que la distribution du platine est homogéne dans le film de nickel
(figure 22(b)). Des mesures de RBS ont été aussi réalisées sur cet echantillon et confirment une

distribution homogene du platine et I’épaisseur du film Ni(5%Pt).

II.A.2 Mesures in situ

I1.A.2.a Phases formées
Nous avons caractérisé la réaction a I’état solide entre un film de nickel contenant 5% de
platine avec le silicium (100) par DRX in situ. Nous avons réalisé une série d’expériences a
basse température soit lors d’un recuit par paliers, soit lors d’un recuit isotherme. Dans cette
partie, nous allons présenter une partie de ces résultats qui résume I’ensemble des observations
obtenues sur ce systeme lors des recuits isothermes. Ces mesures ont toutes été réalisées sur le

méme type d’échantillon, caractérisé apres dép6t.
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La figure 23 illustre les diagrammes de DRX in situ a différentes températures et pour
des temps de recuit différents. Les courbes de niveaux sont représentées avec une échelle
linéaire. Nous observons une séquence de deux phases qui se forment, la phase Ni,Si puis la
phase NiSi (figures 23 (a) et (b)). La croissance de la phase Ni,Si se poursuit jusqu’a la
consommation complete du nickel allié, ensuite la phase NiSi commence a croitre par la
transformation de Ni,Si. Sur la figure 23 (c), nous n’observons pas les pics de diffraction
caractéristiques de la phase NiSi, car I’épaisseur de la phase NiSi est faible. En effet, lorsque la

quantité de matiére qui diffracte est trop faible, le pic de diffraction disparait.
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Figure 23 : Diagrammes de DRX in situ en géométrie Bragg-Brentano (A=1.54A) réalisé sur 50 nm de
Ni(5%Pt)/Si(100) (a) lors d’un recuit isotherme a 270°C, (b) lors d’un recuit isotherme a 245°C, (c) lors
d’un recuit isotherme a 230°C et (d) lors d’un recuit isotherme a 220°C.

Nous observons (figure 23), en accord avec la littérature’®, que I’ajout de 5% de platine
dans le film de nickel entraine la suppression de la phase transitoire, NisSi; ou Nis;Siyo, que
nous avions observées dans le cas du Ni pur.

Le temps de comptage choisi pour chaque diagramme de diffraction est faible (environ 10
min) pour nous permettre de suivre I’évolution des phases soit lors de leur formation soit lors

de leur consommation. La figure 24 (a) montre une série de diagrammes de diffraction réalises
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dans une gamme angulaire comprise entre 40 et 60° en 26 lors d’un recuit isotherme a 230°C,
en fonction du temps de recuit. Nous observons la formation de la phase Ni,Si en présence du
film de nickel allie non consommé. Un diagramme de diffraction realise avec une meilleure
statistique de comptage (12 heures) sur une large gamme angulaire sur I’échantillon apres 8

heures de recuit & 230°C est représenteé sur la figure 24(b).
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Figure 24 : (a) Diagrammes de DRX in situ en géométrie Bragg-Brentano (A=1.54A) réalisés sur 50 nm de
Ni(5%Pt)/Si(100) a 230°C ( 0.17 h/scan) et (b) Diagramme de DRX large aprés 8 h de recuit a 230°C avec
une meilleure statistique de comptage (12 heures).

La figure 24(b) montre la présence de quatre pics de diffraction qui caractérisent la phase
NiSi, deux pics caractéristiques de la phase Ni,Si et un pic correspondant a I’alliage de nickel
non consommé. La position de ce dernier pic est décalée vers les angles plus faibles par rapport
au Ni pur du fait de I’incorporation de Pt dans la maille de Ni. La présence des pics de NiSi
indécelables pour des temps de comptage trop faibles met en évidence la nécessité de réaliser
ces expériences in situ en augmentant ce temps de comptage. Toutefois, pour garder un nombre
de diagrammes raisonnable (pour nous permettre de suivre I’évolution des phases, sans sauter
d’étapes), il faut baisser la température.

La figure 25 représente les diagrammes de DRX réalisés lors d’un recuit isotherme a
210°C pendant 180 h dans une gamme angulaire comprise (a) entre 40 et 50° en 26 et (b) entre

55 et 57° en 26 pour suivre I’évolution de la raie de diffraction (020) de la phase NiSi.
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Figure 25 : Diagrammes de DRX in situ en géométrie Bragg-Brentano (A=1.54A) réalisés sur 45 nm de
Ni(5%Pt)/Si(100) a 210°C (a) entre 40 et 50°et (b) entre 55 et 57°.

Cette expérience met en évidence la croissance simultanée de Ni,Si et NiSi et I’absence de
phases transitoires. L’observation de cette croissance simultanée en présence d’une faible
quantité de platine n’a jamais été reportée dans la littérature. Nous avons confirmé ces résultats

en répétant plusieurs expériences de DRX in situ a différentes températures.

11.LA.2.b Cinétique de formation

Les résultats de DRX in situ concernant la cinétique de formation d’une phase doivent étre
considerés avec prudence car I’évolution de microstructure et les changements de texture
peuvent en fausser I’interprétation. Ainsi, la cinétique de formation d’une phase doit étre
déterminée en déduisant les taux de formation a la fois, de I’augmentation des intensités des
pics de diffraction de chaque phase en croissance mais aussi de la décroissance des pics de la
phase consommeée. Les recuits in situ utilisés ont été présentés dans le paragraphe précédent.

Les diagrammes de DRX ont été enregistrés successivement dans une gamme angulaire
donnée lors d’un recuit. Chaque diagramme demande un temps de comptage d’environ 15
minutes mais nous avons vu que ce temps est insuffisant pour détecter les phases de faible
épaisseur. Sur la figure 26(a), nous avons choisi de reporter les intensités normalisées de
chaque pic de NiSi, NiSi et Ni(Pt) en fonction du temps, lors d’un recuit isotherme a 210°C
pendant 180 heures.

Nous avons vu que la variation de I’intensité diffractée d’un pic (caractéristique d’une
phase) est directement proportionnelle a la variation du volume formé. En effet, la surface de
I’échantillon étant constante, I’épaisseur est la seule variable. L évolution de I’épaisseur est
proportionnelle a I’intensité diffractée en supposant que I’évolution de la microstructure est
négligeable. Des images de MET réalisées sur ce systeme ont d’ailleurs confirmé cette
hypothése (voir § 11.A.3: mesures ex situ). Ainsi, I’augmentation de volume de la phase

considérée peut étre assimilée a I’accroissement de son épaisseur e(t).
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1(2)

e(t) =——e. Equation 1
Imax

Avec emax, I’épaisseur maximale de la phase considérée, I(t) I’intensité du pic de
diffraction correspondant a I’orientation donnée d’une phase et Inax I’intensité maximale du pic

de diffraction.
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Figure 26: Représentation de ’intensité normalisée des pics de diffraction (111) de Ni(Pt), (020) de Ni,Si et
(020) de NiSi en fonction du temps de recuit lors d’un recuit isotherme a 210°C d’un film de 50 nm de
Ni(5%Pt)/Si(100), (b) Représentation du carré des intensités normalisées des pics de diffraction (111) de
Ni(Pt) et (020) de Ni,Si en fonction du temps de recuit.

D’apreés la figure 26(a), nous observons clairement une croissance simultanée de NiSi et
Ni,Si en présence du film de nickel allié en platine, dés les premiers instants du recuit. La
cinétique de formation de la phase Ni,Si suit une tendance parabolique en fonction du temps de
recuit avant sa formation complete (entre 0 et 40 h) tandis que la croissance de NiSi suit plutét
une tendance linéaire (entre 0 et 120 h). Nous avons représenté sur la figure 26(b) le carré des
intensités normalisées des raies de diffraction du Ni(Pt) (111) et Ni,Si (020) en fonction du
temps de recuit. Cette représentation permet de mettre en évidence lorsque la formation est
parabolique car dans ce cas, le carré de I’intensité devrait étre linaire en fonction de temps. En
réalité, la figure 26(b) montre la présence de plusieurs régions de pentes différentes :

e Région 1 (0 - 20 h): le film de Ni allié est consommé rapidement et le carré de I’intensité
de la phase Ni,Si est linéaire avec le temps. En revanche, I’intensité de la phase NiSi
est relativement linéaire avec le temps. La croissance de la phase Ni,Si est donc limitée
probablement par la diffusion du Ni a travers la couche et celle de NiSi est limitée

principalement par la réaction.
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e Région 2 (20 - 40 h) : la pente du carré de I’intensité de la phase Ni,Si diminue, c'est-a-
dire que la cinétique de formation est retardée. On n’observe aucun changement de la
cinétique de formation de la phase NiSi.

e Région 3 (40 - 60 h) : le film de nickel allié est consommé totalement, mais la croissance
de la phase Ni,Si se poursuit. Cette croissance est sans doute liee a la croissance des
grains de la phase Ni,Si apres avoir été formes.

e Région 4 (60 — 110 h) : dans cette région les intensités des pics des phases Ni,Si et NiSi
restent quasiment constantes. Alors que, en général, aprées la formation compléte de la
phase NiSi, la phase NiSi continue a croitre en consommant la phase Ni,Si.

e Région 5 (110 — 180 h) : la phase Ni,Si est consommeée et la phase NiSi croit.

L’ajout de platine retarde la cinétique de formation de Ni,Si et influence les mécanismes
de croissance d’une maniere remarquable.

De la méme facon que nous avons utilisé la DSC avec les systemes précédents, nous
avons appliqué cette technique a un dépdt par pulvérisation cathodique de 80 nm de nickel allié
avec 5% de platine sur les deux faces d’un substrat de silicium orienté (100). L’épaisseur de
I’échantillon analyse avec la DSC est plus grand que celui qui été analysé en DRX in situ. La
figure 27 représente les résultats obtenus par DSC sur ce systéme avec :

(@) le signal brut de la puissance mesurée en fonction de la température lors d’un recuit
isochrone a 50 K/min et sa ligne de base,

(b) le signal traité obtenu par soustraction de ligne de base au signal brut,

(c) les thermogrammes de DSC traités obtenus pour trois rampes différentes 50, 75 et 100
K/min et

(d) la représentation de la courbe (analyse de Kissinger) permettant de déduire les énergies
d’activation pour les trois pics observés.
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Figure 27 :(a) Thermogramme brut de DSC lors d’un recuit a 50 K/min de 80 nm de Ni(5%Pt)/Si(100) et la
ligne de base ajustée par un polynéme d’ordre 3, (b) Signal traité en soustrayant la ligne de base au signal
brut de (a), (c) Thermogrammes de DSC lors de trois rampes différentes 50, 75 et 100 K/min et (d)
Représentation de la courbe (analyse de Kissinger) permettant de déterminer 1’énergie d’activation a partir
des températures des pics pour chaque rampe.

Nous observons I’apparition de trois pics lors de la réaction de 80 nm de Ni(5%Pt) avec
le Si(100). Ces trois pics correspondent & la croissance de deux phases Ni,Si et NiSi, seules

phases observees en DRX in situ lors des recuits isothermes.

2eme H 3eme :

1% pic pic pic

Ea (eV) 1.0.5+£0.05eV 0.90 +0.05 eV 0.90 +0.05 eV

Tableau 1 : Valeurs des énergies d’activation déterminées pour chaque pic par analyse Kissinger.
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Figure 28 : Thermogrammes de DSC
traités obtenus lors de la réaction d’un
film de 80 nm d’épaisseur de Ni(5%Pt)
avec un substrat de Si(100) a 25 K/min.
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Alors qu’avec des rampes supérieures a 50 K/min, nous observons la présence de trois pics
de DSC, lors d’un recuit a 25 K/min, nous observons I’apparition d’un plateau a la fin de la
montée du deuxieme pic de DSC (T = 380°C) (figure 28). Ce dernier correspond a la
croissance de la phase Ni,Si. Sachant que le platine retarde la cinétique de formation de la
phase Ni,Si et notamment & la fin de la consommation du film de nickel allié, ce retard est
probablement dd a I’accumulation du platine dans le film de nickel allié. La présence d’un
plateau a la fin de la montée du deuxiéme pic de DSC pourrait donc étre expliquée par un

ralentissement de la cinétique de croissance de Ni,Si.

11.A.2.c Redistribution du platine
Lors du recuit, le pic de diffraction qui correspond a I’orientation (111) du nickel allié en

platine se déplace vers les plus petits angles. Ce changement est donc sans doute lié a la
variation de concentration du platine dans le film de nickel non consommé. A partir de la
position de chaque pic, en utilisant la loi de Bragg, le parametre de maille de I’alliage NiyxPty

est déduit. Nous savons que I’alliage Ni(Pt) forme une solution solide en toutes proportions et

que le paramétre de maille du platine vaut ap’=3.924 A alors que le paramétre de nickel est

plus petit (ani’=3.535 A) & la température ambiante. La quantité de platine moyenne que
contient I’alliage Niy.xPtx est estimé en appliquant la loi de Vegard en se basant sur la valeur du
parameétre de maille a chaque instant :

aype =xap +(1-x).ay
Ou x et anp, SONt respectivement le pourcentage de platine et le paramétre de maille de
I’alliage Ni;«Pty. Nous tenons compte par ailleurs de la dilatation de la maille avec la

température, ainsi, les parameétres de maille du nickel et du platine sont donnés par :
ani(T) = (1+13,4*10°%(T-To))*an:’
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apy(T) = (1+8,8*10°°(T-To)) *ap

OU ap’ et ani’ sont les paramétres de maille & température ambiante.
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Figure 29 : Concentration du platine dans le film de nickel allié non consommé en fonction de temps a
partir des mesures de DRX in situ lors des recuit isothermes. (a) a différentes températures 220, 230, 245 et
270°C et (b) lors d’un recuit a 210°C en fonction du temps de recuit.

La figure 29 montre I’évolution de la quantité de platine estimée dans I’alliage (NiPt) en
fonction de temps de recuit a différentes temperatures (210, 220, 230, 245 et 270°C) ; nous
remarquons qu’il y a une augmentation de la quantité de platine dans I’alliage Niy.xPtx au cours
de la croissance simultanée de Ni,Si et NiSi jusqu’a 30% approximativement. Pour tous les
recuits, nous avons observeé une saturation de la concentration en platine dans NijxPtx.
Cependant cette concentration varie avec la température entre 25 et 33 %. Nous remarquons
que la vitesse de rejet du platine est constante avant d’avoir une saturation (figure 29(a)).

Jusqu’a présent, nous avons simplement attribué le déplacement de la raie de I’alliage
Ni(Pt) a un enrichissement en Pt. Mais les contraintes dans cette couche peuvent aussi conduire
a ce déplacement avec le temps de recuit. Or pour mesurer la redistribution du platine sans
prendre en compte I’effet des contraintes, nous avons caractérisé plusieurs échantillons par
RBS apres un recuit dans le diffractomeétre in situ. Par cette procédure, nous avons pu arréter le

recuit a I’étape que nous souhaitions caractériser par des mesures ex situ.

I11.A.3 Mesures ex situ

11.A.3.a Phases formées
Pour procéder a I’identification des pics de DSC observés sur le signal traité, nous avons

réalisé plusieurs recuits dans I’enceinte de DSC, avec la méme vitesse de rampe (75 K/min) et
dans les mémes conditions d’analyse que lors de I’enregistrement intégral des expériences de

DSC, en stoppant la mesure avant et aprés chaque pic de DSC. La figure 30 représente la
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caractérisation par DRX de I’échantillon (figure 30(b)) a chaque arrét d’expérience de DSC
(figure 30(a)).
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Figure 30 : (a) Thermogramme de DSC pour une rampe de 75 K/min avec les températures d’arrét fles
recuits réalisés sur 80 nm de Ni(5%Pt)/Si et (b) Diagrammes de DRX aprés chaque arrét (A = 1.54 A).
Les quatre diagrammes de DRX de la figure 30(b) confirment I’absence de phases
transitoires. En revanche, nous observons que la formation de la phase Ni,Si correspond aux
deux premiers pics de DSC, alors que le dernier pic de DSC correspond a la croissance de
NiSi. La formation de la phase Ni,Si pourrait donc se faire en deux étapes, avec au début la
germination et la croissance latérale des germes et ensuite la croissance dans la direction
normale a la surface. Pour conclure sur ce résultat, nous avons réalisé des simulations des
diagrammes de DSC qui seront présentées dans la partie « discussion ». Nous n’avons pas
observe la croissance simultanée de Ni,Si et NiSi, cela est sans doute lié a la texture et a la trés
faible épaisseur de la phase NiSi, qui croit relativement peu tant que la couche Ni(Pt) n’a pas
été totalement consommeée.
Nous avons caractérisé par MET (figure 31) I’échantillon de 50 nm de Ni(5%Pt)/Si apres
un recuit in-situ & 230°C pendant 8 heures (voir figure 24(a)).
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Figure 31 : (a) Image de microscopie électronique en transmission d’une coupe transversale de
I’échantillon de 50 nm de Ni(5%Pt)/Si(100) recuit 8 heures a 230°C et (b) profile EDX des éléments Ni et
Pt perpendiculaire aux interfaces de I’'image (a).

Cette figure confirme la présence de trois phases distinctes, réparties en trois couches :
Ni(Pt) non consommé, Ni,Si et NiSi. La structure a été déterminée lors des mesures de DRX
ex situ (figure 24(b)). Nous observons une croissance colonnaire de la phase Ni,Si avec une
rugosité importante des interfaces. Les mesures d’EDX (figure 31(b)) ont aussi éte réalisées sur
cet échantillon, et confirment I’accumulation du platine dans le film de nickel non consommeé.

11.A.3.b Redistribution du platine

Comme nous avons porté un intérét particulier aux premiers stades de formation des
siliciures de nickel allié, nous avons réalisé des recuits a basse température en suivant par DRX
I’évolution des phases formées. Aprés avoir déterminé la séquence des phases formées, nous
avons réalisé des recuits correspondant a des étapes de formation bien distinctes pour réaliser
des mesures de RBS. Ces mesures avaient pour objectif de déterminer la redistribution du
platine au cours des différentes étapes de croissance.

La figure 32 résume les spectres de RBS obtenus pour les différentes étapes de siliciuration
entre un film de nickel allié en 5% de platine et un substrat de silicium (100). Sur ces spectres,
nous distinguons les énergies des trois éléments Pt, Ni, Si rétrodiffusés. Les hautes énergies
correspondent aux éléments les plus lourds. La largeur du signal est proportionnelle a
I’épaisseur de la couche dans laquelle I’élément est présent et I’intensité est proportionnelle a

sa concentration.

119



Chapitre Il : Résultats

(a) EDDD L L L L D D (b) 3500 rTorTrT T I ]
= Simulation 1 soonp B o= Simulation ]
=—=a RBS E »—=8 RBS ]

1500 _ . ]

| = i |

= = ]
= S 2000 ]
> 1000 3 ]

8 ol T 500 ]

= Z 4

1000
2 500 | ]
500 ]
0 o f F ! Pt
08 1 12 14 16 , 2 0 e | J
Energie (MeV) o8 1 1Elr2-|ergie1;|:,13v) 1.6 1.8
( )2800 - , , , . : . (d) 2400 — : : : . :
c - [
24p0 [~ Simulation ] soog [ — Simulation
[ =—a RBS ] | =w—a RBS w
[ d 1 < :
2000 | i . ] =

T [ 1 ] > :

L 1500 i T 2 .

> [ N 1200 [

T [ = L

N 1200 4 £ i

[

E ZO 800 i

5 800 :

400
400 [ Pt ]
i L & i} A L i
f 14 0.8 1 12 14 16 18
Energie (MeV) Energie (MeV)

Figure 32 : Spectres RBS de Ni(5%Pt)/Si(100) apres différents recuits correspondant a différentes étapes de
siliciuration : (a) recuit a 230°C pendant 8 h, formation simultanée de Ni,Si et NiSi en présence de nickel
allié, (b) recuit a 230°C pendant 12 h, formation simultanée de Ni,Si et NiSi en présence de nickel allié, (c)
recuit a 245°C pendant 10 h, présence de Ni,Si et NiSi et (d) recuit a 270°C pendant 14 h, présence de NiSi
uniquement.

La figure 32(a) correspond a un recuit a 230°C pendant 8 heures : une partie du film de
nickel allié (7 nm) est encore présente simultanément avec NiSi (10 nm) et Ni,Si (45 nm). Cet
échantillon a été caracterisé par MET (figure 31). Le signal du platine présente un pic
important qui correspond & la couche Ni(Pt). La simulation avec Rump'! indique une
concentration de platine de 15% dans cette couche. L’intensité du signal du platine diminue
fortement dans la phase Ni,Si, cela correspond a une concentration du platine dans Ni,Si
inférieure a 1%, puis un second pic est présent correspondant au platine a I’interface
Ni,Si/NiSi. La meilleure simulation pour ce pic correspond a une couche de 2 nm de
composition (Nig.gsPtos)Si, mais une simulation avec une couche trés fine de platine pur est
aussi envisageable. Par ailleurs, la concentration du platine dans la couche NiSi est inférieure a
0.5%. Or les phases NiSi et PtSi forment une solution solide en toute proportion ce qui est
contraire a ce que nous observons, a savoir que le platine ne s’incorpore pas dans la phase

NiSi, et ne permet pas d’expliquer I’accumulation du platine a I’interface.
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Aprés un recuit a 230°C pendant 12 heures (figure 32(b)), le platine continue a s’accumuler
dans le film de nickel allié (concentration moyenne ~20%Pt) et la quantité de platine qui
ségrége a I’interface Ni,Si augmente (soit environ 10%Pt sur une épaisseur de 4 nm de NiSi).

Aprés un recuit a 245°C pendant 10 heures (figure 32(c)), les phases NiSi et Ni,Si sont
présentes tandis que le film de nickel allié est consommé totalement. Cette fois, nous
observons que le platine est accumulé au milieu de la couche NiSi (7%Pt sur une faible
épaisseur), a I’interface NiSi/Ni,Si et en surface. Cette description a été validée par les
simulations avec Rump.

Aprés un recuit a 320°C pendant 14 heures (figure 32(d)), Ni(Pt)Si est la seule phase
présente et nous observons une accumulation de Pt au milieu de la couche Ni(Pt)Si et en
surface.

Des mesures SIMS a basse énergie d’impact ont été réalisées pour mesurer la redistribution
du platine apres formation des siliciures de nickel. La figure 33 montre un exemple des profils
SIMS en profondeur des éléments Ni, Si et Pt réalisé sur 50 nm de Ni(5%Pt)/Si recuit a 290°C
pendant 1h. La présence simultanée de NiSi, Ni,Si et du film Ni(Pt) non consommé a été

observée a nouveau par DRX.
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Figure 33 : Profils SIMS en profondeur des éléments NiCs", SiCs" et PtCs" réalisés sur un échantillon de
50 nm de Ni(5%Pt)/Si recuit 1h a 290°C. Cet analyse a été effectuée a basse énergie d’impact.

Ces mesures confirment les résultats de RBS et notamment le rejet du platine dans le film

de nickel non consommé et I’accumulation du platine a I’interface NiSi/Ni,Si.
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Résumé
La reaction a I’état solide entre un film de nickel allie avec 5% de platine avec un substrat

de silicium (100) a été caractérisée par DRX in situ, DSC, RBS et MET. La combinaison des
résultats de toutes ces techniques expérimentales nous permet de tirer les conclusions
suivantes :
» Une couche homogene se forme lors du dép6t a I’interface Ni(5%Pt)/Si.
> NiSi et Ni,Si croissent simultanément en présence d’un film de nickel allié en Pt.
> Du platine est rejeté dans le film de nickel non consommé et ségrége a I’interface
NiSi/Ni,Si.
> A la fin de la formation de NiSi, le platine se trouve a la fois en surface et au milieu
de la couche NiSi.
> |l apparait deux pics en DSC qui correspondent a la formation de la phase NiSi.

> En présence de platine, la cinétique de formation de la phase Ni,Si est retardée.

B. Réaction d’un film de nickel allié avec 3% Pt a partir de la co-dépot

Les techniques que nous avons utilisées jusqu’a maintenant pour caractériser les réactions a
I’état solide, bien qu’a I’échelle nanométrique sont limitées a une ou a deux dimensions. Nous
avons collaboré avec le GPM de Rouen dans le but de réaliser des expériences de sonde
atomique tomographique (SAT). Cette technique est originale et permet d’avoir ainsi une
caractérisation a trois dimensions. Tout d’abord, nous avons caractérisé I’échantillon aprés

dépdt et ensuite apres recuit 290°C pendant 1h.

B.1 Caractérisation apres dépot
Nous avons déposé 80 nm de nickel polycristallin contenant 3% de platine environ, par co-

dépdt, a partir de cibles de nickel et de platine, sur un substrat de Si(100) dopé de type p
(résistivité 0.01 Q.cm) a la température ambiante. Le depdt de Ni(Pt) a été fait simultanément
sur i) un wafer de Si(100), ii) des plots cylindriques (100 microns de haut, 5 microns de
diamétre) de Si(100). L’échantillon a été caractérisé par DRX et RRX en utilisant la géométrie
Bragg-Brentano et une source de Cu K,. Les analyses chimiques & une échelle fine ont été
effectuées par SAT assistée par un laser pulsé. Pour cette étude, nous avons préparé des pointes
avec un faisceau d’ions de 30 keV Ga' focalisés (FIB). Un plot est micromanipulé et fixé sur
une pointe d’inox avec de la laque d’argent. L’extrémité du plot est usinée en forme de pointe
en conservant le film mince de nickel a I’apex. L’épaisseur de 80 nm du film de Ni(Pt) déposée
est suffisante pour protéger la région d’interface contre les dégats provoques par I’implantation

du Ga lors de la préparation. Rappelons a ce propos que la tomographie atomique repose sur
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I’effet de champ qui est obtenu en amincissant I’échantillon sous la forme d’une fine pointe (R

=50 nm) et en le portant a un potentiel électrique de plusieurs kilo-Volts.

