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Introduction générale :

Dans le but du développement de 1’optoélectronique, du photovoltaique et de la
microélectronique, 1’attention des chercheurs s’est tournée vers de nouveaux matériaux plus
performants que le Silicium qui commence a atteindre ses limites. Parmi les matériaux
susceptibles de remplacer le Silicium, on trouve les semi-conducteurs de type IlI-V; ces
matériaux présentent des propriétés physiques intéressantes comme une bande interdite
directe et une haute mobilité électronique.

Pour l'optoélectronique, 1’application la plus connue dans ce domaine est la diode
électroluminescente LED (Light Emitting Diode) blanche a base de GaN. Dans le
photovoltaique, les composés GaAs et InGaP, sont capables de produire de I'électricité a partir
de la lumiére solaire avec un rendement d’environ 30% sans amélioration et/ou ajout de
dopants. Toutefois, ces semi-conducteurs I11-V seront particulierement étudiés du point de
vue du contact entre les électrodes et les semi-conducteurs dans les cellules photovoltaiques
multi-jonctions[1]. Récemment dans la micro-électronique, les chercheurs ont pu utiliser les
semi-conducteurs I11-V et en particulier le InGaAs avec des proportions bien définies, dans la
technologie CMOS (Complementary Metal Oxide Semiconductor), grace a la possibilité
d’épitaxier une couche d’InGaAs sur le Silicium. En effet, la fabrication de transistors a base
de Si a I’échelle nanométrique a atteint ses limites physiques, des courants de fuites sont
observés dans ces dispositifs de taille nanométrique. Et plus la densité d’intégration des
transistors est élevée, plus on observe des phénomeénes de surchauffe du processeur,
nécessitant plus de refroidissement.

Pour dépasser ces limitations, I’une des solutions est de changer d’architecture en
passant du transistor classique (planaire) a une architecture a canal enfoui FD-SOI (Fully
Depleted Silicon On Insulator)[2]. La deuxieme solution est le changement de matériau de
canal qui est en Silicium, en le remplacant par un matériau qui offre une plus haute mobilité
de porteurs de charge, permettant de fournir moins d’énergie. La littérature montre que les
performances des transistors MOSFET a base d’InGaAs sont meilleures que les performances
des transistors a canal en Si a I’échelle nanometrique[3-6]. Toutefois beaucoup de difficultés
dans les étapes de fabrication du transistor existent et restent a étudier et a résoudre pour

pouvoir arriver a un procédé industrialisable.



Parmi les problemes soulevés, on rencontre le nettoyage du canal et la réalisation des
contacts au niveau de la source et du drain, et I’injection de courant dans le canal au niveau de
ces zones[7]. La réalisation de contacts métal/InGaAs de faible résistivité est donc un
challenge. Le Ni a été choisi pour la métallisation car il est utilisé dans la technologie actuelle.
De plus il est connu dans la littérature[8] que les couches de Ni permettent d’obtenir des
métallisations homogenes et uniformes (pas d’agglomération a [Dinterface Ni/semi-
conducteur). Ce métal est aussi trés réactif avec les semi-conducteurs, ce qui est un avantage
majeur dans la fabrication des contacts ohmiques.

Le sujet de ma thése consiste a étudier la réaction a 1’état solide entre le Ni et un
substrat de type IlI-V. Pour simplifier notre étude, nous avons décomposé le systéeme
quaternaire Ni/lnos3Gaos7As le plus intéressant en deux systémes ternaires : Ni/GaAs et
Ni/InAs avec les mémes orientations de type (100). Nous allons traiter dans cette these les
deux systemes ternaires avec la méme démarche scientifique dans le but d’étudier la
formation des intermétalliques formés par réaction a 1’état solide entre le Ni et les substrats
GaAs et InAs. Leur comportement lors des recuits sera suivi, pour comprendre les
phénomenes mis en jeu au niveau de ces contacts. Etendue au systeme Ni/InGaAs, la
compréhension des phénomenes mis en jeu a pour objectif d’arriver a maitriser la fabrication
et le développement de composants pour la microélectronique avec cette technologie (111-V)
et principalement les transistors MOSFET a base Inos53Gao 47As.

Ce mémoire de these est divisé en trois chapitres : Dans le premier chapitre, nous
allons commencer par un rappel du contexte industriel qui a motivé notre étude. Ensuite, nous
aborderons les phénoménes mis en jeu dans la formation des contacts permettant I’analyse et
I’interprétation des résultats par la suite. A la fin de ce chapitre, nous allons également
présenter un état de 1’art sur les données bibliographiques des systemes étudiés : Ni/GaAs,
Ni/InAs et Ni/InGaAs, puis nous allons rappeler des généralités sur les réactions a 1’état solide
dans le cas des couches minces et des poudres ainsi que sur les diagrammes ternaires.