La figure 34 montre le volume reconstruit de I’analyse par SAT de I’échantillon apres
dép6t, avec les distributions (a) du Ni, (b) du Si et (c) du Pt. La direction d’analyse est
perpendiculaire au plan de I’interface. Nous observons la présence de quatre régions : la région
1 correspond au film de nickel allié a 3% de platine, la région 4 ne contient que du silicium et

correspond au substrat et les régions 2 et 3 contiennent a la fois du nickel et du silicium.
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analysis direction
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Figure 34 : Reconstruction en 3D d’un volume d’analyse de 18x18x39 nm’ pour un film de Ni(3%Pt) co-
déposé par pulvérisation sur Si(100) a 25°C (a) des atomes de nickel, (b) des atomes de silicium et (c) des
atomes de platinez.

L’analyse du volume reconstruit se poursuit par le tracé du profil intégral qui consiste a
représenter un nombre cumulé d’atomes d’espéce i en fonction du nombre total cumulé
d’atomes, dans un volume donné. Deux boites d’analyse, appelées A et B, ont été définies par
rapport au volume d’analyse initial et sont schématisées sur la figure 35 (a). Les figures 35(b)
et (c) montrent les profils intégraux du Pt, du Ni et du Si, respectivement dans la boite A et
dans la boite B. Pour un élément donné, la pente de la droite permet de déterminer sa
concentration. Les régions 1, 2, 3 et 4 sont identifiées par des pentes de 0.01, 0.31, 0.45, et 0.97

2 Expérience réalisée par E. Cadel (GPM)
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pour Si et avec des pentes de 0.96, 0.63, 0.50 et 0.03 pour Ni. Les régions 2 et 3 ont donc des

compositions proches des phases NiSi (région 3) et Ni,Si (région 2).

4 - Silicon Post 1-Nilayer| (a)

(b)

80 Figure 35 : (a) Schéma du volume
de reconstruction avec la présence
de 4 régions et deux boites
d’analyse A et B. La boite A est
perpendiculaire a la surface du
silicium (4/3) tandis que la boite B
est perpendiculaire a interface
(2/1) inclinée (b) Profils intégraux
0.31 —2nm du Ni, du Si et du Pt dans la boite
o : } } : -20 d’analyse A (c) Profils intégraux du

B o 2000 Ni, du Si et du Pt dans la boite
otal number o 1,31, oms (C) ’
Ni Ni,Si d’analyse B.
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La redistribution du platine est tres complexe et le platine ne suit ni I’évolution du nickel ni
celle du silicium comme le montrent les figures 35 (b) et (c).

Pour estimer les formes des régions 2 et 3, nous avons mesuré les concentrations locales de

Ni dans des boites de 1 nm® et nous avons représenté les atomes appartenant & des intervalles de

concentration locale de Ni respectivement égaux a i) 48-52 % ii) 52-64 % et iii) 64-70 % sur la

figure 36. L’épaisseur de la région 3 (phase NiSi) est relativement constante de I’ordre de 2 nm

tandis que pour la région 2 (précipité de Ni,Si), I’épaisseur varie et I’interface prend une forme

courbée.
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Figure 36 : Représentation en 3D de la présence des atomes de Ni (en vert) lorsqu’ils appartiennent a 3
intervalles de concentration locale de Ni: (a) 48-52 %, (b) 52-64 % et (c) 64-70 %. Les atomes de Si sont
représentés en rouge.

En dépit de ces observations, nous n’avons pas pu déterminer la cristallinité des phases NiSi
et Ni,Si par DRX (figure 38 (a)). Malgré un long temps de comptage, aucune autre phase que le
Ni n’a pu étre détectée. Cela peut étre dd au faible volume de ces phases par rapport a la limite de
détection de la DRX. Cependant la présence de deux modulations a été mise en évidence par
RRX (figure 38(b)): I’'une caractérisant le film de nickel et I’autre la phase NiSi, d’une épaisseur
de I’ordre de 2 nm, en bon accord avec les observations par SAT.

De méme, I'image MET (figure 37) montre la présence d’une fine couche de NiSi a
I’interface Ni(Pt)/Si, mais la présence de précipités de Ni,Si n’a pas pu étre mise en évidence.
Cela est sans doute lié au fait que les zones d’analyse étaient différentes.
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Si

20.00 nm

Figure 37 : Image d’une coupe transversale de MET de I’échantillon (méme dépot que I’échantillon
préparé pour la SAT), aprés dépét de 80 nm de Ni(3%Pt)/Si(100).

Ceci a été confirmé sur des profils EDX des éléments Ni, Si et Pt obtenus en faisant un
scan a travers cette couche dans la direction normale a la surface de I’échantillon. Ils illustrent
bien le fait que la distribution du platine n’est pas homogéne (figure 38(c)). La présence de ces
modulations de composition est également confirmée par I’apparition d’un pic dans le spectre
de RRX (indiqué par une fleche dans la figure 38(b). L’observation de ce pic typique d’une
multicouche, montre de plus que ces modulations sont marquées et d’épaisseur constante sur
de grandes zones.
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Figure 38 : Caractérisation de I’échantillon (méme dépot que I’échantillon préparé pour SAT), apreés dépot
(a) diagramme de DRX (A=1.54A), (b) spectre de RRX (1=0.84 A a ESRF), et (c) profils EDX des éléments
Ni, Si et Pt.

Lors du co-dépdt du nickel et du platine, I’échantillon réalise une rotation de 2 tr/min et le
temps de dép6t est de 2 min. Le temps total de dép6t du film de nickel allié correspond donc a
4 tours. Or les mesures de MET et d’EDX réveélent la présence de 4 couches avec de faibles
concentrations en platine. La rotation du substrat est le seul facteur susceptible d’engendrer la
formation d’une multicouche de nickel allié en platine avec différentes concentrations. Pour
confirmer cette hypothese, nous avons déposé un film de nickel allié en platine d’épaisseur
plus grande en faisant une rotation de I’échantillon de 1 tr/min pendant 3 min et 20 sec. Le
spectre de RBS réalisé apres dépdt est représenté sur la figure 39. Nous remarguons une
modulation de la concentration du platine dans le film Ni(Pt) assez importante. D’aprés les
simulations avec Rump, nous avons une multicouche de période Ni(8%Pt)/Ni(1%Pt) de 34 nm

d’épaisseur environ.
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B.2 Phases formées lors d’un recuit : DRX in situ

Nous avons caractérisé les phases se formant lors du recuit de I’échantillon ayant été
obtenu par co-dépot du Ni et du Pt et non par dép6t d’une cible déja alliée. La figure 40 montre
les diagrammes de DRX réalisés sur ce systeme (a) aprés différents recuits et (b) lors d’un
recuit par paliers isothermes tous les 10°C entre 25 et 330°C.

Nous avons observé la présence de la phase NiSi avec une épaisseur constante et un
précipité de la phase Ni,Si apres dép6t sans connaitre leur état cristallin. Lorsque I’échantillon
est soumis a un recuit a basse température avec une rampe de 12.5°C/min jusqu’a 250°C, nous
observons des pics de DRX caractérisant les deux phases NiSi et Ni,Si (figure 40(a)). Les deux
phases restent présentes avec le film de nickel allié apres un recuit a 250°C pendant 24 h.
Cependant, lors du recuit « in situ » par paliers jusqu’a 330°C (figure 40(b)), nous n’observons
que les pics de diffraction qui correspondent a la phase Ni,Si ensuite NiSi : la croissance est
séquentielle. Dans ce cas, les conditions d’acquisition des diagrammes sont différentes et le
temps de comptage n’est sans doute pas suffisant pour mettre en évidence la présence de la
phase NiSi plus tot.
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Figure 40 : Diagrammes de DRX en géométrie Bragg-Brentano (A = 1.54A) réalisés sur 80 nm de Ni(5%Pt)
déposé sur Si(100) a partir du co-dépot de Ni et de Pt: (a) aprés dépot, aprés recuit a 12.5°C/min jusqu’a
250°C et aprés un recuit isotherme a 250°C pendant 24 h, (b) lors d’un recuit par paliers isothermes tous
les 10°C jusqu’a 330°C.
Nous confirmons cependant que la réaction des films de nickel allié avec 5% de platine
a partir du co-dépdt de Ni et de Pt avec un substrat de Si(100), conduit a la croissance

simultanée de Ni,Si et NiSi en présence du film de nickel allié.

B.3 Recuit a4 290°C pendant 1 heure : sonde atomique tomographique
L’objectif principal est de caractériser la formation des phases a I’échelle nanométrique

apreés siliciuration par la sonde atomique tomographique (SAT). La SAT permet de déterminer
la morphologie des interfaces a 3D et la redistribution du platine & I’échelle nanométrique.
Nous avons réalisé un recuit isotherme a 290°C pendant 1 heure de I’échantillon initialement
caractérisé (8 11.B.1) par SAT et DRX. La SAT a grand angle assistée par un laser
femtoseconde est utilisée pour cette application, car elle permet d’analyser un volume plus
grand (60x60x100 nm®) qu’une sonde classique sans perdre en résolution. La longueur d’onde
du laser est de 1030 nm et la durée du pulse est de 350 fs.

La figure 41 montre une distribution des éléments Ni (a), Si (b) et Pt (c) dans les

différentes phases présentes.

129



Chapitre Il : Résultats
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Figure 41 : Reconstruction en 3D par SAT a grand angle assistée par un laser femtoseconde de 80 nm
Ni(5%Pt) déposé sur des plots de silicium (100) apres recuit a 290°C pendant 1h. Le volume d’analyse est
de 15x15x52 nm’ et la direction d’analyse est perpendiculaire aux interfaces : distribution des atomes (a) de
Ni, (b) de Si et (c) de Pt’.

Nous avons observé par DRX la présence de deux phases NiSi et Ni,Si. La figure 41
montre la présence de quatre régions: la premiere (®) contient du nickel avec une faible
quantité de platine et pas de silicium, les deux régions @ et ® contiennent un mélange de
nickel et de silicium et la derniere région @ correspond au substrat de silicium. Cependant, a
partir de la figure 41, il est clair que les régions @ et ® n’ont pas la méme composition. Les
profils de concentration en profondeur obtenus a partir de ces images révélent que les phases
NiSi et Ni,Si se sont formées par diffusion réactive entre Ni(3%Pt) et le substrat de silicium
(figure 42Figure 42).

Nous observons clairement que le platine est accumulé aux interfaces NijxPt/Ni,Si et
Ni,Si/NiSi. En effet, deux pics de concentration du platine sont observés, le premier s’étale sur
une large zone (entre les régions @ et @) alors que le deuxiéme pic est assez fin (entre les
régions @ et ®). La concentration de platine dans la région O est autour de 3% et présente de

petites modulations de 0.5% d’amplitude. Entre les régions © et @, @ et ®, nous avons de

% Expérience réalisée par O. Mirédin-Cojocaru au GPM
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zones d’interdiffusion, avec de forts gradients de concentration. Entre les deux régions @ et @,
nous observons un gradient de concentration du platine autour de la concentration maximale a
I’interface (~6%). D’un cOté, le gradient de concentration dans Ni,Si est abrupt jusqu’a une
concentration inférieure a 1% qui décroit ensuite jusqu’a une concentration quasiment nulle.
De lautre cOté, la concentration décroit progressivement jusqu‘au nickel allié. Les
concentrations du Pt et du Ni dans Si sont tres faibles, de I’ordre de 0.1%, ce qui correspond en
fait au bruit de fond. Ceci est en accord avec les faibles solubilités du Pt' et du Ni*3 dans le

silicium.

(@) (b)

Ni(P+):

INiSi iSi

o Pt
oNi
0 Si

Pt Concentration (at.% )
Ni, Si Concentration (at.% )

48 nm : .

0 8 16 24 32 40 48

Profondedr (nm)

Figure 42 : (a) Reconstruction en 3D par SAT a grand angle assistée par un laser femtoseconde, de 80 nm
Ni(5%Pt) déposé sur des plots de silicium (100) aprés recuit a 290°C pendant 1h (b) Profils de
concentration du nickel, du silicium et du platine a travers les différentes phases présentes. Les

concentrations locales sont calculées pour de petites boites (de 0.1 nm d’épaisseur et 15 nm de largeur d’une
zone perpendiculaire aux interfaces).

Résumé

La réaction entre un film de nickel contenant 3% de Pt et un substrat de Si monocristallin a
été caractérisée pour la premiére fois par sonde atomique tomographique assistée par un laser
femto seconde. Nous avons observé la formation de deux phases apreés dép6t a température
ambiante. Une phase correspond a la composition de NiSi avec une epaisseur constante de 2
mm et I’autre correspond a la composition de Ni,Si avec une interface courbée. L’ajout d’une
faible quantité de platine entraine la suppression des phases transitoires.

D’autre part, nous avons observé la présence d’une petite modulation de la concentration du
Pt dans le film de Ni allié apres co-dépbt. Ceci est lié a la rotation du porte échantillon lors de
la co-dép6t.

Apreés recuit a 290°C pendant 1h, nous avons montré la croissance simultanée de NiSi et
Ni,Si en présence du film de Ni allié. Une accumulation de Pt prés des interfaces Ni(Pt)/Ni,Si
et Ni,Si/NiSi est mise en évidence.
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C. Réaction d’un film de nickel allié¢ avec des différentes concentrations en Pt a

partir du co-dépot de Ni et Pt

Nous avons réalisé des échantillons de nickel allié avec différentes concentrations de
platine & partir du co-dép6t de nickel et de platine sur un substrat monocristallin orienté (100).
Lors de la préparation de ces échantillons, le substrat réalise une rotation de 7 tr/min. Les

échantillons preparés sont déecrits dans le tableau 1:

Epaisseur 50 nm 50 nm 50 nm 50 nm 50 nm 50 nm
% Pt 0 4.5 8 44.5 68.5 87

Tableau 2 : Récapitulatif des échantillons de Ni allié en Pt sur Si(100) préparés par co-dépat

Ces échantillons ont été caractérisés principalement par DRX in situ pour determiner la
séquence des phases formées. D’une part, nous avons réalisé des expériences de DRX in situ
lors de recuits isochrones a 180 K/min sur une ligne synchrotron a Brookhaven (NY) en
collaboration avec C. Lavoie. D’autre part, nous avons réalisé des mesures de DRX in situ au
laboratoire lors de recuits par palier a basse température. La figure 43 illustre une comparaison
entre trois systemes lors d’un recuit par paliers tous les 10°C entre 200°C et 350°C et en
enregistrant chaque diagramme de DRX pendant 1 heure : (@) 50 nm de Ni déposé sur le
silicium (100), (b) 50 nm de Ni allié avec 4.5% de Pt déposé sur le silicium (100) et (c) 50 nm
de Ni allié avec 8% de Pt déposeé sur le silicium (100).
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Figure 43 : Diagrammes de DRX in situ lors d’un recuit par paliers tous les 10°C entre 200°C et 355°C avec
(A=1.54A) sur (a) 50 nm Ni/Si(100) , (b) 50 nm Ni(4,5%Pt)/Si(100) et (c) 50 nm Ni(8%Pt)/Si(100), ces
échantillons ont été préparés par co-dép6t du Ni et du Pt sur un substrat de Si(100) par pulvérisation

cathodique.

Pour ces trois alliages de Ni(Pt), la phase Ni,Si est la premiére phase qui se forme. Ensuite,

nous observons la formation et la disparition tres rapides de la phase Nis;Sis2 (ou NisSiy) dans
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le cas du nickel pur et allié a 4.5% de platine (figure 43(b)). Cette phase n’est pas observee lors
de la réaction d’un film de nickel allié a 8% de Pt. La croissance de la phase Ni,Si continue
jusqu’a la consommation du film de nickel ou de nickel allié¢. Quand le film déposé est
consommeé totalement, la phase NiSi commence a croitre par la transformation de Ni,Si (figure
43 et figure 44). Nous remarquons que I’ajout de platine retarde la consommation du film

dépose, c'est-a-dire qu’il retarde la cinétique de formation de la phase Ni,Si.

Ni/Si Ni(4.5%Pt){Si Ni(8%Pt)/Si
18
{(112) — 1=
NiSi =
- g é—_—)-.
211)&(013) | g %
Ni,Si i 8 &
Ni;,Si;, — 1029 1 18
Ni;S1, | Ni,Si s
MINi — —(23?) 2
%(o) VJ_EEU_ CW\_L8 %{o) w_aﬂl-u -:W\_l_8 = ] w.a%u cm.l'\L_L8
(a) (b) (c)

Figure 44 : Diagrammes de DRX in situ lors d’un recuit isochrone avec une rampe de 180°C/min jusqu’a
900°C (A=1.77A) avec (a) 50 nm Ni/Si(100) , (b) 50 nm Ni(4,5%Pt)/Si(100) et (c) 50 nm Ni(8%Pt)/Si(100).

Nous remarqguons que I’ajout de 8% de platine dans le film de nickel entraine la
suppression des phases transitoires. Lavoie e a/’’ ont aussi observé ce comportement lors de
I’ajout d’éléments d’alliages.

Jusqu’a maintenant, nous avons determiné la séquence des siliciures de nickel pur et en
présence d’une petite quantité de platine. Nous avons aussi étudié la nature et la séquence des
siliciures de platine pur ou Pt,Si et PtSi sont les seules phases qui se forment lors de la réaction
d’un film de platine avec un substrat de silicium. Maintenant, nous souhaitons connaitre les
phases qui se forment dans le systéeme ternaire Ni-Pt-Si pour de fortes concentrations de
platine.

Pour cela, nous avons préparé trois films minces de nickel allié avec des fortes
concentrations de platine (44,5; 68,5et 87%). La figure 45 montre la succession des
diagrammes de DRX in situ lors d’un recuit par paliers isothermes tous les 10°C entre 200 et
350°C avec 50 nm de : (a) Ni(44.5%Pt)/Si(100), (b) Ni(68.5%Pt)/Si(100) et (c)
Ni(87%Pt)/Si(100).
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Nous observons la formation de la phase (Ni;«xPtx)3Si lors de la réaction des trois systemes
avec le silicium. Lors de la réaction de Ni(44.5%Pt) et Ni(68.5%Pt) avec un substrat de
silicium, nous n’observons la présence que de deux phases (Niy«xPty)sSi et (Nip-xPty)Si. (Nij-
xPtx)3Si est la premiere phase qui se forme suivie de la phase (NiyxPty)Si lorsque I’alliage
déposeé est consommé.

En revanche, quand la concentration est tres importante comme avec Ni(87%Pt)/Si (figure
45(c)), la premiere phase qui se forme est (Niy-xPtx)2Si suivie de (Ni;«Pty)sSi tandis que (Nis-
«Pt)Si commence a se former lorsque I’alliage déposé est consommé. Cette derniére phase

croit donc par la consommation des deux phases précédemment formées.

Ni(44. 5%Pt),'s| N|(68 5%Pt)/Si N|(8?%Pt)IS|
3-31} lii;‘ ' o #H013) ch|1 th,JSE : i ' ]
B :r*“*’é' ¢ S |
PR o1 I RVAAN 4 J
safy (ll] e g )] 3
g r! ‘1 I g ! I| ; ; ' ‘I.i ; P]
H } [\ || L ﬁ AR Rl E ' @ony  (202)
S ([ of 2] H I [h PtSi  PtNDSi
L ' f“; %‘ IL im ] .gil i ; [

l(
(-, 1w (202)
;:.-l'- : o i gl 1 ’ Pt,(Ni)Si
J[Jr H!& ('OL) : ﬁﬂ ) 00)
8 i !
o — FH Ll NiRY) 20 :(;j.:l. . oy L (Pt)
B OL UL E DR NG D TR 0L WK B DT % B k3 8 ;0 :n 80
2 Thita () 2Théta ] 2 Thm: )
(a) (b) (c)

Figure 45 : Diagrammes de DRX in situ lors d’un recuit par paliers isothermes tous les 10°C entre 200°C et
350°C (avec A=1.54A) sur 50 nm de (a) Ni(44.5%Pt)/Si(100) , (b) Ni(68.5%Pt)/Si(100) et (c)
Ni(87%Pt)/Si(100).

L’évolution des trois systemes a haute température a aussi été caractérisée par DRX in situ
lors d’un recuit isochrone a 180 K/min entre 100 et 900°C (figure 46). Jusqu’a la
consommation compléte de film de nickel allié, nous observons la formation des mémes phases
que celles observées lors du recuit par paliers (figure 45) sauf dans le cas de nickel allié a 87%
de platine. Dans ce cas (figure 46(c)), nous n’observons pas de pics de DRX de la phase
(Pt1-xNix)2Si, alors que lors du recuit par paliers (figure 45(c)) nous observons la formation de
la phase (Pt(Ni)).Si en méme temps que la phase (Pt;-xNix)sSi. Les expériences de DRX in situ
lors d’une rampe rapide (180 K/min) ont été réalisées en utilisant la géométrie Seeman-Bohlin
alors qu’au laboratoire, nous avons utilisé la géométrie Bragg-Brentano, ce qui peut expliquer
I’absence de pics pour certaines phases si celles-ci sont texturées.
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Figure 46 : Diagrammes de DRX in situ lors d’un recuit isochrone avec 180°C/min jusqu’a 900°C (avec
A=1.77A) sur 50 nm de (a) Ni(44.5)Si(100) , (b) Ni(68.5%Pt)/Si(100) et (c) Ni(87%Pt)/Si(100).
A haute température, nous observons la formation d’un alliage (Ni;«Pty)Si, car NiSi et PtSi

ont la méme structure avec des parametres de maille assez proches.

ITI. Réaction d’un film mince de nickel allié en Pd a partir d’une cible

NigosPdq.os: Ni(Pd)/Si(100)

I11.1 Mesures par DRX in situ

L’ ajout de 5% de Pd dans un film mince de Ni permet aussi de stabiliser la phase NiSi a
haute température. Les éléments d’alliages (Pt, Pd) jouent le méme role sur les mécanismes de
croissance des siliciures de Ni a haute température. Il est intéressant d’étudier leurs
comportements sur la formation des siliciures de Ni a basse température. Dans les paragraphes
précédents, nous avons étudié I’influence de I’ajout du platine sur les mécanismes de formation
des siliciures de nickel ainsi que la redistribution du platine au cours de la croissance des
siliciures de nickel. Ici, nous présentons des résultats obtenus sur la réaction a I’état solide
entre un film de nickel contenant 5% du Pd avec un substrat de silicium monocristallin orienté
(100). Nous avons déposé 50 nm de nickel allié en 5% de Pd sur un substrat de silicium par
pulvérisation cathodique. Ensuite, nous avons suivi la séquence de la formation des phases par
DRX in situ. La figure 47 montre deux représentations des diagrammes de DRX in situ lors

d’un recuit isotherme a deux températures (a) T=230°C et (b) T=210°C.
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Figure 47 : Diagrammes de DRX in situ lors des recuits isothermes a basse température de 50 nm de
Ni(5%Pd)/Si(100) (a) a 230°C et (b) 2 210°C.

D’apres ces diagrammes, nous remarquons clairement une formation simultanée de NiSi et
Ni,Si en présence du film de nickel allié en palladium. De plus, nous n’avons pas observe la
formation des phases transitoires comme Ni3Si; et Nis;Sizo. L’ajout d’une faible quantité de Pd
dans le film de nickel entraine donc la suppression des phases transitoires comme pour I’ajout
de Pt. Cela confirme les résultats obtenus par Lavoie et al*.

I11.2 Redistribution du palladium
Lors de la formation des siliciures de nickel, les interfaces se déplacent et le palladium est
redistribué dans les différentes phases et aux interfaces. Lors des mesures de DRX in situ, nous
pouvons mesurer la concentration du palladium dans le film de nickel allié a partir de la loi de

Vegard, car le Ni et le Pd forment une solution solide en toute proportion.
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Figure 48 : Concentration du Pd dans le film de nickel allié non consommé en fonction du temps a partir
des mesures de DRX in situ lors des recuits isothermes (a) a 230°C et (b) a 210°C en fonction du temps de
recuit.
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Ces figures confirment le rejet du Pd lors de la croissance des siliciures de nickel, avec une
saturation a 35% en Pd. Ce rejet est sans doute lié aussi a la différence de solubilité et a la
diffusion du Pd dans les différentes phases.

Résumé

Les mécanismes de croissance des siliciures de nickel allié en Pd sont tres proches de ceux

des siliciures alliés en Pt, notamment la croissance simultanée de Ni,Si et NiSi et le rejet de

I’élément d’alliage.

IV. Redistribution de I’arsenic lors de la siliciuration

Dans cette partie, nous présenterons les mesures de la redistribution de I’arsenic apres la
formation de la phase NiSi et I’optimisation des conditions d’analyse de la spectrométrie de
masse des ions secondaires (SIMS) pour ces mesures. Nous présenterons aussi I’influence de la

température sur la redistribution de I’arsenic apres la formation de la phase NiSi.

A. Caractérisation structurale et électrique de la phase NiSi

Tout d’abord, nous avons implanté I’arsenic dans le Si(100) avec une énergie de 7 keV,
puis un traitement thermique a été réalisé a 1050°C pendant 30 sec par RTP pour former une
jonction n*/p dans le substrat. La plaquette de silicium a ensuite subi une attaque chimique
d’une minute dans I’acide fluorhydrique (HF) dilué a 5% afin d’éliminer la couche d’oxyde
natif. Une couche de nickel (8 nm) a alors été déposée par pulvérisation sur le substrat. Enfin,
I’échantillon a subi différents recuits thermiques rapides (RTP) a 400, 450, 500, 550, 600 et
650°C pendant 30 s pour former NiSi.

La caractérisation par DRX de tous les échantillons, aprés chaque recuit RTP (jusqu’a

650°C), montre que NiSi est dans tous les cas, la seule phase formée (figure 49 (a)).
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Figure 49 : (a) Diagrammes de DRX ex situ en géométrie Bragg-Brentano (A=1.54A) aprés chaque recuit
RTP et (b) variation de la résistance carré en fonction de la température de recuit (mesures ex situ).

Nous remarquons que le film de NiSi est texturé suivant une seule orientation (013) ou
(020), quelle que soit la température de recuit. La figure 49(b) présente les mesures ex situ de
la résistance carré en fonction de la température de recuit RTP. La résistance carrée de la
couche NiSi augmente avec la température, sans transformation de cette phase en une autre
phase plus résistive, ni changement de texture (figure 49(a)). Cette augmentation de résistance

carrée est en fait liee aux modifications morphologiques de la couche NiSi.

B. Morphologie de surface et d’interface

Les techniques de caractérisation de la morphologie de surface et d’interface sont
diverses : la microscopie a force atomique (AFM : Atomic Force Microscope) mesure la
rugosité de surface tandis que la réflectivité des rayons X nous informe sur la rugosité
d’interface et de surface. Nous avons utilisé ces deux techniques d’analyse sur les échantillons
recuits aux différentes températures. La figure 50(a) montre les spectres de RRX ex situ. Plus
les modulations sont intenses, plus les interfaces sont planes. Lorsqu’on augmente la
température, les modulations observées deviennent moins intenses, ce qui signifie que la
rugosité augmente avec la température. Cela est en accord avec I’augmentation de la résistance
carrée a partir de 600°C, ainsi qu’avec les mesures de RMS (Root Mean Square)) obtenues
avec I’AFM qui ont confirmé I’augmentation de la rugosité de surface de la couche NiSi a
haute température (figure 50(b)). Nous observons une trés nette transition de morphologie et de
rugosité entre les recuits pour des températures inférieures a 550°C et ceux pour des
températures supérieures (respectivement 600°C et 650°C). L augmentation de la rugosité est
donc liée au changement de la morphologie avec la température. Ceci est en accord avec le

phénoméne d’agglomération qui a lieu a ces températures.
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Figure 50 : (a) Spectres de RRX ex situ réalisés a ’ESRF (A = 0.84 A) apres différentes températures de
recuit et (b) RMS déduits a partir des images d’AFM en fonction de la température de recuit.

Il faut remarquer que la RRX ex situ nous a permis de determiner I’évolution de
I’agglomération en fonction de la température de recuit. La cinétique de I’agglomération de
NiSi pourra donc étre étudiée en utilisant la RRX in situ.

Nous pouvons conclure de ces expériences que I’agglomération de la phase NiSi
commence a partir de 550°C. En formant des ilots, cela augmente la résistance de contact, ce
qui limite I’utilisation de cette phase en microélectronique.

Maintenant, nous allons regarder la morphologie de la couche NiSi a des températures
inférieures a 550°C par microscopie électronique en transmission, les figures 51(a) et (b)
montrent une comparaison de deux images de deux recuits a 400°C (a) et a 500°C (b). Apreés
un recuit a 400°C, nous remarquons que la couche NiSi est relativement homogene, avec une
interface plane. Par contre, a 500°C, la couche NiSi est rugueuse, en effet, I’agglomération de
la couche NiSi débute. Cette agglomération traduite par une augmentation de la rugosité
confirme les spectres de RRX (figure 50 (2)) et de résistivité (figure 50(b)).

(a) (b)

Figure 51 : Images de MET en coupe transversale aprés siliciuration d’une couche de 8 nm de Ni/Si(100) (a)
a 400°C et (b) a 500°C.
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C. Redistribution de I’arsenic aprés RTP a 500°C

La spectrométrie de masse des ions secondaires (SIMS) est incontournable pour I’analyse
compositionnelle et dimensionnelle des dopants. Actuellement, la réduction continue des
dimensions des composants pour la microélectronique conduit a I’utilisation de zones dopées a
fort gradient de concentration sur une trés faible profondeur. Nous avons utilisé le SIMS pour
mesurer les profils des éléments en fonction de la profondeur de I’échantillon. Le faisceau
d’ions primaires utilisé est composé des ions positifs de césium Cs*, il bombarde une surface
d’analyse typiquement de 200x200 um?. Lors de ces expériences, nous avons analysé les ions
positifs combinés MCs® et MCs,” comme ions secondaires pour réduire les effets de

141518 ainsi que le probléme de recouvrement de masse. Le signal de Cs," est utilisé

matrice
comme un signal de quantification de la matrice, ainsi les profils en profondeur des molécules
d’arsenic AsCs," sont normalisés point par point par le signal de Cs,".

Le SIMS analyse directement les ions produits aprés érosion et nous donne un nombre de
coups par seconde en fonction du temps. Si la vitesse de pulvérisation est constante, il est
possible de transformer I’échelle des temps en échelle des profondeurs. La vitesse d’abrasion
varie selon la densité et la nature chimique des couches abrasées, elle doit étre mesurée pour
chaque milieu traverse. Il est donc nécessaire de calibrer I’instrument en utilisant des dép6ts
d’épaisseur connue ou en mesurant la profondeur des crateres par des méthodes optiques
(interférométrie) ou mécaniques. Pour nos échantillons ou deux types de matrice sont présents
(NiSi et Si), il n’est pas possible d’avoir une échelle des profondeurs unique. Nous avons donc
calibré le taux d’érosion dans NiSi et nous I’avons appliqué a tous les spectres.

La calibration en profondeur a été réalisee avec un echantillon de référence contenant cing
couches minces de delta dopage dans le Si séparées par 5 nm d’une couche de silicium. Par
exemple, la vitesse d’érosion dans le silicium est de 0.7 A/sec pour 53° d’angle d’incidence et
1 keV et d’énergie d’impact. La vitesse d’érosion pouvant étre différente entre NiSi et Si, nous
avons évalué celle-ci dans la phase NiSi par une mesure de la profondeur de cratére en arrétant
la pulvérisation avant d’arriver a I’interface NiSi/Si.

La calibration en concentration des profils de I’arsenic est effectuée avec un échantillon
étalon de silicium dopé en arsenic. Par exemple, le facteur de sensibilité relative (RSF) pour
des conditions d’analyse de 53° d’angle d’incidence et 1 keV d’énergie d’impact est :

RSF (AsCs,"/Cs,") = 4.72 10% at/cm®
La figure 52 montre les profils des intensités mesurees pour les éléments qui constituent

les échantillons aprées calibration des profils SIMS en concentration et en profondeur : (a)
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silicium dopé en arsenic et recuit a 1050°C par RTP (avant le dépot de nickel) et (b) méme
échantillon apres dépdt de nickel et recuit a 500°C. La concentration de I’arsenic est notée sur
le second axe des ordonnées. L’implantation de I’arsenic dans le silicium conduit a une
distribution gaussienne de I’arsenic dans ce dernier. Lors d’un recuit a haute temperature,
I’arsenic diffuse et devient actif en se placant sur les positions substitutionnelles. Apres
diffusion, le profil de I’arsenic forme une jonction, de concentration relativement homogeéne

sur une profondeur de 20 nm environ (figure 52(a)).

(b)
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Figure 52 : Profils SIMS en profondeur représentés avec une double échelle des ordonnées, avec a gauche la
concentration de AsCs*" et a droite Iintensité des éléments pour des conditions d’analyse de 1 keV
d’énergie d’impact et 47° d’angle d’incidence : (a) silicium dopé en arsenic aprés RTP a 1050°C et avant le
dépot du Ni (b) méme échantillon aprés dép6t du Ni et recuit par RTP a 500°C.

Apres dép6t du Ni et recuit RTP a 500°C, la phase NiSi est formée et I’arsenic est
redistribué lors de la croissance des siliciures. D’apres la figure 52, nous observons que la
distribution de I’arsenic dans la « structure » NiSi/Si est non homogéne et contient six régions
différentes :

Région 1 (0-2 nm) : les signaux des différents éléments sont tres différents a la surface. La
concentration de I’arsenic est élevée a la surface et associée a un changement des intensités de
tous les ions. Cela est sans doute lié aux impuretés adsorbées a la surface : la surface peut aussi
étre considérée comme une matrice spécifique. Nous serons donc tres prudents en analysant les
signaux de surface, car ils résultent probablement d’un artefact du SIMS di a la présence de

cette matrice « surfacique ».

Région 2 (2-10 nm) : la concentration a 3 nm de la surface est assez importante et décroit

ensuite.

Région 3 (10-12 nm) : dans cette zone, la concentration de I’arsenic est faible.
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Région 4 (12-20 nm) : cette region contient une partie de la phase NiSi et le Si ou I’arsenic
présente un pic vers 18 nm, correspondant a I’interface NiSi/Si (I’interface est marquée par une

nette diminution du signal du Ni.

Région 5 (20-25 nm) : cette région correspond initialement a la profondeur de jonction
dans le silicium et donc au substrat qui n’a pas été consomme pendant la formation des
siliciures. Méme si le profil de concentration de I’arsenic conserve la méme allure apres la

siliciuration, on constate une faible augmentation de I’intensité du signal.

Région 6 (25 — 50 nm) : les figures 52(a) et (b) montrent une différence dans les queues de
profils de I’arsenic.

Le SIMS présente un certain nombre d’artefacts qui peuvent « fausser » les profils. Dans la
suite, nous allons nous assurer de la validité des profils mesurés en variant les conditions

d’analyse”.

D. Optimisation des conditions expérimentales du SIMS

La détermination des conditions optimales d’analyse est cruciale pour I’interprétation des
résultats obtenus par le SIMS. En effet, I’utilisation d’un champ extracteur pour les ions
secondaires implique que I’analyse soit effectuée a incidence oblique. Le mixage collisionnel
est le principal responsable de la dégradation de la résolution en profondeur, tout au moins en
I’absence de phénomenes particuliers tels que la ségrégation. Il est coutumier de diminuer tant
que faire se peut I’énergie d’impact des ions primaires : ceci contribue a diminuer I’épaisseur
de la zone dans laquelle les ions primaires déposent leur énergie, zone ou se produit le mixage
collisionnel. En général, on choisit comme paramétre de référence pour cette zone le Rp
(Projected range) des ions primaires.

La résolution en profondeur est donc principalement liee a I’énergie d’impact des ions
primaires. Cependant, I’obtention d’une résolution en profondeur nanométrique nécessite une
maitrise parfaite des conditions expérimentales. Les phénomenes a éviter sont de deux types :
les phénomenes instrumentaux, et les phénomeénes physiques autres que le mixage collisionnel,
i.e. la rugosité éventuellement induite en cours d’analyse. Les premiers sont toujours évitables
en prenant des précautions d’analyse, les derniers ne le sont que par le choix de parametres

d’analyse ou ils ne se produisent pas. Ceci nous a conduits a explorer trois valeurs angulaires

*: L’optimisation des conditions d’analyse a été réalisée dans le cadre de I’acquisition du SIMS 7F du centre
intégré de microélectronique de la région PACA (CIM-PACA)
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possibles dans I’analyseur et quatre énergies d’impact différentes pour avoir une meilleure
optimisation des conditions expérimentales.

La figure 53 résume les profils de concentration d’AsCs2" qui caractérisent la distribution
de I’arsenic et ceux de Cs," qui servent de signal de matrice pour différents angles d’incidence
et différentes énergies d’impact.

Pour les différentes conditions d’analyse, la distribution de I’arsenic dans la phase NiSi et
le substrat est toujours la méme, tandis qu’a I’interface NiSi/Si, nous observons I’apparition et

la disparition d’une bosse.

(@ 1o (b) 1o : :
) - -+ --0.75keV | 51°
] —=— 1ke¥ / 53°
—=— 1.5keV ! 47°
] —a— 2keV | 43°
Osg 107" - 0™
o [l
a E
s 3
(&) &
10" &) 10
10" 10"
0 10 20 30 w5 0 10 20 30 &0
Profondeur (nm) Prefendeur (nm)
(c) (d)
10 T T T T T T T T
- — Cs2+ §3 degrees Cs2+ 1.5keV 147
Cs2+ 47 degrees— 1w L
) ' ol w
] | Cs2+ M1 degrees— L Cs2+ 1keV /53"
2 = ¥
£ qqt = Cs2+ KeV [43°
] e
= £ .
e Sodtaey, = Cs2+  0.75KeV [51°
10° : : : : "]S L L I L
0 10 20 30 40 50 0 10 20 30 10 50
Profondeur (nm) Profondeur { nm)

Figure 53 : Profils SIMS en profondeur de Ni/Si(100) dopé As aprés siliciuration a 500°C (a) signal de
AsCs," pour trois angles d’incidence : 41°, 47° et 53°, (b) signal de AsCs," pour différentes énergies
d’impact et angles d’incidence (c) signal de Cs," correspondant aux conditions de (a), et (d) signal de Cs,"
correspondant aux conditions de (c).

Les interfaces pouvant étre considérées comme une autre matrice, I’accumulation de
I’arsenic a I’interface NiSi/Si peut étre réelle ou due a un artefact de mesure SIMS lié au
changement de matrice. Pour un 1 keV, I’apparition d’une bosse a I’interface est claire pour les
deux angles 41 et 47° (figure 53(a)), alors que pour des angles supérieurs a 51°, elle disparait.
De méme, pour des énergies d’impact elevées (1.5 et 2 keV), la bosse est encore plus marquée
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a I’interface (figure 53(b)), alors que pour de faibles énergies (0.75 et 1 keV), nous ne
I’observons pas.

Nos résultats montrent donc que la présence de la bosse a I’interface NiSi/Si est liée aux
conditions expérimentales, mais a ce stade, nous n’avons pas de réponse sur la réalité physique
de cette bosse. La concentration de I’arsenic est toujours obtenue par une normalisation point
par point du signal de I’arsenic par rapport au signal du Cs,"*, ce dernier servant de signal de
matrice. Tous les profils de Cs," pour différentes énergies d’impact et angles d’incidences
montrent une variation de signal du césium entre la matrice NiSi et le substrat de silicium
(figures 53(c) et (d)). La différence entre le signal du Cs," dans la matrice NiSi et le silicium
est grande pour des énergies élevées et des angles d’incidence faibles, tandis que la variation
est faible pour les faibles énergies et les grands angles. Plus la différence entre les signaux est
importante, plus la bosse apparait. Ainsi, la présence de la bosse a I’interface est sans doute liée
a la grande différence du taux d’ionisation entre les deux matrices (NiSi et Si). Ceci indique
que les conditions expérimentales sont cruciales pour déterminer les concentrations a
I’interface et confirme que I’interface peut étre considérée comme une matrice différente avec
des propriétés différentes pour le SIMS (vitesse d’érosion et taux d’ionisation). En effet, dans
le cas de I’échantillon couvert de NiSi, on observe une plus longue trainée dans le profil de
I’As qui pourrait étre due a une rugosité induite par le faisceau d’ions du SIMS, qui est souvent
observée lors de la pulvérisation au travers de films métalliques ou de composés binaires'’.

Pour obtenir une analyse avec la meilleure résolution en profondeur possible, il faut
diminuer au maximum la profondeur d’implantation des ions primaires (c’est-a-dire baisser
I'énergie d’impact et augmenter I'angle d’incidence), tout en restant dans une gamme d'angles

ou les effets parasites tels que le développement de rugosité ne se font pas encore sentir.

Energie d’impact | Angle d’incidence | R = SR(NiSi) / SR(SI)

(keV) )

1 41 1.214

1 47 1.060

1 53 1.003

0.75 51 1.06

1.5 47 1.15

2 43 1.47

Tableau 2 : Rapport des vitesses d’érosion dans NiSi (SR(NiSi)) et dans le silicium SR(Si) pour
différentes conditions expérimentales
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De méme que pour le taux d’ionisation, le rapport des vitesses d’érosion est grand pour les
grandes énergies et les faibles angles d’incidence. Ainsi, pour 1 keV d’énergie d’impact et 53°
d’angle d’incidence, la vitesse d’érosion dans la phase NiSi est identique que celle dans le
silicium. Avec ces conditions, nous avons aussi une faible différence du signal de Cs," entre
NiSi et Si, donc les meilleures conditions d’analyse des concentrations a I’interface. Si on
considere I’interface comme une combinaison entre les deux matrices, il semble logique que
ces conditions d’analyse permettent de minimiser la différence de matrice.

Cependant, il faut vérifier que ces conditions d’analyse ne dégradent pas la résolution en
profondeur et que la rugosité n’augmente pas au cours de I’analyse. La rotation de I’échantillon
au cours de I’analyse avec SIMS est le seul moyen permettant de diminuer la rugosité due au
bombardement avec Cs,". Par ailleurs, la résolution en profondeur doit étre testée avec un
échantillon qui contient une seule matrice.

La figure 54(a) montre une superposition des profils de la concentration de AsCs," et des
intensités du NiCs" en fonction de la profondeur du NiSi/Si(100) dopé As recuit a 500°C avec
et sans rotation de I’échantillon. Les conditions d’analyse sont 1 keV d’énergie d’impact et 47°
d’angle d’incidence. Les profils de la concentration de AsCs," dans le silicium dopé en arsenic,
avant le dépdt de nickel pour des différentes conditions d’analyses sont reportées sur la figure

54Figure 54(b).
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Figure 54 : (a) Profils en profondeur de AsCs," et NiCs" avec le SIMS aprés siliciuration a2 500°C avec et
sans rotation de I’échantillon et (b) profils de AsCs," dans le silicium avant le dépét de nickel pour des
différentes énergies d’impact et d’angle d’incidence.

Nous ne remarquons aucune différence entre les spectres SIMS, avec et sans rotation de
I’échantillon, cela confirme que la rugosité n’augmente pas au cours de I’analyse SIMS dans
nos conditions d’analyse (figure 54(a)). En revanche, la résolution en profondeur se dégrade

pour des énergies d’impact élevées et des angles d’incidence petits (1.5 keV, 47°) et (2 keV,
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43°). Nous n’observons aucun changement sur les profils en profondeur d’AsCs2” en
augmentant les énergies d’impact lors de I’analyse de [I’échantillon qui contient le
monosiliciure de nickel (figure 53(a) et (b)). L’absence de changement de la forme des profils
peut étre juste un effet de compensation entre la dégradation en profondeur et la variation des
vitesses d’érosion. Nous devons noter que le bruit est plus élevé pour I’énergie d’impact de
0.75 keV que pour 1 keV (figure 53(c)), cela signifie que la détection limite est réduite pour
cette énergie. Les meilleures conditions d’analyses restent donc une énergie d’impact de 1 keV
et un angle d’incidence de 53°. Avec ces conditions expérimentales, nous avons une bonne
détection limite ainsi que la meilleure résolution en profondeur.

Cependant, avec ces conditions expérimentales, nous n’observons pas la présence d’une
bosse d’arsenic a I’interface NiSi/Si. Cette derniére est donc sans doute un artefact du SIMS lié
a la différence de matrice a I’interface.

Toutefois, I’augmentation des dopants a I’interface NiSi/Si a été observée dans la
littérature avec des mesures SIMS ou cette accumulation est interprétée par une segregation
interfaciale'®°. Nos résultats montrent qu’il est important d’effectuer une optimisation des
conditions expérimentales du SIMS et qu’il faut étre tres prudent lors des interprétations des
spectres SIMS, notamment aux interfaces. Il est aussi nécessaire d’associer plusieurs

techniques d’analyses pour caractériser au mieux ces derniéres.

E. Redistribution de ’arsenic apres recuit avec le SIMS optimisé

Apres avoir caractérisé structuralement (§ IV.A) et morphologiquement (8 I1V.B) les
échantillons de Ni/Si(100) dopé As recuits par RTP a différentes températures, nous avons
optimisé les conditions d’analyse pour le SIMS (paragraphe 1V.D). Nous avons ensuite
déterminé les profils de I’arsenic, du silicium et du nickel dans la structure NiSi/Si avec les

conditions d’analyses optimisées (énergie d’impact de 1 keV et angle d’incidence de 53°).
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Figure 55 : (a) Profils SIMS en profondeur de la concentration d’AsCs," aprés siliciuration a différentes
températures, (b) Signal du NiCs," aprés siliciuration a différentes températures.

A 400°C, nous observons sur les profils SIMS, une accumulation d’arsenic a I’interface.
Nous remarquons sur la figure 55(a) qu’il y a un effet important de la température sur la
redistribution de I’arsenic notamment a I’interface NiSi/Si et dans le silicium. Lorsqu’on
augmente la température, la concentration d’arsenic baisse a I’interface et dans le silicium. Ce
sont sur les profils a basse température que I’on observe une accumulation d’arsenic a
I’interface.

Pour essayer de confirmer cette accumulation, nous avons caractérisé I’échantillon par RBS
(figure 56).
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Figure 56 : Spectre RBS en échelle logarithmique obtenu sur un échantillon de 8 nm de Ni/Si(100) dopé en
arsenic, aprés recuit par RTP 2 400°C (avec un flux d'ions Het d'énergie égale a 2.3 MeV).
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Sur le spectre RBS, nous observons clairement I’apparition d’un pic de I’arsenic, ce dernier
peut étre di a la ségrégation de I’arsenic a I’interface, mais il peut aussi étre juste lié a la partie
de la jonction en arsenic qui n’est pas consommeée. Les simulations du spectre RBS avec Rump
ne permettent pas de choisir parmi les deux possibilités. Le profil de I’arsenic qui correspond a
cet échantillon obtenu par SIMS aprés optimisation des conditions d’analyse montre que
I’accumulation de I’arsenic a I’interface n’est pas réelle. Nous pouvons donc supposer que
I’accumulation d’As a I’interface NiSi/Si est un artefact du SIMS et que la valeur obtenue
d’apres les mesures par RBS pour la concentration d’As correspond a la partie de la jonction en
arsenic qui n’est pas consommeée. Cette quantité d’arsenic est d’environ de 0.5 x 10™ at/cm2.

De méme que pour I’arsenic, lorsque la tempeérature augmente, il y a un effet important sur
les profils de nickel et principalement sur la position de I’interface (lieu de la décroissance du
signal de Ni) (figure 55(b)). Les profils de nickel & 600 et 650°C sont de plus, décalés en
profondeur dans le silicium par rapport aux autres. A haute température, les profils de nickel
dans le silicium (figure 55(b)) ne peuvent pas étre expliqués par la diffusion, car la diffusion de
nickel dans le silicium est trés rapide mais sa solubilité est faible'?. D autre part, la pente du
profil de nickel a basse température peut étre liée & I’incorporation artificielle du nickel dans le
silicium au cours du bombardement avec les ions du césium. Récemment, il a été aussi observé
la diffusion des métaux en profondeur au cours de I’analyse par SIMS, mais ces phénomenes
(diffusion et incorporation) devrait étre observé lors des analyses quelque soit I’échantillon, ce
qui n’est pas le cas. Enfin, la RRX et les mesures de résistivitt montrent qu’a haute
température, la couche NiSi est agglomérée, ce qui confirme le décalage en profondeur de
I’interface dans les profils de SIMS du nickel. De plus, comme NiSi est aggloméré, nous ne
pouvons pas connaitre la quantité de dopants a I’interface. L’agglomération de NiSi influence
donc non seulement la morphologie de la couche NiSi mais aussi le profil de redistribution des
dopants. La caractérisation des dopants dans les films minces avec le SIMS montre ici ces

limites, ce qui contribue a la complexité de ces études.

F. Diffusion de I’arsenic dans les phases NiSi et Ni,Si

Pour comprendre la redistribution de I’arsenic lors de la formation des siliciures de nickel,
il faut d’abord connaitre les limites de solubilités et la diffusion de I’arsenic dans les deux
siliciures Ni,Si et NiSi. Pour atteindre cet objectif, nous avons préparé deux échantillons
comportant soit la phase NiSi soit la phase Ni,Si. Les siliciures ont été obtenus par réaction
entre un film de nickel et le silicium. Afin d’éviter que le siliciure ne continue a réagir avec le

silicium du substrat pendant le recuit de diffusion, le siliciure a été séparé du substrat par une
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couche d’oxyde. Cette couche sert aussi de barriere de diffusion. Les échantillons ont donc eté
élaborés de la maniére suivante :

- La premiére couche de 30 nm d’oxyde a été déposée par dépdt en phase vapeur a basse
pression (LPCVD) sur un substrat de silicium (100).

- Une couche de 150 nm de silicium polycrystallin a ensuite été déposée par LPCVD.

- Une couche de nickel a ensuite été déposée par PVD. Les quantités de nickel et de
silicium déposées n’étant pas suffisamment bien contrdlées pour obtenir une steechiométrie
parfaite, plusieurs échantillons ont été élabores avec des épaisseurs de nickel différentes. Ces
épaisseurs vont de 175 a 185 nm pour I’échantillon de Ni,Si, et de 65 a 75 nm pour
I’échantillon de NiSi. Il a été déterminé ensuite que les épaisseurs donnant la meilleure
steechiométrie étaient de 180 nm pour Ni,Si et de 70 nm pour NiSi. Par la suite, seuls les
résultats concernant ces échantillons seront présentés.

- Une seconde couche d’oxyde de 20 nm a ensuite été déposee en surface par LPCVD.
Cette couche a été déposée pour empécher I’amorphisation du siliciure et les pertes de dopants
par évaporation lors du recuit.

Les échantillons ont ensuite été recuits sous flux d’argon pendant 5 minutes a 350°C pour
former Ni,Si et & 550°C pour former NiSi. Ce recuit permet la réaction totale entre le film de
nickel et le silicium. lls ont ensuite subi un recuit de stabilisation des grains pendant 2 heures a
700°C sous flux d’azote. Enfin, les échantillons ont été implantés par des atomes d’arsenic.
L’énergie d’implantation choisie est de 120 keV pour Ni,Si et de 100 keV pour les échantillons
de NiSi. Ces énergies ont été choisies afin d’obtenir une profondeur d’implantation d’environ
50 nm pour les deux siliciures. La dose implantée est de 5.10 atm/cm?. C’est une dose élevée
pour essayer de dépasser la limite de solubilité dans les siliciures.

Afin de vérifier la composition des échantillons et de mesurer I’épaisseur réelle des
différentes couches, les échantillons ont été caractérisés a I’aide de différentes techniques
expérimentales (RBS, MET).

F.1. Caractérisation des échantillons

Les mesures RBS ont été effectuées avec un faisceau en incidence normale et d’energie 2.5
MeV. L’énergie a été choisie suffisamment élevée pour éviter la superposition des signaux du
silicium et du nickel. Les spectres mesurés ont été comparés avec des spectres simulés a I’aide
du logiciel RUMP (figure 57). Pour les deux échantillons de Ni,Si et NiSi (figures 57(a) et
(b)), les spectres simulés sont en bon accord avec les spectres mesureés. Les fleches indiquent

les énergies correspondant aux différents éléments lorsqu’ils sont situés en surface.
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Figure 57 : Spectres RBS des échantillons de Ni,Si (a) et NiSi (b) (Données expérimentales et simulation).

Nous constatons que les concentrations en nickel et en silicium sont homogenes dans le
siliciure et qu’elles correspondent bien a la phase attendue. Le Tableau 1, montre les couches et
leurs épaisseurs utilisées pour la simulation du spectre RBS (figure 57(a)) en allant de la
couche 1 qui représente la surface jusqu’au substrat (la couche 6).

N° des couches 1 2 3 4 5 6
Composition SiO, NiSi | NipSi(2%As)|  Ni,Si SiO, Si
Epaisseur (nm) 20 16 20 220 30 massif

Tableau 1 : Résumé des couches utilisées pour simuler le spectre RBS pour I’échantillon de Ni,Si.

Pour pouvoir simuler le signal de I’arsenic dans la couche Ni,Si, nous avons été obligés de
partager la couche de Ni,Si en plusieurs couches avec des concentrations d’arsenic différentes.
La couche 3 est une couche de Ni,Si qui contient 2% d’arsenic qui correspond au maximum du
pic d’implantation. De méme, pour la phase NiSi (Tableau 2), il est possible que dans cette
région, des précipités riches en arsenic se soient formes.

Le Tableau 2 montre les couches et leurs épaisseurs utilisés pour la simulation du spectre
RBS (figure 57(b)) en allant de la couche 1 qui représente la surface jusqu’au substrat (couche

6).

N° des couches 1 2 3 4 5 6
Composition SiO; NiSi NiSi(2%As) Ni,Si SiO; Si

Epaisseur (nm) 20 24 24 132 30 massif

Tableau 2 : Résumé des couches utilisé pour simuler le spectre RBS pour I’échantillon de NiSi.
D’autre part, des coupes transversales MET ont été réalisées sur les deux échantillons. La

figure 58 montre les images MET des échantillons respectivement de Ni,Si et NiSi.
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Figure 58 : Vues en coupe transversale des échantillons de Ni,Si (a) et NiSi (b) observés par microscope
électronique a transmission (MET)

Nous observons clairement les différentes couches: le substrat de silicium (100), la
barriere d’oxyde, le siliciure ainsi que I’oxyde en surface. Nous constatons que la plupart des
grains sont colonnaires avec des tailles assez proches. Nous observons aussi une différence de
contraste dans les grains a proximité de la surface. La possibilité d’une phase différente a été
écartée, car les mesures RBS confirment la présence d’une seule couche du siliciure. Cette
différence de contraste pourrait étre due aux défauts créés dans le siliciure provoqués par
I’implantation d’arsenic. Une autre explication de ce contraste pourrait étre la présence de
précipités riches en arsenic, car, d’apres les simulations des spectres RBS, nous avons dans
cette zone 2% d’As dans les deux siliciures. En effet, si on dépasse la limite de solubilité d’As
dans le siliciure de nickel, la formation des précipités devrait débuter.

D’apreés plusieurs images MET, la taille moyenne des grains a été évaluée (210 nm environ
pour Ni,Si) en supposant que la hauteur des grains est égale a I’épaisseur de la couche du
siliciure.

F.2. Diffusion de I’As dans NiSi et Ni,Si

Pour déterminer les coefficients de diffusion de I’arsenic dans les deux siliciures de nickel,
il faut réaliser des recuits a différentes températures. Les échantillons de Ni,Si et NiSi ont donc
été recuits pendant une heure, a des températures allant de 400°C a 700°C. Ensuite, nous avons
réalisé des profils SIMS dans les mémes conditions d’analyses. Dans les deux échantillons,
nous n’observons aucune diffusion d’As pour les températures inférieures ou égales a 600°C.
En revanche, nous avons remarqué une forte modification du profil qui devient plat pour une

température de 700°C, ce qui traduit une importante diffusion (figure 59).
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Figure 59 : (a) Profils SIMS de I’arsenic dans I’échantillon de Ni,Si recuit a 400°C, 500°C, 600°C et 700°C
pendant une heure et (b) Profils SIMS de I’arsenic dans I’échantillon de NiSi recuit a 400°C, 500°C, 600°C
et 700°C pendant une heure.

A 700°C pendant une heure, I’arsenic semble avoir déja trop diffusé. Pour mesurer le ou les
coefficients de diffusion, il faudrait effectuer d’autres recuits a des temps inférieures, ce qui
manquerait de précision. Les recuits suivants ont donc été effectués a 650°C, afin d’observer
une diffusion significative et pour différents temps de recuit pour avoir une meilleure
détermination du coefficient de diffusion. Comme les siliciures de nickel sont polycristallins,
deux mecanismes de diffusion sont présents : une diffusion dans les joints de grains qui devrait
étre tres rapide et une diffusion dans les grains qui est moins rapide.

Des recuits ont donc été effectués sur les deux échantillons a une température de 650°C et pour
des durées allant de 1 h & 64 h. Les profils SIMS de I’arsenic aprés recuit a 650°C pour les

différents temps de recuit sont présentés figure 60.

() ey (b) '
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Figure 60 : (a) Profils SIMS de ’arsenic dans I’échantillon de Ni,Si recuit a 650°C pendant différents temps
et (b) Profils SIMS de ’arsenic dans I’échantillon de NiSi recuit a 650°C pendant différents temps.
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Les signaux correspondant a I’arsenic ont été normalisés point par point par rapport aux
signaux du césium. Le facteur RSF a été calculé de telle sorte que la dose mesurée dans le
profil SIMS de I’échantillon non recuit corresponde a la dose implantée théoriquement. Le
méme facteur a ensuite été utilisé pour les profils des échantillons recuits.

Dans les deux cas, I’effet de la diffusion est observable aprés une heure, nous constatons
que le pic d’implantation s’est aplani. Nous observons aussi la formation d’une « queue » de
diffusion a droite du pic d’implantation. Cette partie du profil d’implantation correspond a
I’arsenic diffusant aux joints de grains puis dans les grains a partir des joints. Elle est déja
plane aprés une heure de recuit, ce qui montre que la diffusion est beaucoup plus rapide aux
joints de grains qu’en volume.

Dans le cas de Ni,Si (figure 60(a)), nous remarquons que le pic d’implantation s’aplanit
lorsque le temps de recuit augmente, jusqu’a 64 h de recuit ou I’arsenic a complétement
diffusé.

Dans le cas de NiSi (figure 60(b)), I’évolution du profil est plus complexe. Nous constatons
aprés une heure de recuit, I’apparition d’un épaulement & une concentration de 10?* atm/cm®.
Cette concentration pourrait correspondre a la limite de solubilité de I’arsenic dans NiSi. En
effet, au-dela de cette concentration, I’excés d’arsenic se trouverait sous forme de précipités et
ne pourrait pas diffuser. Nous n’observerons de la diffusion qu’aux concentrations inférieures,
ce qui expliguerait la forme d’épaulement. Cependant, apres 16 h et 64 h de recuit, nous
observons la formation d’un second épaulement a 120 nm de profondeur. Cet épaulement peut
étre d0 a un changement dans la composition du siliciure.

D’autre part, nous observons la présence des deux pics de concentration aux interfaces avec
les oxydes, mais la hauteur des pics ne varie pas avec le temps de recuit. La présence de ces
pics pourrait donc étre expliquée par la ségrégation.

Pour déduire les coefficients de diffusion de I’arsenic dans les deux siliciures, il faut
absolument passer par des simulations numériques a 2D en utilisant les régimes de Fischer. Ces
simulations sont en cours. Ensuite, nous réaliserons d’autres recuits a différentes températures
pour déduire les énergies d’activation.

Résumé

Dans cette partie, nous nous sommes intéressés a la redistribution de I’arsenic apres
formation de NiSi par réaction a I’état solide entre un film mince de nickel et un substrat de
silicium dopé en arsenic. Ces mesures ont été principalement réalisées par SIMS. Pour cela,
nous avons optimisé les conditions expérimentales du SIMS pour cette application et

principalement pour les mesures a I’interface.
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Nous avons montré I’effet de I’agglomération de la phase NiSi sur la redistribution de
I’arsenic.

Dans un deuxieme temps, nous avons initié une étude de la diffusion de I’arsenic dans
Ni,Si et NiSi pour comprendre les mécanismes fondamentaux de la redistribution de I’arsenic

lors de la formation de ces siliciures de nickel.

Conclusion

Les réactions a I’état solide entre un film mince métallique et un substrat de Si
monocristallin ont été suivies. Dés le dép6t, nous avons observé I’existence d’une fine couche
nanocristalline de siliciure formée a I’interface (Pt,Si pour Pt/Si(100) et NiSi pour
Ni/Si(100)). A basse temperature, la formation des siliciures a lieu simultanément pour un
film de Ni faiblement allié (au Pt ou au Pd) alors que la séquence de formation va dépendre de
I’épaisseur déposée pour les films de Pt.

Nous avons montré la faisabilité des mesures de DSC dans ces études sur les mécanismes
de formation. L ensemble des résultats sera discuté dans le chapitre suivant, avec I’apport des
simulations.

En combinant les mesures de MET, de SAT, de SIMS et de RBS, nous avons pu mettre en
évidence la redistribution du Pt au cours de la réaction du Ni allié faiblement allié en Pt avec
un substrat de Si.

La redistribution de I’As a aussi été étudiée, principalement par SIMS, ce qui nous a

permis de montrer I’effet de I’agglomération de la phase NiSi sur cette redistribution.
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Chapitre 1V : Discussion

L’interprétation des résultats expérimentaux est indispensable pour comprendre les
mécanismes fondamentaux de la réaction a I’état solide entre un film mince métallique pur ou
allié et un substrat de silicium. Dans ce chapitre, nous allons rassembler les résultats obtenus
pour tous les systemes autour de chaque phénomeéne physique. Les simulations que nous
avons réalisées au cours de ces travaux seront présentées dans cette partie. Ces simulations
vont nous aider a dégager les phénomenes responsables de chaque comportement, notamment

la cinétique de formation d’une phase et la redistribution d’un troisiéme élément.

I. Formation des phases en films minces

Beaucoup de modeles ont été développés pour expliquer les phénomenes observeés lors des
réactions aux interfaces soit entre des multicouches, soit entre un film mince et un substrat:
ordre d’apparition des phases, absence de certaines phases thermodynamiquement stables,
apparition de phases métastables. Comme il s’agit de situations complexes, aucun de ces
modeles ne rend compte de I’ensemble des résultats expérimentaux obtenus dans la littérature.
Nous avons utilisé certains de ces modeles ou des combinaisons de ces modeles pour simuler

nos résultats.

1. Premiers stades de formation : interdiffusion, germination et croissance

latérale des siliciures

Lors de cette étude sur la réaction d’un film mince métallique pur ou allié avec un substrat
de silicium, nous avons observé pour les premiers stades de formation : la formation d’une
phase nanocristalline a I’interface M/Si apres dép6t, dans le cas d’un film de Ni allié en
platine, nous avons observé aussi la phase Ni,Si avec une forme de précipité. Lors des
mesures de DSC, nous avons observé deux pics exothermiques qui correspondent a la
formation d’une seule phase M,Si.

La formation d’une nouvelle phase par la diffusion réactive entre deux constituants est un
processus courant en metallurgie et plus généralement en science des matériaux. Lorsqu’on
met en contact deux éléments A et B qui peuvent former plusieurs phases intermédiaires,
I’interdiffusion des atomes A et B fait qu’il apparait une sursaturation, d’un c6té ou de part et
d’autre de I’interface, qui crée une force motrice de germination de ces phases. Si on sait
calculer cette force motrice dans des cas relativement simples comme par exemple la

germination homogéne d’un précipité dans une matrice. En revanche, lorsqu’il s’agit de
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I’étape initiale d’une réaction interfaciale entre deux éléments A et B, I’interdiffusion fait que
dans toute la zone pres de I’interface, il y a un tres fort gradient de concentration. La force
motrice de germination est donc plus difficile & estimer'?. Cependant, on s’attend & ce qu’a
partir d’une interdiffusion ou d’un certain gradient, il y ait germination d’au moins une des
phases intermédiaires du systeme A-B.

La sonde atomique tomographique (SAT) assistée par un laser femtoseconde est unique,
car elle permet de visualiser en 3D les premiers stades de formation. En effet les résultats de
SAT (chapitre 3) montrent que lors du dépdt d’un film de nickel contenant 5% de Pt a la
température ambiante, deux siliciures de nickel sont formés: I’un avec une composition
correspondant a NiSi et I’autre avec une composition correspondant a Ni,Si. La DRX et la
RRX semble indiquer la formation d’une phase amorphe (NiSi) lors du dép6t, la présence de
cette phase amorphe a été reportée dans plusieurs cas incluant le systéeme Ni/Siamorphe3. La
formation préliminaire d’un siliciure amorphe a été expliquée par la présence d’une barriére
de germination pour la phase cristalline Ni,Si® & température ambiante pour le systéme
Ni/Siamorphe. NOS analyses de microscopie électronique en transmission ont montré que la
phase NiSi est en fait nanocristalline. Nous n’avons pas pu mettre en évidence la présence de
Ni,Si par MET mais il est possible que les clusters de Ni,Si n’aient pas été préservés lors de
la préparation de I’échantillon par FIB, ou bien leur densité de site soit trop faible. De méme,
nos mesures de DRX n’indiquent pas la présence de la phase Ni,Si cristalline, ni de la phase
NiSi. D’autre part, nous pouvons rejeter I’hypothése d’une réaction lors de I’analyse en SAT-
laser. En effet, lors de la préparation par FIB, I’élévation de température de I’échantillon usiné
est de I’ordre de 10°C. De plus, il a été montré récemment que la température de la pointe est
inférieure a 160 K juste aprés I’impulsion laser et décroit en cing nanosecondes vers la

température usuelle de I’échantillon en SAT, soit 70 K*.
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o Si +—— Ni(5%Pt)

Figure 1 : Schématisation de la
germination et de la croissance
latérale de Ni,Si lors de la réaction
d’un film de nickel contenant 5%

Ni, Si de platine avec un substrat de Si
NiSi (100) juste apres dépot. Ce schéma
est réalisé a partir d’un montage
avec une partie du résultat de
sonde (partie gauche), I’autre est
= Si(100) la méme mais inversée (partie
droite).

La particule de Ni,Si n’est sans doute pas un germe, car sa taille est supérieure a la taille
critique d’un germe (typiquement de I’ordre de 1 nm®). La situation observée dans la figure 1
(cette figure est un montage) ne correspond donc pas aux premiers stades de la germination
mais plutét a la croissance latérale des germes de la phase Ni,Si. La présence de la premiére
phase (NiSi) engendre plus de difficulté a la germination de Ni,Si. En effet, la formation de
cette phase réduit la force motrice pour la germination de Ni,Si°. Un gradient de concentration
abrupt peut aussi limiter la germination®’. Au cours de la formation des intermétalliques,
plusieurs études indiquent que la germination est importante et limite certaines étapes. En
particulier, les expériences de calorimétrie (DSC) sur différents systémes (Al/Ti®, Al/Co®,
AI/Ni', Ni/Si*, Nb/AI* ont montré que la formation d’une seule phase est caractérisée par
deux pics exothermiques: le premier correspond a la germination et a la croissance latérale qui
continue jusqu’a la formation d’une couche homogene, et le second pic correspond a la
croissance dans la direction perpendiculaire a la surface de I’échantillon. L’évaluation
quantitative des pics de DSC conduit habituellement a une premiére couche de 10 nm
d’épaisseur environ, une valeur significative supérieure a la taille critique des germes. Vovk et
al*? ont aussi observé, lors des études sur les bicouches Al/Co par SAT, une croissance

latérale des germes et une couche apres la premiére étape avec une épaisseur de 5a 10 nm.

|13 |l4

Vovk et al*?, Klinger et al*® et Lusenko et al**, ont proposé des modéles sur la diffusion
des éléments minoritaires le long des joints d’interphase. Ceci permet la croissance des
intermétalliques sans diffusion dans la phase en croissance. D’aprés ces modéles de
précipitation, les germes peuvent croitre avant la formation d’une couche continue. Ces

modeles ont aussi expliqué la forme non-symétrique de la croissance de la phase dans le
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systeme Al/Co et peuvent sans doute aussi s’appliquer dans notre cas pour Ni,Si. Cette forme
est principalement due a une anisotropie de diffusion dans I’interphase mais peut dépendre
aussi des coefficients de réaction aux interfaces: dans le systeme Al/Co, la particule
intermétallique suit les sites d’Al a I’interface et donc ceci explique la formation de la phase
AlgCo, a I’interface. Ni(Pt)/Si semble relativement similaire au systeme Al/Co, puisque la
phase Ni,Si est davantage développée a I’interface Ni,Si/Ni.

Nous avons aussi suivi I’évolution des phases formées lors du traitement thermique par
DSC et DRX in situ pour des films de Pt ou de Pd purs, de Ni pur ou allié au Pt avec un
substrat de silicium monocristallin (chapitre 3). Cela nous a permis de confirmer I’étape de
germination-croissance latérale.

En effet, la réaction a I’état solide d’un film de palladium avec un substrat de silicium
entraine la formation d’un seul composé Pd,Si a basse température alors que le spectre de
DSC montre la présence de deux pics exothermiques (figure 2(a)). Le premier (a T = 255°C)
est attribue a la germination-croissance latérale de la phase Pd,Si et le second (T = 340°C) est
attribué a la croissance dans la direction normale a la surface de cette phase. De méme, la
formation de la phase Ni,Si lors de la réaction d’un film de nickel contenant 5% de Pt avec Si
est caractérisée par deux pics de DSC (Tpic1= 350°C et Tpico= 475°C) (figure 2(b)). Lors de la
réaction d’un film mince de platine d’épaisseur inférieure a 50 nm avec un substrat de
silicium monocristallin, nous avons également observé deux pics exothermiques de DSC qui
correspondent a la formation de la phase Pt,Si ; nous avons aussi attribué le premier pic a la
croissance latérale des germes de Pt,Si. Pour ces trois systemes, nous observons donc la

germination suivie de la croissance latérale des germes de la premiére phase qui se forme.

Coffey et al** ont développé un modeéle simple qui permet de simuler les spectres de DSC.
Ce modeéle prend en compte la croissance latérale des germes et ensuite la croissance de la
phase couche par couche dans la direction normale a la surface. Dans le papier initial de
Coffey et al*!, le modeéle est basé sur les hypothéses suivantes :

- il existe une densité de germes sur critiques déja présents ;

les germes sont cylindriques de rayon r et d’épaisseur Z ;

la croissance latérale est contrélée par la mobilité d’interface ;

la croissance normale est contrdlée par la diffusion ;
Il faut préciser que ce modele ne tient pas réellement compte de la germination puisqu’il

suppose que les germes sont déja présents.
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Pour compléter ce modele, nous avons supposé que la croissance normale n’est pas contrélée
uniquement par la diffusion mais peut aussi I’étre par la mobilité d’interface. Dans ce modele, la
vitesse de la réaction est exprimée en termes de fraction volumique transformeée Xv:

dXv
dt

dX Z dz 1 . .
= ( th )(Zmax )+ X A(E)(a) Equation 1

ou la valeur initiale de I’épaisseur Z est égale a Z, (I’épaisseur des germes préexistant) et Zmax
I’épaisseur maximale de la phase formée.

Suivant une approche de type Johnson et Mehl™ et Averami®®, la fraction d’aire occupée par
les germes (n le nombre de sites) de forme cylindrique (de rayon r) est donnée par
I’expression suivante :

X, =1—exp(-nar?) Equation 2
Nous avons supposé que la vitesse de croissance de ces germes est limitée par la réaction a

I’interface et peut étre exprimeée par :

dr E.
— =K;q exp(-—
d ° P( KgT

) Equation 3
Avec respectivement K, et E; le facteur pré-exponentiel et I’énergie d’activation de la
réaction a I’interface.

L’épaisseur Z de la couche peut s’exprimer en supposant soit :

» que la diffusion limite la croissance,

» que la réaction a I’interface limite la croissance,

» qu’une combinaison des deux phénomenes régit la croissance.

L’expression de I’évolution de I’épaisseur Z est détaillée pour chaque cas dans le chapitre
La figure 2 montre la superposition des spectres de DSC obtenus lors de la réaction d’un

film mince (a) de palladium et (b) de nickel contenant 5% de Pt avec un substrat de silicium,

avec la simulation correspondante.
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Figure 2 : Thermogrammes de DSC obtenus lors de la réaction d’un film mince avec un substrat de
Si(100) et les simulations correspondantes (a) 50 nm de Pd/Si(100) lors d’un recuit a 100 K/min (b) 80 nm
de Ni(5%P1)/Si(100) lors d’un recuit a 100 K/min.

Voici un tableau qui résume les parameétres de la croissance latérale des germes utilisés lors
des simulations de la cinétique de formation des composes des expériences de DSC, avec :

Z, I’épaisseur initiale des germes

r : rayon des germes cylindriques

K oet E, : le facteur pré-exponentiel et I’énergie d’activation de la réaction a I’interface.

Systéme Phase formée | n (sites/nm?) | r(nm) | Zo(nm) | K,, (cm/sec) | E,,(eV)
Pd/Si(100) Pd,Si 0.0005 20 5 15 0,85
Pt/Si(100) Pt,Si 510° 5 3 50 0.8

Ni(5%Pt)/Si(100) Ni,Si 0,005 15 10 30 1.03

Tableau 1 : Constantes cinétiques de la germination et de la croissance latérale des germes de Pd,Si, Ni,Si

et Pt,Si. La précision sur les énergies d'activation et de I'ordre de 0.1 eV.

Conclusion
L’originalité de ce travail est liee a la réalisation d’expériences de DSC exploitables pour la

premiere fois sur la réaction d’un film mince avec un substrat de silicium monocristallin, alors
que les études précédentes étaient en général réalisées sur multicouches autosupportées.

Dans cette partie, nous avons montré la germination et la croissance latérale de la premiére
phase qui se forme entre un métal et un substrat de Si(100) par des expériences de DSC. En
effet, lors de la réaction des trois systemes (Pd/Si, Pt/Si et Ni(Pt)/Si), les expériences de DSC
montrent la présence de deux pics exothermiques correspondant a la formation d’un seul

compose. Le premier pic de DSC est attribué a la croissance latérale des germes. De plus, nous
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avons confirme la germination et la croissance latérale de la phase Ni,Si avec la sonde atomique
tomographique assistée par laser femtoseconde.

Nous avons déterminé les parameétres cinétiques de germination-croissance latérale des
phases Pt,Si, Pd,Si et Ni,Si a partir des simulations des spectres de DSC par un modéle qui
prend en compte les deux phénomenes : la croissance latérale des germes et la croissance dans

la direction normale.

2. Formation contr6lée par la diffusion réactive

Dans la plupart des réactions des films minces métal/silicium, il a été observé que le carré
de I’épaisseur du siliciure varie linéairement avec le temps lors des recuits isothermes. Ceci
est caractéristique d’une formation contrélée par la diffusion. Les variations avec la
température du taux de formation (pente de la courbe) donnent alors I’énergie d’activation de
la croissance de la phase.

Dans nos expériences, nous avons également trouvé une variation quasi-parabolique lors
des recuits isothermes. D’autre part, les thermogrammes de DSC obtenus pour différentes
rampes se superposent, dans la plupart des cas, au niveau de la montée du pic principal : or,
ceci est caractéristique d’une croissance contrdlée par I’interface’. Nemouchi et al*’ ont
obtenus des résultats similaires pour la formation de Ni,Si par réaction entre un film mince de
Ni et du silicium amorphe. Ils ont donc utilisé un modele de croissance qui prend en compte a
la fois la réaction a I’interface (régime linéaire) et la diffusion atomique (régime parabolique),
cette loi, appelée « linéaire-parabolique »", leur a permis de simuler & la fois les diagrammes
de DRX et thermogrammes de DSC.

Nous allons maintenant rappeler cette loi avant de I’utiliser pour simuler nos résultats

expérimentaux.

' Dans le cas de croissance controlée par I’interface (Kq >> K,) I’équation 4 devient
dz Ap™ ApN Er i

— =K, x——=K, 4 X exp(— Ané i
at r KgT ro KgT p( KBT)' En général, le terme ) varie peu
dans la gamme de température et sa variation peut étre négligé par rapport a la variation en
S A ..
exp(KlT). On peut donc considérer que le terme H est constant et écrire
B B

dz E
que— = K'exp(—-
dt KgT
va donc étre une fonction exponentielle et toutes les courbes DSC avec les différentes rampes
vont se superposer. Kr, la mobilité d’interface.
" La loi n’est linéaire- parabolique seulement lors d’une isotherme.

) . Quelle que soit la rampe, le signal DSC qui est proportionnel a dZ/dt,
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L’ accroissement de I’épaisseur Z de la couche (équation 1) peut s’exprimer en utilisant la

loi linéaire-parabolique qui prend en compte a la fois la diffusion et la réaction a I’interface.

0z _ KgxK, _(au™)
= X Equation 4
dt  K,Z+Ky KgT

avec AW la différence de potentiel chimique aux bord de la couche, T la température, t le

temps et Kg la constante de Boltzmann.

La mobilité d’interface et le coefficient de diffusion s’écrivent K,=K,OexpeK—rT) et
B

Ky = Kgo eXp(— ErT) avec K,, et Ky, les facteurs pré-exponentiels. Er et Ed respectivement

KB
les énergies d’activation pour la migration de I’interface et pour la diffusion a travers la

couche.

En général, la diffusion et la réaction a I’interface contribuent simultanément a la
croissance mais c’est le phénomene le plus lent qui la contrdle. Ainsi, si la réaction limite la
cinétique de croissance d’une phase, le coefficient de diffusion est élevé et la vitesse de
réaction aux interfaces est lente, et inversement si c’est la diffusion qui limite.

Nous avons utilisé ce modele de croissance contrdlée par diffusion et réaction a I’interface
couplé au modéle de croissance latérale développé précédemment pour dégager les parametres
cinétiques de la croissance des phases Pd,Si, Pt,Si et Ni,Si lors de la réaction d’un film mince
de Pd, Pt et Ni(5%Pt) avec un substrat de silicium monocristallin.

Dans le chapitre 111 « Résultats expérimentaux », nous avons présenté les thermogrammes
de DSC traités. Cependant, pour différents vitesses de recuit, nous avons observé que I’aire
des pics variait, ce qui n’a pas de sens physique (I’échantillon analysé ayant quasiment la
méme masse pour toutes les expériences aux incertitudes de mesure de masse pres). Cette
variation thermique peut étre liée a d’autres facteurs comme le comportement des différentes
résistances de I’appareillage qui peuvent dépendre de la vitesse de chauffe. Une faible
variation de la masse des échantillons lors des mesures de masse contribue aussi a la variation
de I’aire mesurée. D’autre part, la soustraction de la ligne de base influence fortement la
valeur de I’aire des pics de DSC. Pour nous affranchir de ce probléme, nous avons procédé de
la maniére suivante :

Tout d’abord, nous avons calculé I’aire (a;) rapportée a la vitesse de chauffe (r)
correspondant a chaque recuit (ar = A/r avec A, : aire « brute » mesurée). Puis, nous avons

normalisé chaque diagramme (signal S;) par rapport a I’aire correspondante (s, =S/a;). Enfin,
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nous avons multiplié tous les diagrammes par I’enthalpie de formation (AHs) de la phase
concernée (s = AH¢*s;). Tous les thermogrammes de DSC qui sont présentés dans ce chapitre
ont éte traités suivant la méme procédure.

De plus, nous avons utilisé I’intensité intégrée des pics de DRX pour ajuster nos
parametres cinétiques. En effet, I’intensité intégrée doit étre utilisée car elle est représentative
de la fraction volumique de la phase contrairement a I’intensité maximale qui peut évoluer
fortement notamment avec les contraintes dans la couche. La figure 3 qui montre I’évolution
de I’intensité maximale du pic de diffraction et celle de I’intensité integreé illustre bien cette
différence : I’intensité intégrée montre clairement un plateau correspondant a la fin de la

formation de Pd,Si alors que I’intensité maximale continue d’augmenter.

1 [ vl |
o
0,9 ... ml
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0,7 - .l-
Gl [ L
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@ ;
2 05- Pd2Si N |
c —e— Intensité maximale:
[J]
£ 04 Pd
0,3 - u Inten_sité intégrée
Pd2sSi
0,2 ® Intensité intégrée
:Pd

0 100 200 300 400 500 600 700 800
Temps (min)
Figure 3 : Comparaison entre la variation de I’intensité maximale et I’intensité intégrée en fonction du
temps, des pics (111) du Pd et (002) du Pd,Si lors d’un recuit isotherme a 175°C.

Les simulations numériques ont été réalisés en tenant compte du profil de température réel
incluant notamment (i) les rampes pour atteindre la température de consigne dans les recuits
isothermes et par étapes ainsi que (ii) les paliers pour les recuits par etapes et (iii) les rampes
pour les recuits isochrones. Comme les thermogrammes DSC ont un comportement proche
d'une croissance contrdlée par l'interface, nous avons utilisé les énergies d'activation obtenus

par analyse de Kissinger pour les mobilités d'interface.

e Croissance de Pd,Si

La formation de la phase Pd,Si représente un exemple modéle de la diffusion réactive, car
Pd,Si est la seule phase qui se forme lors de la réaction d’un film de palladium avec un

substrat de silicium.
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Les résultats de DRX montrent une tendance parabolique de la croissance de la phase Pd,Si
(figure 4). Les pics de DSC (qui correspondent a la croissance de Pd,Si) pour les différentes
rampes sont décalés en hauteur et en température les uns par rapport aux autres (figure 5(a)) :

on a donc une contribution non négligeable de la diffusion dans les recuits isochrones.

14
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O T T T T T T T T 1
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temps (min)

—=— Intensité intégrée de Pd2Si

Intensité intégrée (u.a)

Figure 4 : Variation du carré de I’intensité intégré en fonction du temps, de la raie de diffraction (002) de

Pd,Si lors d’un recuit isotherme a 175°C.

Nous avons simulé les thermogrammes DSC (figure 5(a)), le recuit par étapes (DRX
(figure 5 (b)) ainsi que les recuits isothermes (DRX (figure 5(c)&(d))) avec le modéle qui
prend en compte la croissance latérale des germes (1 pic DSC) et ensuite la croissance de la
phase Pd,Si dans la direction normale (linéaire-parabolique). Les parametres cinétiques sont
résumés dans le tableau 2 avec une comparaison de la littérature. En faisant varier les
parametres de simulation, nous avons estimé I'erreur sur les énergies d'activation a environ 0,1

eV. L'erreur sur les températures est de I'ordre de 10 a 20 K.

Systeme Phase formée | Zma(nM) | K, (cm%¥sec) | E,(eV) | K,,(cmisec) | E, (eV)
Pd/Si(100) Pd,Si 90 0,05 12 16 0,8
Pd/Si(100)* Pd,Si 39 15

Tableau 2 : Constantes cinétiques de la croissance normale de Pd,Si issues de cette étude et données par

Bower et a

|18
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Figure 5 : Cas de 60 nm de Pd/Si(100) : (a) Thermogrammes de DSC et leurs simulations avec le modele
de la croissance latérale des germes et le modéle linéaire-parabolique de la croissance dans la direction
normale pour différentes rampes 25, 50, 75 et 100 K/min. Simulation des résultats de DRX lors d’un recuit
(b) par palier, (c) isotherme a 175°C et (d) isotherme a 185°C avec le méme coefficient de diffusion que

celui utilisé dans les simulations de DSC.

e Croissance de Pt,Si pour des épaisseurs de platine inférieures a 60 nm

Nous avons observé une croissance séquentielle des siliciures de platine pour des épaisseurs
du film de platine inférieures a 60 nm. Dans ce cas, la phase Pt,Si est la premiere phase qui se
forme jusqu’a la consommation compléte du platine. Ensuite PtSi croit par la transformation
de Pt,Si > PtSi + Pt.

L’evolution de I’épaisseur de la phase Pt,Si obtenue par DRX montre une tendance linéaire
(figure 6(c)) en fonction du temps lors d’un recuit isotherme a 175°C. Cela est confirmé par la
superposition des thermogrammes de DSC, pour les différentes vitesses de recuit (figure 6
(@)). La phase Pt,Si est donc limitée majoritairement par la réaction aux interfaces lors des

recuits isothermes ou des vitesses de recuit rapide.
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Figure 6 : Cas de 50 nm de Pt/Si(100) : (a) Thermogrammes de DSC et leurs simulations avec le
modele de la croissance latérale des germes et le modéle linéaire-parabolique de la croissance dans la
direction normale pour différentes rampes 25, 50, 75 et 100 K/min. Simulation des résultats de DRX lors
d’un recuit (b) par palier et (c) isotherme a 175°C avec le méme coefficient de diffusion que celui utilisé

dans les simulations de DSC.

Les simulations des thermogrammes de DSC avec le modele linéaire-parabolique qui
prend en compte la croissance latérale nous ont permis de déduire les constantes cinétiques de

la croissance de Pt,Si. Ces derniers sont résumés dans tableau 3 avec une comparaison de la

littérature.

Systeme Phase formée | Zma(nm) | K, (cm’/sec) | E,(eV) | K,,(cmisec) | E, (eV)
Pt/Si(100) Pt,Si 78 0,7 1,3 20 0.96
Pt/Si(100)" Pt,Si 4310° 1.3

Tableau 3 : Constantes cinétiques de la croissance normale de Pt,Si issues de cette étude et données par

Stark et al'®. La précision sur les énergies d'activation et de I'ordre de 0.1 eV.
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e Croissance de Ni,Si par réaction de Ni(5%0Pt)

Dans le cas de la réaction d’un film mince de nickel allié a 5% de platine avec un substrat
de silicium monocristallin, I’allure du deuxiéme pic de DSC révele une formation de Ni,Si
(figure 7(a)) contrélée principalement par la réaction pour les rampes les plus élevées. Les
résultats de DRX (recuit isotherme (figure 7(c) et (d)) montrent une tendance parabolique
avec le temps™ ce qui signifie que dans ce cas la croissance de Ni,Si est limitée par la
diffusion.

Nous avons simulé la croissance de la phase Ni,Si par le méme modeéle que précédemment
et les parametres cinétiques de la croissance normale de la phase Ni,Si sont aussi résumés
dans le tableau 5 avec une comparaison de la littérature. 1l faut noter que nous avons négligé
la croissance simultanée de NiSi avec Ni,Si, en supposant uniquement la croissance de la
phase Ni,Si. En effet, la variation de I’épaisseur de la phase NiSi est trés faible par rapport a

la phase NiSi, lorsque les deux phases croissent simultanément.

Les premiers pics ne sont pas tres bien décrits par la simulation suivant la rampe. En effet,
en fonction de la rampe, la redistribution du Pt doit étre différente. Cela modifie sans doute la
croissance latérale des germes de Ni,Si et donc la température a laquelle cette croissance a

lieu.

i Comme nous l'avons précisé précédemment, la croissance de Ni,Si en présence de platine est d'abord
parabolique puis se ralentit ensuite. Ce point sera discuté dans la suite.
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Figure 7 : (a) Thermogrammes de DSC et leurs simulations avec le modele de la croissance latérale
des germes et le modeéle linéaire-parabolique de la croissance dans la direction normale pour différentes
rampes 25, 50, 75 et 100 K/min (cas de 80 nm de Ni(5%Pt)/Si(100) ) . Simulation des résultats de DRX lors
d’un recuit (b) par palier, (c) isotherme a 245°C et (d) isotherme a 260°C avec le méme coefficient de
diffusion que celui utilisé dans les simulations de DSC (cas de 50 nm de Ni(5%Pt)/Si(100)).

Cependant, lors d’un recuit isotherme (figure 7(c)&(d)), I’évolution de I’épaisseur est
parabolique en fonction du temps de recuit. Une différence de la croissance entre la courbe
expérimentale et la courbe simulée est observée, liée a la redistribution du platine. Le Pt
retarde la cinétique de formation de Ni,Si par le rejet du Pt dans le film de nickel non
consommeé. Ce rejet a probablement aussi pour effet d’abaisser I’intensité du deuxieme pic de
DSC lors d’un recuit a 25 K/min. En revanche, lorsque les vitesses de recuit sont élevées, le
rejet du platine doit &tre moins important. Ceci peut étre lié soit a I’effet de la température sur
la solubilité du platine dans la phase Ni,Si, soit au fait que le systeme n’a pas le temps
d’atteindre I’équilibre thermodynamique. Une rampe importante peut aussi modifier la

redistribution du Pt et donc la formation des siliciures.
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Systéme Phase formée | Zmax(nm) Kdo(cmzlsec) E (V) | K, (cm/sec) | E,(eV)
Ni(5%Pt)/Si o

Ni,Si 130 1 1,55 0,35 0,9
(100)
Ni/Si’ o

Ni,Si 75 1.67 15 0.25 0.8
amorphe

Tableau 4 : Constantes cinétiques de la croissance normale de Ni,Si issues de cette étude et données par

|17

Nemouchi et al™’. La précision sur les énergies d'activation et de I'ordre de 0.1 eV.

Nous remarquons que le coefficient de diffusion du nickel dans la phase Ni,Si et la
vitesse de la mobilité d’interface sont plus faible, si I’on compare au cas du nickel pur, dans le

cas de la réaction d’un film de Ni(5%Pt) avec un substrat de Si.

e Comparaison des systemes

Nous avons montré que, dans la plupart des cas, la croissance des phases est contrélée a la
fois par la diffusion et par la réaction aux interfaces. Nous avons également observé que le
comportement parabolique est plus marque pour les recuits isothermes alors que la réaction et
I'interface joue un rdle prépondérant pour les recuits isochrones, ceci d'autant plus que la
rampe est importante. En fait, nous pouvons considérer I’existence d’une épaisseur de
« transition » en dessous de laquelle la croissance est principalement contrélée par la réaction
a I’interface, alors qu’au-dela de cette épaisseur, la croissance est principalement controlee
par la diffusion. La frontiere entre ces domaines est définie par la relation entre I’épaisseur de

la phase et la température du recuit.

- it -5

Equation 5
KrO KBTt

avec e; I’épaisseur de transition et T; la température de transition.

La figure 8 représente la température de transition en fonction de I'épaisseur pour les
différents systemes. Il faut noter que la croissance est toujours contrdlée par les deux
phénomenes (diffusion et réaction) mais sera de plus en plus contrélée par un phénoméne au
fur et @ mesure que l'on s'éloigne des courbes de la figure 8. Nous avons aussi reporté la
variation de I'épaisseur en fonction de la température pour les expériences de DSC et les
recuits isothermes en DRX. On voit que les recuits isothermes sont en majeure partie situés
dans le domaine principalement contrdlé par la diffusion alors que les expériences DSC sont
dans le domaine contrélé par l'interface. D'une maniére générale, on voit que le contréle par
réaction interfaciale est prédominant a faibles épaisseurs et hautes températures. C'est tres

important pour la microélectronique ou I'épaisseur des films décroit continuellement et ou les
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recuits sont faits avec des rampes importantes (recuit flash). Il faut tout de méme préciser que
I'analyse développée dans ce paragraphe repose sur I'hypothése que les phénomeénes
physiques ne changent pas en cours de recuit et/ou avec la température. Notamment, on peut
s'attendre a un changement de la diffusion. En effet, les siliciures étant polycristallins, la
diffusion va étre une combinaison de diffusion dans les grains et aux joints de grains. Les
contributions respectives de ces deux phénomenes vont changer en fonction de température
puisqu'ils n'ont pas en général la méme énergie d'activation. Les structures des joints de grains
ainsi que la taille des grains vont aussi certainement étre modifié en cours de recuit et changer
la diffusion aux joints de grains. Des remarques similaires peuvent étre appliquées a la

mobilité d'interface qui peut varier avec la présence d'impuretés et la structure des interfaces.
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Figure 8 : Représentation de la température de transition en fonction de I'épaisseur des systemes
(a) Pd/Si(100) (b) Pt/Si(100) et (c) Ni(5%Pt)/Si(100)

Grace a ce modele et malgré les restrictions que nous venons d'évoquer, nous avons pu
déterminer les constantes cinétiques, i.e. les coefficients de diffusion et les mobilités
d’interface, qui sont reportés dans les tableaux 2, 3 et 4.

Pour une comparaison plus claire, nous avons reporté I’évolution des coefficients de

diffusion (figure 9(a)) et de la vitesse de réaction (figure 9(b)) pour les trois phases Ni,Si,
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Pd,Si et Pt,Si en fonction de I’inverse de la temperature. Nous avons également reporté sur la
figure 9 des valeurs "typiques™ de la littérature pour ces composés. Nos mesures sont en

accord avec les mesures précédentes.
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Figure 9 : (a) Variation du coefficient de diffusion et (b) variation de la vitesse de réaction a I’interface en

fonction de I’inverse de la température.

Nous remarquons que les coefficients de diffusion du platine dans Pt,Si et du palladium
dans Pd,Si sont similaires et plus elevés que ceux du Ni dans Ni,Si en présence de platine. En
général, la température de formation et le coefficient de diffusion sont approximativement
proportionnels aux températures de fusion des siliciures®®. Les températures de fusion de
Ni,Si, Pd,Si et Pt,Si étant respectivement 1250, 1331 et 1100°C, il est cependant difficile de
tirer des conclusions puisqu’il n’y a pas une variation systématique.

La mobilité d’interface pour Pt,Si est moins élevée que celle du palladium mais plus
grande que celle du nickel. Une conséquence logique du fait que les coefficients de diffusion
et les mobilités d'interface du Pt et du Pd sont plus élevés que ceux du Ni (et en particulier du
Ni allié) est que la température de formation des siliciures de Pt et Pd est plus basse que celle
du Ni. De nombreux parameétres et phénomenes physiques peuvent intervenir dans les
mobilités d'interface. On peut citer notamment (cf : chapitre 1): (i) la réaction a I’interface —
I’énergie d’activation correspondant alors a un état active de la « molécule » avant d’atteindre
I’état stable (ii) la diffusion a travers I’interface (iii) la cinétique d’attachement avec une
énergie d’activation qui correspondrait a la diffusion de long de I’interface avant que I’atome
« trouve sa place » (iv) la trainée « solute drag » exercée par des impuretés a I’interface (v) les
contraintes et leur relaxation (vi) le déplacement de marches « ledges » dans le cas d’interface
cohérentes. Nos résultats montrent clairement que I’addition d’impuretés (ou d’éléments
d’alliage) modifie fortement la mobilité d’interface puisque I’addition de platine diminue

cette quantité pour Ni,Si. L effet « solute drag » est donc présent. Les autres phénomenes sont
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plus difficiles a mettre en évidence mais la relaxation des contraintes doit jouer un réle
comme nous le verrons plus tard.
Conclusion

La cinétique de croissance des siliciures Pt,Si, Pd,Si et Ni,Si est controlée par la diffusion
et la réaction aux interfaces, lors de la réaction d’un film mince métallique avec un substrat de
silicium monocristallin orienté (100).

La loi linéaire parabolique permet d’autant mieux de décrire les mécanismes de croissance
séquentielle au cours des réactions des films minces métalliques sur silicium que I’épaisseur
diminue comme I’a décrit d’Heurle et al**. De méme, ces auteurs pensaient que I’application
de la loi linéaire parabolique est généralisable et notamment pour les siliciures meétalliques.
Nos mesures ont permis de confirmer ces hypotheses pour les siliciures Ni,Si, Pd,Si et Pt,Si.
Enfin, a partir des simulations des résultats expéerimentaux, nous avons déduit les constantes
cinétiques de croissance des siliciures métalliques étudiés. Ces constantes sont essentielles
pour comprendre la croissance séquentielle dans le cadre du modele de compétition cinétique.
Leur détermination devrait permettre une meilleure compréhension des mécanismes
fondamentaux de réaction en films minces et un meilleur contréle de la formation des phases
en vue d’applications. Ceci est d’autant plus vrai que les échelles nanométriques sont

concernees puisque la mobilité d’interface joue alors un réle primordial.

3. Croissance séquentielle et simultanée dans la direction normale

Lorsqu’on recuit un couple de diffusion massif de deux éléments A/B a relativement hautes
températures, toutes les phases présentes sur le diagramme d’équilibre A-B sont formées
simultanément. Le taux de croissance d’une phase donnée ne dépend donc pas uniquement
des caractéristiques propres de cette phase mais des caractéristiques de toutes les phases
formées. Par contre, la formation des phases en film mince est en générale sequentielle. La
croissance séquentielle des phases en film mince a été expliquée par une compétition
cinétique?®? de toutes les phases présentes.

Une phase riche en métal (M,Si) est la premiére phase qui se forme dans tous les systéemes
gue nous avons étudiés. Cela a peut étre un lien avec le fait que le gain d’énergie lié a la
formation de cette phase est le plus important dans ces systemes. De plus, la germination de
ces phases est relativement facile, car certaines phases germent des le dépbt du film
métallique. Apres I’étape de germination et croissance latérale, la croissance couche par
couche de ces phases I’emporte dans I’évolution des systemes. La croissance de M,Si est

contr6lée par une loi de diffusion-réaction dans tous les systéemes étudiés. Ainsi, une
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croissance sequentielle des phases peut étre le résultat d’une cinétique de croissance rapide de
la premiere phase formée.

Ainsi, dans le cas du systéme Pd-Si, le diagramme d’équilibre présente plusieurs siliciures
qui peuvent étre formés lors de la réaction, alors que nous n’observons la formation que d’une
seule phase Pd,Si en film mince, en accord avec la littérature (chapitrel). Cela pourrait étre
expliqué par une cinétique tres rapide de la phase Pd,Si.

La réaction entre un film de platine et un substrat de silicium monocristallin est un exemple
original que nous avons rencontré au cours de ces travaux. En effet, ce systeme présente une
transition de croissance séquentielle vers une croissance pseudo-simultanée, lorsqu’on
augmente I’épaisseur du film de platine. Pour des épaisseurs inférieures a 60 nm, nous avons
observé une croissance séquentielle de Pt,Si suivie de PtSi, alors que des que I’épaisseur du
film de platine est supérieure a 70 nm, Pt;,Sis est la premiere phase qui se forme, elle
continue a croitre jusqu’a une épaisseur critique, puis les phases Pt,Si et PtSi commencent a
croitre en présence du film de platine non consomme.

Cette croissance pseudo-séquentielle pourrait étre le résultat d’une instabilité cinétique. La
cinétique de croissance dépend des coefficients de diffusion propres a chacune des phases. Si
ceux-ci sont trop faibles, la phase risque de ne pas apparaitre. Des expériences sur le couple
Ni/Al, avec ou sans germes introduits, ont montré que I’absence d’une phase n’est pas liée
seulement aux conditions de germination, mais bien a celles de croissance®®. Une compétition
cinétique entre deux phases®® peut donc étre envisagée. Si on suppose que les deux phases
possedent un régime cinétique linéaire-parabolique, il existe une compétition cinétique entre

les deux composés décrit par le systeme d’équation suivant (cf chapitre 1) :

(" de, D, D,
=ay ay,
dt o _ D1 o _ D2
1 2
_< vy v,
de, D, 3 D,
dt 21 o & 22 o _ D2
N— 1 2
v v,

avec ej et e, les épaisseurs des deux phases, les coefficients ajj sont proportionnels aux
enthalpies libres des composés. D1(D>) et vi(v2) sont les coefficients de diffusion et le taux de

la mobilité d’interface de chaque phase 1(2).

. . - . de; . s , .
Dans ce cas, la premiere phase commence a croitre si m > 0 jusqu’a ce qu’elle atteigne

une épaisseur suffisante a partir de laquelle la deuxieme phase peut croitre. Cette épaisseur
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critique dépend essentiellement du rapport du coefficient de diffusion de la premiére phase et
du taux de réaction a I’interface de la deuxiéme phase.

Par contre, nous avons observé un décalage de la température de la formation de la premiére
phase de 80°C environ (estimation a partir les expériences de DSC et de DRX) entre les deux
gammes d’épaisseurs. En effet, lors d’un recuit isochrone a 50 K/min par DSC, la réaction
commence a 250°C pour des épaisseurs inférieures a 50 nm et a 330°C pour des épaisseurs
supérieures a 70 nm. Ce décalage est observé pour les différentes vitesses de recuit lors des
mesures de DSC et par DRX. Il est trés difficile de comprendre le facteur responsable de ce
décalage, notamment il ne peut pas étre expliqué par les équations ci dessus. Nous proposons
deux hypotheses. La premiere repose sur les conditions de préparation des échantillons qui
feraient varier I’état initial de I’interface d’un cas a I’autre. On peut ainsi imaginer la présence
d’une faible couche d’oxyde a I’interface Pt/Si. Cette couche va bloquer la réaction entre le
platine et le silicium jusqu’a la destruction de la couche d’oxyde. La présence des impuretés a
I’interface va modifier fortement la germination des phases ainsi que la cinétique de
croissance. Mais, il faut rappeler que les échantillons sont toujours préparés dans les mémes
conditions et avec le méme dispositif expérimental. L’autre hypothése repose sur la quantité
totale d’impuretés présentes dans le film de platine. Plus I’épaisseur de platine est grande,
plus la quantité totale d’impuretés est importante. Si nous supposons que la diffusion des
impuretés (O, C et H) est trés grande dans le platine, ces impuretés vont diffuser a basse
température vers I’interface Pt/Si et former une barriére de réaction entre le platine et le
silicium. La force motrice de cette diffusion pourrait étre soit la formation d’une couche
d’oxyde de silicium (I’oxyde de silicium se formant a la température ambiante), soit la
ségrégation interfaciale. En effet, nous avons observé par SAT la présence d’impuretés de
carbone et d’hydrogéne dans un échantillon de Ni/NiSi. Et ces impuretés sont localisées dans
les joints de grain de Ni et a I’interface Ni/NiSi (figure 10). Sur la figure 10, les atomes de Si

se situent uniquement dans la phase NiSi et permettent de bien mettre en évidence I’interface.
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Figure 10 : Reconstruction en 3D d’un volume de Ni déposé sur NiSi par évaporation a la température
ambiante (a) distribution des atomes de Ni et Si, (b) distribution des atomes de H et Si, et (c) distribution
des atomes de C et Si.

D’autre part, dans le cas des systemes nanométriques pour lesquels nos connaissances sont
tres limitées, I’étape de germination peut avoir beaucoup plus d’importance. En effet, des
études expérimentales de réactions aux interfaces entre les multicouches bimétalliques
d’épaisseurs variant de quelques nanomeétres a quelques centaines de nanometres, ont montré
que la séquence d’apparition des intermétalliques aux interfaces dépend du rapport des
épaisseurs (composition moyenne des multicouches), de la période d’onde (somme des
épaisseurs de deux couches) et des conditions d’élaboration®?°%"?® || faut souligner que les
résultats expérimentaux obtenus pour un méme systeme sont parfois "contradictoires”. Cela
signifie d’une maniere claire que les conditions expérimentales d’élaboration ont une
importance significative sur les premiéres phases de la diffusion réactive (microstructure,

contraintes internes,...).

Dans le cas de la réaction en film mince d’un film de nickel avec un substrat de silicium, la

situation est assez complexe, car I’apparition de certaines phases ne dépend pas de I’épaisseur
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mais doit dépendre principalement des conditions de préparation des films, au vu des
divergences de résultats entre les différents auteurs.

La présence d’un élément d’alliage (Pt ou Pd) dans un film mince de nickel entraine une
croissance simultanée de NiSi et Ni,Si qui pourrait étre expliqué en termes de germination ou
par I’existence d’équilibres ternaires plus favorables. Cependant, nous observons clairement
que la présence de platine dans le film de nickel, retarde la cinétique de croissance de la phase
Ni,Si. Ce ralentissement semble favoriser la croissance simultanée de NiSi et Ni,Si est en
accord avec une compétition cinétique. Ce point sera détaillé dans la partie 5 de ce chapitre.
Conclusion

Nous avons montré I’existence d’une transition d’une croissance sequentielle a une
croissance simultanée des siliciures de platine (Pt,Si, Pt;,Sis et PtSi), dans le cas de la réaction
d’un film mince de platine avec un substrat de silicium. Cette transition se traduit par
I’existence des épaisseurs critiques des phases au dela des quelles PtSi croit en méme temps
que Pt,Si, alors que le Pt n’est pas encore totalement consomme. Ceci est probablement di au
fait que la croissance des siliciures de platine dépend fortement de la quantité d’impuretés
présentes. Ces impuretés sont responsables de la cinétique de la premiere phase et modifient
la croissance des siliciures de platine et notamment leur séquence.

D’autre part, une cinétique rapide de Pd,Si lors la reaction d’un film mince de palladium
avec un substrat engendre la formation d’une seule phase (Pd,Si). Les éléments d’alliages
retardent la cinétique de formation de Ni,Si, cela pourrait étre responsable de la croissance
simultanée de NiSi et NiSi.

4. Phases transitoires

Les conditions d’apparition d’une phase intermédiaire ou de I’apparition échelonnée dans le
temps de plusieurs phases, ainsi que la différence de comportement de couples formés des
constituants A et B purs ou en présence d’un composé AB, dépendent non seulement des
cinétiques de croissance, mais aussi des conditions de germination des phases intermédiaires”.

En film mince, si la cinétique de formation d’une phase est tres rapide par rapport a celle
des autres phases présentes dans le diagramme d’équilibre, nous n’observons que la formation
de cette phase. On explique ainsi la formation de Pd,Si et Pt,Si sans la formation des phases
intermédiaires (cf paragraphe précédent). De plus, la barriére de germination de ces deux
phases est faible, car la phase Pt,Si se forme lors du dép6t tandis que la tempeérature de

germination de la phase Pd,Si est faible (environ 250°C lors d’un recuit a 100 K/min).
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En revanche, nous avons observé la formation de phases transitoires (apparition et
disparition rapides de phases) lors de la réaction d’un film de nickel avec un substrat de
silicium monocristallin orienté (100) en accord avec la littérature®®. Les mécanismes de
formation des siliciures de nickel sont assez complexes car la séquence des phases qui se
forment en film mince differe selon les conditions de dépdt des couches de nickel. Dans ce
systéeme, nous pensons que I’étape de germination est cruciale ; la présence d’impuretés a
I”interface jouant sans doute un réle majeur.

La germination peut donc avoir des conséquences sur I’ordre d’apparition de phases
intermédiaires et explique pourquoi les phases attendues ne sont pas toujours présentes.

En effet, la germination® a un réle crucial lors de la formation de plusieurs phases et en
particulier pour les phases riches en silicium comme NiSiy,, TiSiy,.... Il a été aussi montré que
I’addition d’éléments d’alliage pouvait influencer cette germination. Par exemple, I’addition de
5% de platine dans le film de nickel augmente la température de formation de la phase NiSi, de
150°C approximativement®. Cependant, pour les premiéres phases a se former, la force motrice
est en genéral trés grande et la formation de la premiére phase ne devrait pas étre limitée par la
germination. En observant un diagramme isotherme présentant les courbes d’enthalpie libre des
diverses phases en fonction de la composition du systéme, on s’apercoit qu’une fois la premiére
phase formée, il se peut que I’enthalpie libre correspondant a la force motrice AGv pour une
autre phase intermédiaire 3 soit trés petite.

Les phases transitoires ne se forment en général pas en premier, leur barriere de germination
peut étre élevée et la présence des impuretés peut affecter leur germination. De plus, nous
n’avons pas observé la formation de phases transitoires lors de la réaction d’un film allié en 5%
de platine avec un substrat de silicium. Cela est en accord avec les résultats observés dans la
littérature®* et semble confirmer I’effet des impuretés sur les phases transitoires. La disparition
des phases transitoires en présence du platine pourrait donc étre expliquée par une augmentation
de la barriere de germination des phases transitoires. L’ajout de 5% de Pt augmente la barriére
de germination des phases transitoires mais favorise la croissance simultanée de Ni,Si et NiSi. Il
se peut aussi que la redistribution du platine lors des premiers stades de formation des siliciures
de nickel soit responsable de la suppression de ces phases.

La situation peut souvent étre si complexe et compliquée qu’on peut la résumer par une

remarque de d’Heurle et al®* "

Si I’on veut savoir précisément ce qui se passe dans un systéme
réactif donné sous certaines conditions, on doit étudier ce méme systeme sous les mémes
conditions”. Nous avons travaillé quasiment dans les mémes conditions de préparation et

d’analyses pour éviter cet effet.
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Conclusion

La présence des phases transitoires est certainement gouvernée par le phénoméne de
germination. Les différences de préparation des échantillons et de conditions d’analyse
expliquent les différences entre les résultats obtenus sur le systéme Ni-Si. La présence

d’impuretés aux interfaces doit influencer fortement la germination des phases transitoires.

5. Influence des éléments alliés sur la croissance

Nous avons étudié principalement I’influence d’éléments d’alliages sur la formation des
siliciures de nickel a basse température et nous avons montré que I’ajout de ces éléments
modifie fortement la formation:

a) deux siliciures, NiSi et Ni,Si, sont formés apres dép6t : NiSi forme une couche homogeéne
et la phase Ni,Si est présente sous la forme d’une particule en accord avec une étape de
germination et croissance latérale. La phase NiSi présente un aspect nanocristallin ou mal
cristallisé.

b) dés que le systéme est soumis a un recuit, la phase NiSi devient polycristalline. Nous
avons donc attribué le premier pic de DSC lors de la réaction d’un film allié en 5% de platine
a la cristallisation de la couche NiSi présente apres dépot.

c) Aprés la germination et la croissance latérale de la phase Ni,Si, les deux siliciures NiSi et
Ni,Si, croissent simultanément en présence du film de nickel allié non consommé.

d) la cinétique de formation de Ni,Si est ralentie par rapport au nickel pur.

e) la croissance de NiSi présente deux régimes de croissance : la cinétique de croissance de
NiSi est faible par rapport a la croissance de Ni,Si au cours de formation simultanée des deux
siliciures.

f) les phases transitoires sont supprimées lors des recuits, ceci est certainement dd a la
présence du platine aux interfaces, limitant la formation de ces phases transitoires.

g) nous n’avons pas observé la formation de siliciures de platine lors de la réaction d’un
film de nickel allié en 5% de platine avec un substrat de silicium bien que le Pt réagisse avec
Si pour former Pt,Si vers 200-250°C et PtSi vers 300°C. La structure de Pt,Si est différente de
celle de Ni,Si, mais PtSi et NiSi ont la méme structure cristalline : orthorhombique de type
MnP avec des parametres de maille relativement proche. De plus, aucun auteur n’a indiqué la
formation de siliciures de Pt dans le cas d’alliage Ni(Pt) faiblement concentre.

Le rble du Pt sur la germination—croissance latérale et sur les phases transitoires a été

discuté auparavant.
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La présence simultanée de deux siliciures avec le métal pendant la croissance des siliciures
est rarement observée pour les films minces. Généralement, les phases apparaissent
séquentiellement et non simultanément comme nous I’avons vu dans le cas de la réaction d’un
film de Ni allié¢ & 5% de platine avec un substrat de silicium. Les études précédentes®***3°
réalisées sur la réaction d’un film allié en 5% platine avec un substrat de silicium n’ont pas
mis en évidence cette croissance simultanée de Ni,Si et NiSi sans doute en raison de
I’épaisseur faible de NiSi.

D’apres le modele de compétition cinétique, la formation sequentielle de Ni,Si et NiSi se
produit quand I’épaisseur de Ni,Si est inférieure a une valeur critique fixée par le taux de
formation de NiSi (a I’interface Ni,Si/Si) mais aussi grace a I’efficacité du transport du nickel
dans la phase Ni,Si. Dans les premiéres étapes, la cinétique de croissance de la phase Ni,Si
est similaire a celle observée dans le cas du nickel pur. Avant la consommation compléte du
nickel alli¢, le taux de croissance de la phase Ni,Si diminue suggérant que la diffusion du
nickel est réduite par I’accumulation du platine dans le film de nickel allié non consommé.
La croissance simultanée de NiSi et Ni,Si lors de la réaction d’un film allié en 5% de Pt ou de
Pd pourrait donc étre expliquée parce que :

- soit la diffusion du nickel dans la phase Ni,Si a diminué en présence du platine
aux interfaces et aux joints de grains.

- soit le taux de formation de NiSi a I’interface Ni,Si/Si a augmenté en présence
du platine aux interfaces.

En pratique, il semble assez difficile de choisir I’'un de ces deux effets, étant donné que la
présence du platine affecte a la fois les propriétés d’interface (taux de réaction) et de volume
(coefficients de diffusion). L’accumulation d’une couche enrichie en platine agissant comme
une barriere de diffusion pour le nickel & I’interface Ni(Pt)/Ni,Si doit également étre prise en
compte. Puisque I’efficacité de cette barriere (due a la fois a sa composition et a son
épaisseur) est dépendante du temps, on comprend aisément la complexité de la cinétique de
formation des siliciures quand des redistributions d’impuretés se produisent simultanément.

Ce role des impuretés sur la formation des siliciures de nickel a été mentionné par Ma et al®
qui ont trouvé que les phases Ni,Si et NiSi se forment simultanément quand le nickel réagit
avec un film amorphe de silicium contaminé par du carbone. Une concentration élevée
d’oxygéne dans un film métallique peut également induire des effets identiques comme cela a
été montré pour d’autres siliciures (Mn*’, Mo®, Pt*, Co*). L ajout d’une faible quantité d’or

dans un film de nickel entraine aussi une croissance simultanée de Ni,Si et NiSi*..
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Finalement, il est raisonnable de dire que la barriére de diffusion créée par I’accumulation
de platine (ou de palladium) dans la couche restante de nickel allié contrdle les étapes de la
croissance des siliciures. L’énergie d’activation de la réaction liée a la croissance de la phase
Ni,Si en présence de platine est supérieure a celle du nickel pur déduite des simulations des
spectres DSC. L’augmentation de cette énergie d’activation traduit un ralentissement de la
cinétique de croissance de Ni,Si en présence du platine.

Quand le film de nickel est totalement consommé, la croissance de Ni,Si continue par le
grossissement des grains de la phase Ni,Si. Si on regarde I’évolution des intensités des pics de
diffraction normalisées de chaque phase en fonction du temps de recuit a 210°C (figure
11(a)), nous remarquons un domaine (entre 60 et 120h) dans lequel la phase Ni,Si n’évolue
pas avec le temps. Afin de comprendre ce point, nous avons suivi I’évolution des distances
interréticulaires de la phase Ni,Si en fonction du temps de recuit. Cette variation n’est sans
doute pas due a un changement de composition chimique car la phase Ni,Si présente peu
d’écart a la steechiométrie. Elle doit donc étre liée a la déformation que I’on peut calculer a
partir de la distance interréticulaire des plans atomiques perpendiculaires a la normale avec la

dit)-d, _ sing,
d,  sino(t)

formule : e ()=

ou ¢, la déformation perpendiculaire, t le temps, d(t) la distance interréticulaire a I’instant t,
0(t) I’angle de diffraction de la position de Bragg a I’instant t correspondant a d(t), 6o et do la
position et la distance relaxées. Dans notre cas, la distance relaxée do est prise comme étant la
valeur la plus grande de I’angle de diffraction de la phase Ni,Si.

La formation des siliciures de nickel s’accompagne de contraintes dues au changement de
volume local lors de la réaction. Ces contraintes sont fortement compressives*? au cours de la
formation de Ni,Si et moins importantes pour les phases suivantes.

Sur la figure 11(b), nous avons reporté la variation de la déformation au cours de temps de
la phase Ni,Si lors d’un recuit isotherme a 210°C (figure 11(a)). Cette déformation a été
déduite a partir des réflexions (013), (211) et (020) de la phase Ni,Si.
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Figure 11 : Recuit isotherme a 210°C suivi par DRX in situ : (a) évolution des intensités normalisées des
raies de DRX en fonction du temps de recuit correspondants aux phases Ni(Pt), Ni,Si et NiSi et (b)
évolution de la déformation de la phase Ni,Si déduite des positions des pics de diffraction en fonction du

temps de recuit.

Ces résultats montrent que les contraintes lors de la formation de Ni,Si sont fortement
compressives. Quand la croissance de la phase Ni,Si est finie, la relaxation de la couche de
Ni,Si commence doucement et dure un temps relativement long (entre 40 et 120 h). En
présence du platine, la relaxation de la phase Ni,Si est donc trés lente. Cela est certainement
lié a I’accumulation du platine a I’interface Ni,Si/NiSi. Au cours de cette relaxation, la phase
Ni,Si ne se transforme pas en NiSi. Ce n’est que lorsque la phase Ni,Si est relaxée que le
deuxieme régime de croissance de NiSi commence aux interfaces.

Il reste a expliquer pourquoi la phase Ni,Si ne se transforme pas en la phase NiSi avant
gu’elle ne soit relaxée. La croissance de NiSi est plutot controlée par la diffusion*® bien que la
réaction se fasse aux interfaces. Les contraintes peuvent modifier la diffusion et les équilibres
thermodynamiques™. Il a été montré que les contraintes induites par I’épitaxie cohérente sur
un substrat sont I’origine d’un terme élastique dont il faut tenir compte dans I’équation de
diffusion*“°. Les contraintes modifient aussi les coefficients de diffusion*’. Un des effets des
contraintes est de modifier la décomposition spinodale dans les alliages binaires avec un large
effet de taille comme pour Au-Ni*. En effet, Dans notre cas, il est possible que les contraintes
modifient a la fois la réaction aux interfaces et la diffusion du nickel dans les siliciures.

Il est aussi possible que le platine accumulé initialement a I’interface Ni,Si/NiSi contribue
au blocage de la transformation de la phase Ni,Si.

L’ajout de Pd a une influence similaire a celle du platine sur les mécanismes de formation

des siliciures de nickel, car le platine et le palladium sont des métaux de transition appartenant
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a la méme colonne du tableau périodique (VIII) que le Ni et ont des structures identiques

(CFC) et des parametres de maille proches.

Conclusion

La métallurgie du systéme nickel-silicium devient plus complexe lorsque I’on ajoute un
troisieme élément comme le platine ou le palladium. Une augmentation de la barrieére de
germination de certaines phases pourrait expliquer la suppression des phases transitoires.
D’autre part, I’accumulation du platine aux interfaces diminue la cinétique de formation de
Ni,Si, ceci étant sans doute le facteur principal responsable de la croissance simultanée de
Ni,Si et NiSi.

Enfin, un blocage de transformation de la phase Ni,Si en NiSi est relié a la tres lente
relaxation de la phase NiSi et/ou a I’accumulation du platine a I’interface Ni,Si/NiSi.

1. Redistribution

Nous avons étudié la redistribution du platine et de I’arsenic lors de la formation des
siliciures de nickel : les parameétres qui gouvernent cette redistribution doivent étre valables a
la fois pour les dopants et pour les éléments d’alliages. La vitesse de formation des phases, la
solubilité, la diffusion et la ségrégation sont les principaux facteurs qui dirigent la
redistribution d’une impureté au cours de la croissance des phases. Bien sdr, la redistribution
et la formation des siliciures qui ont été présentés dans la partie |1 sont fortement
interdépendantes.

Dans cette partie, nous allons discuter ces différents points pour les deux systemes : Ni-Pt-
Si et Ni-Si-As.

1.  Solubilité du platine dans les siliciures de Ni

Lors de la réaction d’un film allié en platine avec un substrat de silicium, nous avons
observé une accumulation du platine dans le film de nickel allié et a I’interface Ni,Si/NiSi au
cours de la croissance simultanée des deux siliciures. Ces accumulations peuvent étre
expliquées en grande partie par une différence de solubilité du platine dans les différentes
phases.

Pour comprendre cette redistribution, il est donc important de déterminer ou estimer la
solubilité et la diffusion du platine dans les siliciures de Ni.

L’alliage Ni(Pt) forme une solution solide comprenant deux mises en ordre, NisPt et NiPt.

Donc, la solubilité du platine dans un film de nickel est totale. De méme, les phases NiSi et
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PtSi peuvent former une solution solide (Ni1xPtx)Si en toutes proportions, car elles ont la
méme structure et des parameétres de maille proches. Par contre les deux phases Pt,Si et Ni,Si
ont deux structures différentes et ne sont donc pas totalement miscibles.

Afin de déterminer la limite de solubilité du platine dans la phase Ni,Si, nous avons
prépare des échantillons massifs de la phase Ni,Si avec différentes concentrations de platine.

Le tableau ci-dessous récapitule les échantillons préparés :

Masse ) Recuit
~ Massede Masse de Masse Proportion

Nom de Ni ]

Pt (9) Si (9) totale (g) de Pt (%)
(9)

Ni,Si 13.5034 0 3.2307 16.7341 0 24h 1073 K
(NiPt),Si_2 12.7915 0.8676 3.1229 16.7821 2 24h 1073 K
(NiPt),Si_5 11.3037 1.9773 2.8465 16.1275 5 24h 1073 K
(NiPt),Si_10 9.6631  3.5686 2.5689 15.8006 10 192 h 1073 K

Tableau 5 : Récapitulatif des échantillons massifs de (Ni(Pt),)Si préparés par fusion a partir des éléments

purs

Les matériaux de départ sont de haute pureté et sont découpés et pesés pour obtenir les
proportions voulues. lls subissent une fusion-solidification a I’aide d’un four a induction
haute fréquence. Puis les échantillons sont recuits dans un four classique sous vide, a 800°C
pour homogeénéiser la taille des grains et stabiliser la ou les phase(s) formé(es). Le matériau
ainsi obtenu est réduit en poudre avant I’analyse par DRX.

La position des pics de Bragg de chaque diagramme de DRX enregistré a la température
ambiante, avec la géométrie Bragg-Brentano, est ensuite affinée afin de déterminer avec
précision les parametres de maille. Pour cela, nous avons utilisé le mode « Full Pattern
Matching » du logiciel d’affinement Rietveld Fullprof®®. La figure 12 montre (a) les
diagrammes de DRX et (b) la variation du volume de la phase Ni,Si en fonction de la

concentration du platine.
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Figure 12 : (a) Diagrammes de DRX pour la phase Ni,Si avec différentes concentrations en platine
(A=1.54A) et (b) variation du volume de la phase Ni,Si en fonction de la concentration de platine dans la
phase Ni,Si.

Nous observons les pics de diffraction qui correspondent a la phase Ni,Si pour les
concentrations du platine inférieures ou égales a 5%. Plus la concentration du platine dans la
phase Ni,Si augmente, plus les pics de diffraction se déplacent vers les petits angles.

Lorsque la concentration de platine est de I’ordre 10% dans la phase Ni,Si, nous
observons I’apparition d’autres pics de diffraction qui ne correspondent pas a la phase Ni,Si.
Ces pics de Bragg correspondent probablement a la phase Pt;Si (mais ils peuvent
correspondre & d’autres siliciures de Pt). Autrement dit, lorsqu’on dépasse la solubilité limite
du platine dans la phase NiSi, la précipitation d’une nouvelle phase riche en platine (Pt3Si)
commence. Cela nous permet d’estimer la solubilité limite du platine dans la phase Ni,Si a
800°C qui est de I’ordre de 8.7 % (figure 12).

L’ensemble de nos expériences réalisées sur la réaction a I’état solide entre un film mince
de nickel allié en platine avec un substrat de silicium a été réalisé a basses températures
autour de 300°C. En vue de déterminer la limite de solubilité a cette température, nous avons
réalisé un calcul simple des équilibres des phases dans le ternaire Ni-Pt-Si.

Pour ce calcul simplifié, nous avons supposé :

- deux eléments métalliques similaires A et B (comme Pt et Ni): nous
supposons que les atomes B se substituent aux atomes A dans An,,C, et donc se
situent dans le méme sous réseau. Ceci équivaut a définir un composé
stcechiométrique en C (A1yBy)mCs et a utiliser le modeéle de sous-réseau™.

- que la ligne d’isoconcentration (x=1/3) peut étre décrite comme un diagramme

pseudo-binaire® entre ByCy, et AnCy, oU les phases AnCy et B,C, jouent les
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mémes roles que les élements purs A et B (cette hypothese a été vérifiée par
calcul plus complet du diagramme ternaire cf paragraphe 11.3).

- que deux structures existent : o, la phase (Ai.yBy)mCn avec une structure de la
phase de base AnC, et B, la phase (A1-.B;)mC, avec une structure de la phase
de base B,Ch.

Nous supposons que les solutions solides pseudo-binaires peuvent étre décrites comme

des solutions idéales et que I’énergie de Gibbs molaire est donnée par I’équation suivante :

G =(1-y)°G ac, +y°G%s,c, + 1
m-+

- RT(yIny+(-y)In(L-y)) Equations

OU °G%pc, et °G“*s,c, correspondent aux énergies de Gibbs de formation de A,C, pur et B,Cy,

pur respectivement, R, la constante des gaz et T, la température absolue. Le facteur m/(m+n)

représente le terme entropique de mélange entre A et B sur le sous réseau ;

y correspond a la concentration de B,C, (o) dans AmCy, (o) : y = n,..

Le calcul qui est détaillé dans I’annexe donne pour la solubilité.
e —1

AvCy

y —_—

= W Equation 7

0opa 0~ p
avec eg,:‘cn =exp[m+n Gg,c, GBan] et o

m RT AnC RT

ooz i
m

L'équation 7 permet de calculer I'équilibre pseudo binaire et de déterminer y, la
concentration de B,,C,, dans A,C,, en fonction de la température.

En remplacant B,C,, et AnC, par Pt,Si et Ni,Si et en supposant de plus que la différence
de stabilité entre la phase stable et la phase métastable est similaire pour les deux
°G%*pc, —"G’ac. B °G%g ¢, "G’ c,

COMpOosés
°G%ac, °G’,c,

, nous pouvons estimer la solubilité limite du

platine dans la phase Ni,Si qui est de I’ordre de 1% a 300°C si elle est de 8% a 800°C comme
nous I’avons mesurée.
La figure 13 des énergies en fonction de la concentration a deux températures (300°C et

800°C) permet d’illustrer I’effet de la température sur les solubilités limites.
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Figure 13 : Solubilité de Pt,Si dans Ni,Si pour les températures de (a) 300°C et (b) 800°C.
Il'y a donc une grande différence entre les solubilités du platine dans le nickel et dans la

phase Ni,Si.

2. Diffusion

Quand les interfaces se déplacent, les atomes (dopants, éléments d’alliage) se
redistribuent, cette redistribution dépend a la fois des limites de solubilités mais aussi des flux
des atomes a proximité des interfaces, ces derniers étant proportionnels aux coefficients de
diffusion.

Nous nous sommes aussi intéresses a I’effet d’une différence de coefficient de diffusion
du platine dans les deux phases sur la redistribution. Le coefficient du platine dans la phase
Ni,Si n’est pas connu dans la littérature, mais dans le nickel, il est du méme ordre de grandeur

que celui de I’autodiffusion du nickel (Tableau 3).

Elément dans la matrice | Gamme de T (K) Do (m?s™Y) Q (ev)
Ni dans Ni** 1173-1473 2.2210™ 2.95
Pt dans Ni* 1354-1481 2510 2.88

Tableau 3 : Coefficients de diffusion de Ni dans Ni et du Pt dans Ni.

Pour estimer le coefficient de diffusion du platine dans la phase Ni,Si, nous avons préparé
un échantillon massif de Ni,Si avec le four a lévitation. Ensuite, nous avons déposé une
couche de platine de 10 nm d’épaisseur a la surface de I’échantillon par pulvérisation
cathodique. L’échantillon a été recuit a 300°C pendant 1 heure, le choix de cette température

est lié a la gamme de températures que nous avons appliquées aux films minces.
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Si on suppose que I’interface Pt/Ni,Si se situe @ 10 nm de la surface, nous observons que
la longueur de diffusion du platine dans la phase Ni,Si est de I’ordre de 7 nm (figure 14). En
réalité, cette distance est sans doute plus petite car le SIMS élargit le profil. Nous avons fait
une estimation du coefficient de diffusion en considérant une source infinie de platine en
surface et en utilisant I’équation Ax =+/Dt, avec D le coefficient de diffusion du Pt dans
Ni,Si et t le temps de recuit. A cette température, le coefficient de diffusion du platine dans la
phase Ni,Si est de I’ordre de 1.4 107 cm?/sec. Ce coefficient est trés faible par rapport a la
diffusion du nickel dans la phase Ni.Si (8 10 cm%sec). Cependant, la taille des grains de
Ni,Si dans I’échantillon massif est bien supérieure a celle en film mince. Il est possible que ce
coefficient corresponde uniquement a la diffusion dans les grains de Ni,Si. On peut supposer
que la diffusion du platine aux joints de grain dans Ni,Si est équivalente a celle du Ni. Enfin,
la diffusion du platine dans Ni,Si est rapide par rapport a celle dans le Ni.

Par ailleurs, lors des recuits a des températures inférieures a 500°C, nous avons observe
gu’une grande concentration de platine reste au milieu de la couche NiSi. Le fait que la
distribution du platine ne soit pas homogéne dans la phase NiSi a basses températures (300-
400°C) signifie que le coefficient de diffusion du platine dans la phase NiSi est faible. Il faut
augmenter la température du recuit vers 650°C pour que la distribution du platine devienne
homogeéne dans la couche NiSi. Finstad™ a aussi suggéré que la diffusion du platine dans les

deux siliciures de nickel NiSi et Ni,Si était faible.

3. Redistribution du platine

D’aprés nos résultats sur la réaction d’un film de nickel allié & 5% de platine avec un
substrat de silicium, nous avons pu établir les principales étapes de la redistribution du platine

qui sont résumeées sur la figure 15. Ces étapes sont les suivantes :
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a) Au cours de la germination et de la croissance latérale de Ni,Si, la redistribution
du platine est assez complexe.

b) Lors de la croissance de NiSi, le Pt est rejeté dans le film de nickel allié (figure
16).

c) Le platine s’accumule a I’interface Ni,Si/NiSi au cours de la croissance simultanée
de Ni,Si et NiSi (figure 16).

d) Quand la phase Ni,Si commence a se transformer, le platine se trouve en surface
de la phase Ni,Si, a I’interface Ni,Si/NiSi et au milieu de la couche NiSi qui croit.

e) Quand tout le film est transformé en NiSi, le platine est localisé au milieu de la

couche NiSi et en surface.

Ni,Si NiSi

- Dépdt : germination et croissance

latérale de Ni,Si NI(5%Pt)

Croissance simultanée de Ni,Si et NiSi

- Relaxation de la phase Ni,Si NHH -- @
il

Recuit

- Croissance de NiSi par consommation de q HHHHHHHHHHHVWHHH
|

Ni,Si: - Ni,Si -> NiSi+ Ni (1
IF
Figure 15 : Schéma de la croissance des siliciures de nickel en présence de 5%Pt avec la localisation de

- Ni +8i > Nisi '” |

- Formation de la phase NiSi

I’accumulation du platine au cours des principales étapes.

La redistribution de platine au cours de la croissance des siliciures de nickel peut étre
comprise comme la conséquence de situations cinétiques tenant compte de différentes forces
motrices telles que la solubilité limite dans les siliciures, les énergies de surface, les
interactions chimiques avec le silicium et la diffusion dans les différentes phases. Nous allons

maintenant essayer de décrire les différentes possibilités pour expliquer cette redistribution.
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> Etape b : rejet du platine et effet chasse-neige « snowplow »

Les mesures de DRX, RBS, SIMS et sonde atomique tomographique montrent qu’au fur
et & mesure de la croissance simultanée de Ni,Si et NiSi, le platine s’accumule dans le reste
du nickel et ne s’incorpore pas dans la phase Ni,Si.

Lorsqu’une interface se déplace au cours de la croissance d’une nouvelle phase, le rejet
d’une impureté dans la phase qui est consommeée (la phase mére) est souvent appelé effet

chasse neige (Snowplow)®*

en microélectronique mais correspond en fait a ce qu’on appelle
partition en métallurgie". Ce rejet va dépendre & la fois de la quantité d’impuretés qui peut
étre incorporée dans les deux phases et qui est fixée par la thermodynamique, ainsi que de la
vitesse a laquelle cette quantité peut &tre incorporée dans les phases, vitesse qui dépend de la
diffusion de I’impureté dans les deux phases.

Nous avons montré que la limite de solubilité du Pt dans Ni,Si est faible par rapport a
celle dans le Ni. Nos mesures préliminaires du coefficient de diffusion du Pt dans Ni,Si
semblent aussi indiquer que la diffusion de Pt dans Ni,Si est relativement faible et contribue
aussi a I’effet « chasse neige ».

Nous avons observé que la concentration en platine se sature a une valeur proche de 30%.
Pour un snowplow parfait, on devrait atteindre 100% de platine dans une couche d’environ 3
nm. Cette saturation peut étre due a (i) la formation d’une phase ordonnée NisPt (ou NiPt)
présente dans le diagramme de phase Ni-Pt, (ii) le fait que le platine diffuse partiellement
dans Ni,Si (en dessous de la solubilité limite), ce qu’on observe par SAT (figure 17). En effet
les résultats de RBS et SAT montrent que le rejet n’est pas total ; c’est a dire que la phase
Ni,Si n’est pas une barriére totale pour le transport de platine et qu’une petite quantité de
platine (<1%) diffuse dans la phase Ni,Si. Cette diffusion a certainement lieu dans les joints
de grains puisqu’il a été observé que le platine se trouve dans les joints des grains de Ni,Si>*.

Nous avons simulé le rejet du platine dans le film de nickel non consommé en prenant en
compte la différence de solubilité et les coefficients de diffusion du platine dans Ni,Si et
nickel. Nous avons supposé que les coefficients de diffusion du platine et du nickel dans Ni,Si

sont égaux.

" En solidication, ce phénoméne est souvent appelé ségrégation mais il ne faut pas le confondre avec la
ségrégation interfaciale qui sera définie plus tard.
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Figure 16 : Volume reconstruit (15x15x52 nm3) des atomes de Ni, de Si et de Pt obtenu par sonde
atomique tomographique a grand angle assistée par un laser femtoseconde. Ce volume est extrait d’un
échantillon de Ni(5%Pt)/Si recuit a 290°C pendant 1h.
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Figure 17 : les profils de concentration de Ni, Si et Pt en profondeur montrent la présence de deux
siliciures Ni,Si et NiSi (de gauche vers droite) formées par la diffusion réactive entre Ni(3%Pt) (gauche) et
le substrat de Si (droite) lors d’un recuit & 290°C pendant 1h. Ces profils sont obtenus a partir d’une boite
perpendiculaire aux interfaces par SAT. Une simulation du rejet du platine dans le nickel non consommé

est superposée sur les profils.
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Les figures 16 etl7 illustrent bien I’effet Snowplow du platine, la simulation de ce rejet
est en accord avec les gradients de la concentration du platine dans Ni,Si et Ni(Pt). Les
gradients de concentration du platine dans les deux phases confirment la diffusion du platine.
En effet, le coefficient de diffusion du platine dans le nickel est faible a cette température, de
ce fait, I’accumulation du platine dans le nickel est trés proche de I’interface.

» Etape c : accumulation du Pt a I’interface Ni,Si/NiSi

Lors de la croissance simultanée de Ni,Si et NiSi, le platine qui diffuse a travers Ni,Si est
accumulé a I’interface Ni,Si/NiSi, sans étre incorporé dans la phase NiSi. Quand le film de
nickel allié est complétement consommé (3) et la croissance de la phase Ni,Si finie, on
observe une cinétique de relaxation tres longue. Au cours de ce temps, le platine continue a
diffuser dans la couche Ni,Si et s’accumule & I’interface Ni,Si/NiSi. On retrouve une
accumulation en surface et & I’interface Ni,Si/NiSi (3). Cela peut sembler étrange car le
platine est soluble dans la phase NiSi.

L’accumulation du Pt a I’interface Ni,Si/NiSi (2) peut étre du 1) soit a un effet snowplow,
2) soit a une ségrégation interfaciale 3) soit a une formation d’un siliciure de Pt.

En effet, lors de la réaction d’une bicouche Ni/Pt/(100)Si avec un substrat de silicium® &
300°C, Ni,Si est la premiére phase qui se forme sans mélange entre Pt et Ni non consommés.
Quand tout le Ni(Pt) est consommé, Pt diffuse a travers la couche formée de Ni,Si et
s’accumule a I’interface Ni,Si/Si pour former le siliciure Pt;Si. Symétriqguement, pour les
bicouches Pt/Ni/(100)Si, Pt,Si croit en premier, suivi de Ni,Si par diffusion du Ni a travers
Pt,Si. La figure 17 montre clairement I’accumulation de Pt a I’interface Ni,Si/NiSi. Par
contre, il semble, dans la limite de résolution de la SAT, qu’aucun siliciure de Pt ne se soit
formé et que cette accumulation soit localisée a I’interface.

Cette image semble donc suggérer que I’accumulation du Pt a I’interface Ni,Si/NiSi est
due a la ségrégation interfaciale. On définit la ségrégation de surface ou d’interface dans un
alliage comme I’enrichissement de la surface de cet alliage en un élément le composant, ce
qui conduit, pour I’élément qui ségrége, a une concentration en surface ou d’interface
supérieure a celle en volume. Cet enrichissement a pour moteur la minimisation de I’énergie
totale du systéme qui passe par la minimisation de I’énergie d’interface. Trois forces motrices
pilotent la segrégation a la surface: 1) la différence d’énergie de surface et d’interface, 2) la
différence de taille des éléments composant I’alliage et 3) la tendance thermodynamique a
I’ordre (énergie de mélange)®® mais seulement les deux derniers doivent jouer un role

prépondérant pour la ségrégation a une interface entre deux solides.
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D’autre part, I’effet snowplow pourrait étre une autre explication de I’accumulation du
platine a I’interface Ni,Si/NiSi au cours de la croissance simultanée de NiSi et Ni,Si. En effet,
les coupes isothermes simplifiées’ du diagramme ternaire Ni-Pt-Si montrent qu'a I'équilibre
entre Ni,Si et NiSi, la concentration du Pt dans NiSi et beaucoup plus grande que celle dans
Ni,Si. Il semble donc que le platine diffuse en méme temps que le nickel a travers la couche
de Ni,Si, puis les atomes du platine sont stoppés a I’interface Ni,Si/NiSi parce que la

diffusion du Pt dans la phase NiSi est faible.
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Figure 18 : Coupes isothermes simplifiées pour les températures de (a) 300°C et (b) 800°C. Les traits en

rouge représentent les domaines monophasés et les traits en bleu les limites des domaines triphasés®.

> Etape d : ségrégation du Pt a la surface

Enfin, apres la formation compléte de Ni,Si, nous trouvons une accumulation de platine
en surface.

Le platine (palladium) est un élément plus gros que les autres éléments de la matrice, sans
doute une partie du platine ségrége en surface lors de la réaction d’un film allié en platine

avec un substrat de silicium. En effet, Abel et al®

ont observé une ségrégation de 80% du
palladium en surface lors d’un recuit d’alliage Nigg,Pdoos. Les énergies de surface (dans les
liquides) des éléments Ni et Pt sont comparables, alors que le palladium a une énergie de
surface inférieure. Dans nos systemes Ni-Pt-Si et Ni-Pd-Si, le silicium a une énergie de
surface la plus faible, c’est donc cet élément qui va ségréger en surface par rapport aux
énergies de surface. Mais I’effet de taille influence aussi, il y aurait ainsi une compétition
entre les deux elements Si et Pd(Pt). Nous avons réalisé des expériences de spectroscopie
Auger in situ, au cours de la réaction d’un film allié en platine (palladium) avec un substrat de
silicium. Au cours de ces expériences, nous avons observé la ségrégation en continue du

silicium en surface. Cela pourrait s’expliquer en termes d’énergie de surface.

¥ Ces coupes ont été obtenues en ne tenant compte que des phases observées en films minces et en utilisant les
mémes hypothéses que celle utilisées dans le calcul de la solubilité du Pt dans Ni,Si (annexe 03).
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L’enrichissement en Pt ou Pd en surface des siliciures de Ni peut étre expliqué par une
ségrégation de surface liée a la différence de taille des éléments. Le tableau suivant résume les

énergies de surface des différents éléments.

élément Ni Si Pt Pd As

Energie de surface (mJ/m°) 2450 1250 2475 2040 850

Tableau 6 : Résumé des énergies de surface des différents éléments.

En conclusion, la ségrégation interfaciale contribue aussi a la redistribution des éléments
d’alliages lors de la formation des siliciures de nickel.

» Etape e : Pt au milieu de NiSi

Dans la deuxiéeme phase de croissance de NiSi, i.e. quand le film de nickel allié est
complétement consommeé et que la croissance et la relaxation de Ni,Si sont finies, le platine
reste au milieu de la couche de NiSi (5).

La croissance de la phase NiSi se fait aux deux interfaces par les réactions suivantes :

Ni,Si = NiSi+ Ni (réaction1) et Ni+ Si—> NiSi (reaction 2)

La phase Ni,Si se décompose donc en NiSi et Ni (réaction 1), le nickel libéré diffuse dans
la phase NiSi et réagit avec le silicium pour former NiSi a I’autre interface (réaction 2). Le
platine qui se trouvait initialement a I’interface Ni,Si/NiSi avant le début de la transformation
de la phase Ni,Si, reste donc a sa position initiale au cours de la croissance de NiSi. Ainsi le
platine ne se déplace pas avec I’interface Ni,Si/NiSi dans ce cas. En fait le platine joue un peu
le réle d’un marqueur et confirme bien que le nickel est I’espece diffusant majoritairement
dans NiSi. Cette accumulation au milieu de la couche NiSi doit aussi étre liée a un faible
coefficient de diffusion du platine dans NiSi car le platine ne diffuse pas sous I’effet du
gradient de concentration. En fait, il faut attendre 650-700°C pour la concentration de platine

devienne homogéne dans NiSi*.

4. Redistribution de I’arsenic

D’apres les profils SIMS d’As obtenus aprés la formation de NiSi par réaction de Ni avec
Si(100) dopé As, la distribution de I’arsenic dans NiSi n’est pas homogene et présente deux
pics de concentration. Par exemple, le profil de I’arsenic apreés la formation de NiSi a 400°C
(figure 19) illustre la présence de ces deux pics: un premier pic pres de la surface et un

deuxiéme pic a I’interface NiSi/Si.
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Figure 19 : Profils SIMS, en profondeur, de la concentration de I’arsenic AsCs,", les intensités de nickel, le
silicium et le césium apreés dépdt de 8nm de nickel et siliciuration a 400°C par RTP. Le substrat de
silicium est implanté avec une énergie de 7keV et une dose de 1°15 at/cm?.

Le pic prés de la surface a été attribué a I’effet Kirkendall®. En effet, au cours de la
formation des siliciures de nickel, la différence de coefficient de diffusion entre deux éléments
peut générer un flux de lacunes. Ces lacunes peuvent s'agglomérer pour former des cavités ou
I'arsenic peut se ségréger. Il est possible aussi que cette accumulation soit due a un phénomene

de snowplow aux interfaces au cours de la formation des phases riches en nickel.

Le deuxiéme pic est localisé a I’interface NiSi/Si, cette accumulation a I’interface peut étre
expliquée par plusieurs phénomeénes : 1) la ségrégation a I’interface®, 2) la précipitation d’un
composé riche en arsenic, 3) un effet de I’instrumentation SIMS en relation avec le
changement de matrice et la rugosité d’interface (un artefact du SIMS a I’interface) car cette
derniere est considerée comme une autre matrice et 4) par le rejet de I’arsenic au début de la
formation de NiSi qui est lié a la différence de solubilité ou coefficients de diffusion de

I"arsenic dans les siliciures de nickel, phénomeéne appelé « snowplow »**.

Il'y a une zone (10-12 nm) ou la concentration de I’arsenic est faible. Cela est peut étre
expliqué par la formation des phases riches en Ni. Si la solubilité de I’arsenic dans ces phases
est plus faible que dans NiSi, I’arsenic va étre rejeté dans la phase ou sa solubilité est élevée.

L’effet snowplow peut étre responsable de cette redistribution.

Pour essayer de comprendre cette redistribution, nous devrions pouvoir transposer les
mécanismes de redistribution du platine lors de la formation des siliciures de nickel a ceux

concernant I’arsenic. Cependant, une différence notable est que le platine se trouve dans
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I’élément qui diffuse majoritairement (nickel), alors que I’arsenic est implanté dans le
silicium. Nous avons vu que la diffusion et les limites de solubilités sont les principaux
facteurs influencant la redistribution du platine. Nous avons donc essayé de déterminer la
solubilité et la diffusion de I’arsenic dans Ni,Si et NiSi (cf. chapitre I11).

Dans ce but, nous avons préparé deux plaquettes qui contiennent une seule phase (soit
Ni,Si, soit NiSi) d’épaisseur (200 a 300 nm). Une description de ces échantillons et les

résultats de diffusion sont présentées dans le chapitre I11.
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Figure 20 : Profils SIMS de la concentration d’arsenic aprées implantation et aprés recuit a 400, 500, 600 et
700°C pendant 1 heure. (a) la phase Ni,Si dans la structure suivante SiO,/Ni,Si/SiO,/Si et (b) la phase NiSi
dans la structure suivante SiO,/NiSi/SiO,/Si. Les conditions d’implantation de I’arsenic sont : (a)
E=120keV , (b) E=100KeV et une dose de 5°15 at/cm?.

Aprés implantation de I’arsenic, nous avons réalisé des recuits sous vide a 400, 500, 600 et
700°C pendant une heure. La figure 20 montre les profils SIMS de I’arsenic apres implantation
et recuit pendant 1 heure a différentes températures dans Ni,Si (a) et dans NiSi (b). Nous
observons que la diffusion de I’arsenic dans les deux siliciures ne se produit qu’a 700°C. Le
profil a 700°C est une combinaison de diffusion aux joints de grains et en volume. Le
coefficient de diffusion en volume de I’arsenic dans les deux siliciures est donc trés faible a des
températures inférieures a 600°C. Il est plus difficile de se prononcer sur le coefficient de
diffusion aux joints de grains mais il doit aussi étre faible aux températures de formation des
siliciures. 1l faut se rappeler que les expériences de siliciuration sont effectuées a des
températures bien inférieures a 650°C. La diffusion de I’arsenic doit donc étre négligeable lors

de la formation des siliciures de nickel. En ce qui concerne les solubilités, la présence d’un
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décrochement sur les profils des échantillons de NiSi semble indiquer que la solubilité de
I’arsenic dans NiSi est plus limitée que celle dans Ni,Si.

A I’aide de ces données, le mécanisme qui semble le plus réaliste pour expliquer le profil

d’arsenic dans NiSi pourrait étre appelé le double chasse neige. Ces principales étapes sont
schematisées sur la figure 21 et peuvent étre décrites de la maniere suivante :

NiSi
As Ni,Si Ni,Si \ NiSi
| \
NIt~y + A .. :".': '5\ o

‘..ﬂ‘ - .“’.. " "": "." -", :: “"‘

Si Si Si Si

| |

Etape 1 Etape 2

Etape 3 Etape 4
Figure 21 : Mécanisme de croissance et de redistribution d’arsenic dans le siliciure, les profils qui sont sur
le schéma indiquent la concentration d’arsenic.

Etape 2 : Lors de la formation de Ni,Si, c’est le nickel qui diffuse. Nous pensons que
I’arsenic contenu dans le silicium doit étre totalement intégré dans Ni,Si lors de la
consommation du silicium. En effet, la solubilité d’arsenic dans Ni,Si doit étre plus élevee
que la concentration d’arsenic dans le silicium (environ 0.1%) car les profils SIMS réalisés a

différentes températures (figure 20(a)) montrent que nous n’avons pas atteint la limite de
solubilité de I’As dans Ni,Si .

Etape 3 et 4 : Si la formation de NiSi s’accompagne d’un rejet de I’arsenic (étape 3), on
va avoir accumulation d’arsenic a I’interface Ni,Si/NiSi dans Ni,Si et a I’interface NiSi/Si
dans le silicium. Ce rejet d’arsenic a partir de NiSi est certainement lié a une faible solubilité
de I’arsenic dans NiSi, car nous avons atteint la limite de solubilité de I’arsenic dans NiSi

(figure 20(b)). Comme I’arsenic ne peut pas diffuser dans Ni,Si et dans le silicium* I’As va
donc s’accumuler aux interfaces.

Comme nous I’avons vu précédemment, le phénoméne d’accumulation d’un élément a
une interface en mouvement par rejet de la phase qui croit est appelé I’effet chasse neige.
Dans notre cas, il y aurait accumulation aux deux interfaces et donc un double effet de chasse

neige. Le résultat final de ce phénoméne est conforme aux résultats expérimentaux (étape 4),
c’est a dire une concentration faible en milieu de NiSi et élevée aux bords.

YI A 400°C, la diffusion de I’As dans le silicium monocristallin est quasiment nulle,
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Il faut tout de méme signaler que la redistribution de I’arsenic peut étre aussi bien décrite
avec d’autres phénomenes. Par exemple, le Tableau 6 montre que I’arsenic a I’énergie de
surface la plus faible, la ségrégation de I’arsenic en surface doit donc étre trés favorable et
pourrait contribuer au pic de la concentration de I’arsenic pres de la surface. De méme, une
partie de la concentration de I’arsenic a I’interface NiSi/Si pourrait étre due a une ségrégation
interfaciale.

Pour avoir une meilleure compréhension de la redistribution, il faudrait associer une étude
thermodynamique du systeme ternaire As-Si-Ni aux phénomenes de diffusion, réaction aux

interfaces, ségrégation, précipitation etc...

Conclusion

La ségrégation interfaciale, les limites de solubilités et la diffusion sont les principaux
facteurs qui limitent la redistribution des eléments d’alliages et de I’arsenic au cours de la
formation des siliciures de nickel.

Nous avons estimé la solubilité limite du platine dans la phase Ni,Si est de I’ordre de 1% a
basses températures (~300°C), ce qui engendre un effet chasse neige (snowplow) du platine
dans le nickel non consommeé. Un faible coefficient de diffusion de platine dans NiSi doit étre
le facteur responsable de I’accumulation du platine a I’interface Ni,Si/NiSi et de la
distribution non homogene du platine dans NiSi a basse températures.

L’accumulation de I’arsenic a I’interface NiSi/Si pourrait étre expliqué par la différence
de solubilités de I’arsenic dans les deux siliciures de Ni, mais il est possible qu’une partie soit
liée a une ségrégation d’interface. Nous avons suggéré un mecanisme de double effet chasse

neige pour décrire les étapes de redistribution de I’arsenic.
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Conclusion générale

Dans ce travail, nous avons étudié la réaction a I’état solide entre un film métallique et un
substrat de silicium monocristallin orienté (100). Le film métallique est constitué soit d’un
métal pur (Ni, Pt, Pd), soit d’un alliage de deux métaux (Ni-Pt ou Ni-Pd) et le substrat de
silicium est soit dopé soit non dopé. Le but principal de cette étude était de comprendre la
redistribution des éléments d’alliage (Pt, Pd) ou des dopants (As) lors de la formation des
siliciures de Ni. Pour cela, nous avons d’abord étudié les systéemes binaires, puis des systémes
ternaires.

Nous avons montré que la réaction debutait des le dépdt en caractérisant I’état initial de
nos échantillons aprés dépét par DRX, RRX, MET, RBS et sonde atomique tomographique
assistée par un laser femtoseconde. Les résultats montrent qu’une couche homogéne
constituee d’un mélange de Ni et de Si est formeée a I’interface Ni/Si(100) apres dépot a
température ambiante. Pour les dépbts de Pt ou de Pd sur substrat de silicium, ce sont les
phases cristallines Pt,Si et PdsSi qui se forment respectivement a I’interface M/Si. Dans le cas
du dépdt de nickel allié en platine, nous avons observé par sonde atomique tomographique la
présence d’une couche homogéne de NiSi (2 nm d’épaisseur) et d’un précipité de Ni,Si avec
une interface inclinée. Ceci correspond certainement a une étape de croissance latérale des
germes de NiSi lors du dépot.

Nous avons ensuite déterminé la nature, la séquence et la cinétique des phases qui se
forment par réaction entre le film métallique et Si(100), par des mesures de DRX in situ et des
mesures originales de DSC. En effet les mesures de DSC ont été réalisées pour la premiere
fois sur les réactions de films d’épaisseur nanométrique avec un substrat.

La phase Pd,Si est la seule phase qui se forme par réaction entre un film de palladium et
un substrat de silicium. Nous avons observé deux pics exothermiques associés a la formation
de cette phase. Le premier correspond certainement a la croissance latérale de Pd,Si et le
second correspond a la croissance dans la direction normale a la surface. Un modéle qui prend
en compte ces phénomenes: croissance latérale des germes contrdlée par la mobilité
d’interface et croissance normale qui suit une loi de Deal et Grove (linéaire parabolique dans
le cas un recuit isotherme) a permis de simuler simultanément les thermogrammes de DSC et
les intensités des pics de DRX in situ. Nous avons pu ainsi en déduire les constantes
cinétiques de croissance de Pd,Si et notamment la mobilité d’interface.

La croissance des siliciures de platine dépend quant a elle fortement de I’épaisseur du film

de platine. La réaction d’un film de platine d’une épaisseur inférieure a 60 nm avec un
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substrat de silicium conduit a une formation séquentielle de Pt,Si puis de PtSi. Les
expériences de DSC montrent une cinétique contrdlée principalement par la réaction aux
interfaces et les recuits isothermes suivis in situ par DRX donnent une variation quasi-
linéaire. La simulation des thermogrammes de DSC et de DRX in situ nous a permis de
déduire les constantes cinétiques de formation de la phase Pt,Si.

Cependant, pour des épaisseurs de platine supérieures a 70 nm, la séquence de formation
des siliciures de platine est tres différente : la phase Pt;,Sis se forme en premier puis Pt,Si et
PtSi croissent simultanément en présence du film de platine. Ce résultat surprenant est sans
doute lié au rdle des impuretés présentes dans le film de platine qui peuvent diffuser et
s’accumuler a I’interface Pt/Si. En effet, la présence des impuretés a I’interface peut modifier
fortement le chemin de réaction et conduire a la formation initiale d’une phase différente de
Pt,Si.

Lors de la réaction d’un film de nickel avec un substrat de silicium, les phases qui se
forment sont Ni,Si, NiSi et une phase transitoire (NizSi; ou Niz;Siyp). La phase Ni,Si est la
premiére a croitre, suivie de la phase transitoire qui apparait et disparait tres rapidement. La
croissance de Ni,Si continue ensuite jusqu’a la consommation totale du nickel. La phase NiSi
croit ensuite. Le comportement de la phase transitoire est difficile & comprendre, notamment
du fait des divergences sur les resultats obtenus dans la littérature. Nous avons cependant mis
en évidence, grace a des expériences de DSC en faisant varier I’épaisseur du film de nickel
déposé, que la germination semble jouer un réle non négligeable sur la formation de la phase
transitoire.

L’étude de la réaction du film de nickel allié en platine avec le substrat de silicium, a
montré que le Pt a un effet non négligeable sur la séquence de formation des siliciures de
nickel :

- Deux pics exothermiques de DSC sont présents: le premier correspond a la
croissance latérale de Ni,Si, ce qui est en accord avec I’observation par SAT d’un
germe de Ni,Si apres depdt et le second correspond a la croissance dans la direction
normale.

- Les phases Ni,Si et NiSi croissent simultanément lors de recuits in situ : ceci est
certainement d0 au ralentissement de la cinétique de formation de Ni,Si par
I’accumulation du platine aux interfaces Ni(Pt)/Ni,Si et Ni,Si/NiSi. Ces
accumulations peuvent agir comme des barriéres de diffusion pour le nickel et/ou

diminuer les mobilités d’interface.
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- Les phases transitoires n’apparaissent pas, ce qui pourrait étre expliquée par
I’existence d’une barriere de germination en présence du platine aux interfaces, ou
bien par les équilibres ternaires.

Nous avons étudié la cinétique de formation de Ni,Si en présence du platine par DSC et
par DRX in situ. Les mesures de DRX in situ lors des recuits isothermes montrent une
cinétique controlée par la diffusion en début de réaction puis ralentie ensuite, tandis que les
mesures de DSC montrent une cinétique contrélée principalement par la réaction lors d’un
recuit isochrone rapide.

Dans les trois systemes (Pd/Si, Pt/Si et Ni(Pt)/Si), la croissance des siliciures est donc
contr6lée a la fois par la réaction a I’interface et par la diffusion: la diffusion étant
prépondérante pour les épaisseurs importantes et pour les basses températures, alors que
I’interface contréle majoritairement la croissance a haute température et aux faibles
épaisseurs. Par les simulations, nous avons pu pour la premiére fois déterminer les mobilités
d’interface pour Pd,Si, Pt,Si et Ni,Si allié en platine. Ces résultats renforcent les observations
obtenues précédemment sur le systeme nickel sur silicium amorphe. La transition d’un régime
a un autre est illustrée par la température de transition (diffusion/interface) en fonction de
I’épaisseur de transition.

Ensuite, nous avons mesuré la redistribution du platine lors de la formation des siliciures
de nickel a basse température et nous avons observé les points suivants :

- Le platine est rejeté dans le film de nickel non consommé du fait principalement
d’une faible solubilité du platine dans Ni,Si, qui est de I’ordre de 1% a 300°C et
d’une faible diffusion du platine dans la phase Ni,Si.

- Le platine s’accumule a I’interface Ni,Si/NiSi lors de la croissance simultanée de
NiSi et Ni,Si malgré le fait que le platine soit soluble dans la phase NiSi. En effet, le
platine ne s’incorpore pas dans la phase NiSi, car son coefficient de diffusion dans
NiSi est trés probablement faible a basse température. La ségrégation du platine a
I’interface contribue aussi a cette accumulation.

- Quand la phase NiSi commence a croitre en consommant la phase Ni,Si, le platine
est présent en surface et au milieu de la couche de NiSi.

- A la fin de croissance de la phase NiSi, le platine reste au milieu de la couche de
NiSi, sa croissance se faisant au deux interfaces. Ce résultat indique que le
coefficient de diffusion de Pt dans NiSi est faible a cette température.

Pour apporter des €léments de compréhension sur la redistribution du Pt, nous avons

déterminé expérimentalement la solubilité limite du platine dans Ni,Si a 800°C de I’ordre de
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9% en préparant des échantillons massifs de Ni,Si avec différentes concentrations de platine.
Par un calcul simplifié des équilibres pseudo-binaires supposant que Pt,Si et Ni,Si forment
des solutions idéales, nous avons déduit une solubilité limite de platine dans Ni,Si de I’ordre
de 1% a 300°C. Ceci a été confirmé par le gradient de la concentration du platine dans Ni,Si,
inférieur a 1% observé par SAT. Ainsi, la diffusion et la limite de solubilité sont les
principaux facteurs responsables des accumulations du platine aux interfaces.

En prenant en compte les limites de solubilité du Pt et les coefficients de diffusion du Pt
dans Ni,Si et dans Ni, nous avons pu simuler le rejet du platine dans le nickel non consommé
(effet snowplow) et dans la phase Ni,Si observé par SAT sur un échantillon de Ni(Pt) recuit a
290°C.

Par ailleurs, nous nous sommes intéressés a la redistribution de I’arsenic aprés formation
de NiSi par réaction a I’état solide entre un film mince de nickel et un substrat de silicium
dopé en arsenic. Les mesures ont été réalisées par SIMS, RBS et MET. Le SIMS est
quasiment la seule technique qui permet de caractériser les dopants dans une matrice.
Cependant, la quantification au niveau d’une interface est trés délicate car une interface peut
étre considérée comme une matrice supplémentaire pour laquelle il n’est pas possible d’avoir
des échantillons de calibration. Ainsi, une partie du travail a consisté a optimiser les
conditions expérimentales du SIMS pour cette application et principalement pour les mesures
a I’interface NiSi/Si. Nous avons alors observé pour des recuits a basse température que la
concentration d’arsenic présente deux pics: I’'un prés de la surface et I'autre a I’interface
NiSi/Si. Suivant les conditions d’analyse du SIMS, ce dernier pic peut apparaitre ou
disparaitre ce qui montre que cette accumulation de I’arsenic a I’interface NiSi/Si est sans
doute due a un artefact du SIMS et non a un phénomene physique. Ceci est confirmé par
I’absence d’accumulation d’As sur les mesures de RBS ou sur les observations de MET.
D’autre part, nous avons montré que I’agglomération de NiSi a haute température est aussi
responsable de la modification des profils de I’arsenic a I’interface NiSi/Si.

Pour comprendre les mécanismes fondamentaux de la redistribution de I’arsenic lors de la
formation de ces siliciures de nickel, nous avons aussi initié une étude de la diffusion de
I’arsenic dans Ni,Si et NiSi. Nous avons montré que la diffusion de I’arsenic dans NiSi et Ni,Si
est quasiment négligeable a des températures inferieures a 600°C tandis qu’a partir de 650°C,
I’arsenic diffuse dans les deux phases. Ces premiers résultats semblent indiquer que la
solubilité de I’arsenic dans NiSi est plus faible que celle dans Ni,Si. Pour déduire les
coefficients de diffusion, nous allons continuer les simulations des profils de I’arsenic aprés

différents temps de recuit a 650°C.
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Conclusion générale

Ce travail ouvre des perspectives intéressantes, en particulier celle de mesurer la
redistribution des dopants dans les différentes étapes de croissance par sonde atomique
tomographique a 3D et de les comparer avec les profils SIMS. Ceci devrait permettre de
déduire les mécanismes de redistribution des dopants lors de la formation des siliciures de
nickel. La détermination des limites de solubilité de I’arsenic et des coefficients de diffusion
de I’arsenic dans les différents siliciures de nickel devrait nous permettre de définir les
facteurs responsables de cette redistribution. De méme, il serait intéressant de mesurer les
coefficients de diffusion du platine dans les différents siliciures de nickel et aussi ceux du
palladium. Ceci nous permettrait de mieux comprendre les mécanismes de redistribution des
éléments d’alliages lors de la formation des siliciures de nickel.

D’autre part, il serait particulierement intéressant de regarder plus en détail la cinétique et
la morphologie de croissance des siliciures de nickel pur et notamment celles des phases
transitoires, pour obtenir une meilleure compréhension des mécanismes de formation des
siliciures de nickel. Nous avons d’ailleurs observé que la phase Ni,Si ne se transforme pas en
NiSi tant qu’elle n’est pas completement relaxée. Ceci indique que les contraintes modifient a
la fois la réaction et la diffusion. Il serait donc intéressant d’étudier plus en détails cet effet.

Concernant la formation des siliciures de platine, nous avons remarqué un comportement
différent suivant I’épaisseur de métal déposée. Au cours de ce travail, nous avons supposé que
la présence des impuretés dans le film de platine est responsable du changement de mode de
croissance suivant I’épaisseur. Pour confirmer cette hypotheése, il serait important de réaliser
des mesures de DSC en contrélant la quantité d’impuretés dans le film de platine.

Concernant la mise en évidence de la croissance latérale de la premiéere phase formée,
grace a des mesures originales de DSC, il semble important de confirmer cette hypothése en
réalisant de nouvelles expériences de sonde atomique tomographique a 3D.

Enfin, dans I’objectif d’avoir une meilleure compréhension de la cinétique et de la
redistribution d’un troisieme éelément lors de la croissance d’une phase dans un systeme
ternaire, il faudrait établir un modéle permettant de simuler la cinétique de croissance en
prenant en compte le partage de I’élément d’alliage aux interfaces dans un systeme ternaire. Il
semble ainsi important de déterminer les diagrammes ternaires dans les cas etudies et leur

adéquation a I’étude des films minces.
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Annexe 1
Les contraintes et déformations mécaniques lors de la réaction d’un film mince
avec un substrat

Lorsqu’un film mince est déposé sur un substrat, il existe une surface libre suivant la

N
direction X, , qui est la normale a la surface de la couche. Il n’y a donc pas de contrainte

R
suivant la normale a la couche et par conséquent, toutes les composantes orientées selon X,

sont nulles. Dans ce cas, la contrainte est dite biaxiale, c’est-a-dire qu’elle ne s’exerce que
dans le plan (Xj, Xy) et le tenseur des contraintes se réduit a trois composantes : o1, 6 et o3.

Dans le domaine élastique, la loi de Hooke' relie les tenseurs de contrainte et la

déformation suivant I’expression : e=[S]o  Equation1
Avec S, le tenseur de souplesse.
A partir de la loi de Hooke, nous pouvons déduire les composantes de la déformation

(&,,¢&,,&;) en fonction de la contrainte, toutes les autres composantes de la déformation étant

1 n
& =—0,——0
1 E 1 E 2
nulles g =1o —ig Equation 2
. 1 E 1 E 2

& :%(0'1 +0,)

Dans le cas d’un matériau isotrope et d’une contrainte biaxiale,o = o, = 7,, il ne reste
que deux composantes de la déformation que nous pouvons définir: I’une paralléle a la

surface ¢, =¢, = ¢,¢et I'autre normale a la surface ¢, =¢&,, donc I’équation 48 peut se

1_
ramener a : %77 Equation 3
(C,‘J_ —EU

A partir de cette équation, nous pouvons déduire une relation entre les composantes

normale et paralléle de la déformation.
g, =———¢g, Equation 4

Ou 7 est le coefficient de Poisson, proche de 1/3 et E, le module d’Young.

LC. Kitell. Physique de I’état solide. Dunod, 7°™ edition, 1998.
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Annexe 2
Dérivation d’analyse de Kissinger
Si nous supposons que la croissance d’une phase se fait couche par couche lors de la
réaction a I’état solide d’un film mince avec un substrat, le volume formé a chaque instant est

directement proportionnel a I’augmentation d’épaisseur de cette phase. Dans ce cas, le

] H . . .
dégagement de chaleur (O:j—t) mesuré par la DSC est proportionnel au taux de croissance du

composé suivant I’expression suivante :

de(t) :ﬂde(t) _ By dH

Equation 5
dt dT  AH dt quation

Ou e(t) est I’épaisseur de la phase et t le temps, S =C;—I la vitesse de chauffage (ou

rampe), T la température, AH I’enthalpie de réaction et enax I’épaisseur maximale de la phase
en fin de formation.

Le degagement de chaleur total lors de la formation d’une phase est proportionnel a
I’enthalpie de formation (AH) de cette phase et est déterminé a partir de I’aire des pics de DSC

correspondant a I’effet en question.

1
AH :E‘L —dT Equation 6

T, et T, correspondent aux températures respectives de début et de fin de formation de
la phase considéree et dd_t est la puissance mesurée apres soustraction de la ligne de base.

L analyse de Kissinger’ permet de déterminer I’énergie d’activation d’un phénoméne en
relevant, pour chaque rampe, la température de fin de formation d’une phase.

Si on suppose que la croissance s'écrit de la maniére suivante:

e(t) =+/Dt

de K
> —=—
dt e
avec K=K exp(—i)
0 kgT

2H. Kissinger. Anal. Chem., 29 (1957) 1702.
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n+1
e K
je“de = =|—dt Equation 7
n+1 B

Si on utilise ’approximation de Coats et Redfern® :

2
E YT =~ KeT exp(—i)
T E kgT

jexp(— K

L’équation 7 peut s’écrire sous la forme suivante en utilisant cette approximation :
B n+1 KokB E |
— = X——eXpP(——— Equation 8
T2 en+l E p( kBT) q
Il suffit de reporter le logarithme du quotient « rampe » sur le carré de la température du

pic en fonction de I’inverse de la température du pic, comme le montre I’équation suivante :

Vi Ed

Log (T—z) =- KT +C Equation 9

ou T est la température du pic qui correspond a une rampe donnée, Ed I’énergie

d’activation, Kg la constante de Boltzmann et C une constante qui comprennent plusieurs

termes.
Néanmoins, cette technique ne permet pas de déterminer le mécanisme qui contréle la

croissance de cette phase.

® A. W. Coats et J. P.Redfern, Nature 201 (1964) 68.
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Annexe 3
Calcul simplifié d’une coupe isotherme du diagramme ternaire Ni-Pt-Si

On connait assez peu de choses sur les diagrammes ternaires entre deux meétaux (A et B)
et le silicium. De méme, on connait assez mal les fonctions thermodynamiques des siliciures
et méme leur énergie de formation n'est pas toujours connue. De plus, certaines phases
n‘apparaissent pas en films minces et on a donc des équilibres métastables.

Nous avons donc voulu développer un programme' permettant de calculer simplement les
équilibres ternaires et des coupes isothermes avec des hypotheses trés simplificatrices qui sont
que les deux métaux sont sous le méme réseau (A substitue B et vice versa) et que toutes les
phases peuvent étre décrites par des solutions solides idéales.

Pour un calcul simple du ternaire A-B-Si, nous avons donc suppose que :

- deux eléments métalliques similaires A et B (comme Pt et Ni): nous
supposons que les atomes B se substituent aux atomes A dans An,,C, et donc se
situent dans le méme sous réseau. Ceci équivaut a définir un composé
stcechiométrique en C (A1.B,)mCy et & utiliser le modeéle de sous-réseau’

- gue la ligne d’isoconcentration (x=1/3) peut étre décrite comme un diagramme
pseudo-binaire™ entre BnCy et AnCy, 0U les phases AnCn et BrCn jouent les
mémes réles que les éléments purs A et B (cette hypothése a été vérifie par
calcul plus complet du diagramme ternaire cf paragraphe 11.3).

- que deux structures existent : a, la phase (A1,By)mCy avec la structure de la
phase AnC, et B, la phase (A1-.B;)mC,, avec la structure de la phase By,C..

- que les solutions solides pseudo-binaires peuvent étre décrite comme des

solutions idéales et que

L’ énergie de Gibbs molaire est donnée par I’équation suivante :

m

. RT(yIny+(1-y)In(l-y)) Equation 10
+

G* =(1-y)°G*ac, +Y° G s,c, + —

ol °G“a.c, et °G%g ¢ correspondent aux énergies de Gibbs de formation de AnC, pur

et BnCn pur, R a la constante des gaz et T a la température absolue. Le dernier terme de

I'équation 6 représente le terme entropique de mélange entre A et B sur le sous réseau.
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y correspond a la concentration de B,Cp, (o) dans AnCp (o) : = n..,
n._+n

BmCn AmCn

L’énergie de Gibbs peut s’écrire en fonction des potentiels chimiques de AnC, et BnCy
respectivement 4, . etuf . . G’ =(-yulc +yub e Equation 11
Les potentiels chimiques peuvent étre déduits en utilisant I’équation suivante :
dG”’
Fo =G’ +(1-y)—
Hs c, ( y) dy

Donc les potentiels chimiques de AnC, et B,C,, dans la structure 3 sont :

B _0nB o
Mg,c, G B.C, T po RTIny Equation 12
p o _0Rp m | N
Hac =Cpc + - RTInQL-y) Equation 13
n n +
Pour la phase a,
¢« =G+ m RTInz Equation 14
Hs c, BnCr " 41
« =G+ M _RT In1-z) Equation 15
Hac, = Pac, T,
nO(
B C R .
Avec 7= m_n , Z correspond a la concentration de B,C, (o) dans AnCi, (o) :
n*  +n%
B C A C
m n m n

Les équations 12, 13, 14 et 15 donnent si les 2 phases ont une méme composition en
concentration:

m
m+n

RTInz

B _0 B m —_ a _0r~a
Mg c, = GBan + o RTINy= ug . ="Gg o +

m a a m
Hae, =G, + ——RTINA-Y) = sz G5 +— —RTIn0-2)

OGa _OGﬁ B OGa —OGﬁ
y_ exp m+n Ggc, BuCo | _ egﬁc et 1-y —exp m+n Gpc, Ao | _ ezfc
z m RT e -7 m RT "
e —1 e 1 )
P = A Equation 16

y = =
eve leg. -1 e -1
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L'équation 16 permet de calculer I'equilibre pseudo-binaire et de déterminer y la concentration
de BC,, dans An,Cn a une température donné.

Si on remplace les phases B,C, et AnC,, par Pt,Si et Ni,Si et si on estime les enthalpies

libres de formation des phases métastables (°Gg ¢ et °Gh _ ), par exemple & partir des
m>n
données expérimentales, nous pouvons déterminer la solubilité limite du platine dans la phase
Ni,Si.
Pour le calcul de la coupe isotherme du ternaire, des équations similaires a I'équation 17

couplées dans certains cas a des résolutions numeriques ont eté développées.

Référence :

"Programme TPD_silicide, D. Mangelinck, 2006.

"' M. Hillert and L. I. Staffanson, Acta Chem. Scand. 24, (1970) 3618.

M. Hillert, Thermodynamics of Phase Equilibria and Transformations (Course notes,
Division of Physical Metallurgy, Royal Institute of Technology, Stockholm, 1993).
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Résumé :

L’objectif de cette étude est de caractériser la redistribution d’éléments d’alliages et de
dopants au cours des premiers stades de formation des siliciures de Ni. Pour cela, nous avons
étudié la nature, la séquence et la cinétique des phases formées, dans un premier temps pour
les systéemes binaires Pd/Si, Pt/Si et Ni/Si, puis pour les systemes ternaires (Ni,Pt)/Si et Ni/(Si,
As) présentant un intérét technologique pour la nanoélectronique. Ainsi, nous avons couplé
des techniques de caractérisation originales (calorimétrie différentielle a balayage sur films
minces, sonde atomique tomographique, diffraction des rayons X in situ) pour mesurer la
redistribution du Pt dans les phases formees et leurs cinétiques de croissance. Nous avons pu
développer un modele pour décrire les premiers stades de croissance de ces siliciures alliés et
dégager les mécanismes mis en jeu ainsi que les facteurs limitant la redistribution des

éléments d’alliage et des dopants.

Mots-cleés: Siliciure Ni/Si, Pd/Si, Pt/Si, Ni(Pt)/Si et Ni(Pd)/Si - Germination et Croissance —
Redistribution — Pulvérisation Cathodique - Calorimétrie Différentielle a Balayage-
Diffraction des Rayons X in situ -Sonde Atomique Tomographique a 3D — SIMS - RBS.

Abstract :

The objective of this study is to characterize the redistribution of alloys elements and
of dopants during first stages of formation of Ni silicides. For that, we studied the nature, the
sequence and the Kkinetics of the formed phases, initially for the binary systems Pd/Si, Pt/Si
and Ni/Si, then for the ternary systems (Ni, Pt)/Si and Ni/(Si, As) being of technological
interest for the nanoelectronic industry. Thus, we coupled original techniques of
characterization (differential scanning calorimetry on thin films, tomographic atomic probe,
x-rays diffraction in situ) to measure the redistribution of Pt in the formed phases and their
growth Kinetic. We could develop a model to describe the first stages of growth of these
alloyed silicides and to deduce the mechanisms brought into play as well as the factors
limiting the redistribution of the alloy elements and the dopants.

Keys words: Silicide Ni/Si, Pd/Si, Pt/Si, Ni(Pt)/Si et Ni(Pd)/Si- Nucleation and Growth —
Redistribution — Cathode Sputtering — Differential Scanning Calorimetry- in situ X Ray
Diffraction — 3D Tomographic Atom Probe— SIMS - RBS.