Dans le deuxiéme chapitre, nous allons présenter et décrire les techniques
expérimentales qui ont été mises en oeuvre pour pouvoir étudier les intermétalliques formés
par réaction a 1’¢tat solide. Dans cette thése, nous nous sommes basés essentiellement sur la
diffraction des rayons X in-situ. D’autres techniques complémentaires ont été utilisées sur

certains échantillons selon le besoin.



Pour le dernier chapitre, nous présenterons les résultats obtenus sur les systémes
Ni/GaAs et Ni/InAs, nous les discuterons et chercherons a mettre en évidence les phénoménes
physiques mis en jeu. Dans notre étude, nous allons insister sur 1’identification des phases
formées, leur séquence de formation, afin de déduire les parametres qui contrélent la cinétique
de la croissance des phases.

Enfin, nous terminons cette these par une conclusion générale et les perspectives

données par ces travaux.
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.1 Intérét des semi-conducteurs de type IlI-V dans la
microélectronique :

Le développement et les progres effectués dans les technologies de la
microélectronique reposent principalement sur les matériaux semi-conducteurs. A la téte de
ces matériaux, se trouve 1’¢lément principal le silicium, a la base de [I’industrie
microélectronique et méme photovoltaique. Or le Silicium est un semi-conducteur a bande
interdite indirecte avec une faible mobilité électronique. La technologie du silicium est
limitée, notamment pour 1’0ptoélectronique ou pour répondre a la diminution des dimensions
de la microélectronique. Des solutions plus efficaces sont recherchées.

Parmi les matériaux de substitution, une attention particuliére a été portée ces dernieres
années aux semi-conducteurs de type I11-V, composés d’éléments des colonnes III et V du
tableau périodique. Parmi les semi-conducteurs I11-V, on peut citer comme exemple GaAs,

InP, InAs ou InGaAs, qui présentent des propriétés physiques intéressantes comme [7-9]:

. Une haute mobilité électronique

o Une bande interdite directe

. Un fort coefficient d’absorption

. Une bonne résistance mécanique

. Une conductivité thermique élevée

Grace a leurs propriétés, ces matériaux jouent déja un rble majeur dans des
applications en électronique comme [I’hyperfréquence, 1'optoélectronique, ou le
photovoltaique, ou ils sont utilisés dans des domaines stratégiques comme le spatial et la
défense [12]. La Figure 1 réalisée par le comité international des semi-conducteurs I11-V [13]
montre le gap des différents semi-conducteurs I11-V en fonction des paramétres de maille et
leurs domaines d’applications. Bien qu’il y ait beaucoup d’applications de ces semi-

conducteurs 111-V, on va en citer quelques exemples.
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Figure 1 : Représentation du gap d'énergie par rapport au paramétre de maille de quelques semi-
conducteurs 111-V et leurs applications [13].

Tout d’abord, 1’application la plus connue est dans le domaine de 1’optoélectronique.
Au cours du siécle dernier, Akasaki et al ont inventé les diodes électroluminescentes LED
(Light Emitting Diode) blanches a base de semi-conducteurs 111-V (GaN) [14]. Leurs travaux
ont duré pres de 25 ans (de 1989 a 2014) et leur ont valu le prix Nobel de Physique en 2014.
Ces diodes ont une grande efficacité¢ dans le domaine de 1’éclairage en raison de leur flux
lumineux élevé par rapport aux autres sources lumineuses (soit 300 lumens/watt consommé).
Leur flux permet de consommer moins d’¢électricité, et leurs composants ont une longue durée
de vie (jusqu’a 100 fois plus) en comparaison avec les sources fluorescentes.

Une autre application intéressante de ces semi-conducteurs I11-V concerne les cellules
solaires a haut rendement. GaAs et InGaP en particulier, sont capables de produire de
I'¢lectricité a partir de la lumiere solaire avec un rendement d’environ 30% sans amélioration
et ajout des dopants [12—14]. Ces cellules sont ainsi utilisées dans les satellites spatiaux. Si
I’on compare avec le silicium, les chercheurs ont réussi a augmenter le rendement de 4,5% (en
1954) au sein du laboratoire Bell [17] a 29,4% a ce jour (meilleur rendement théorique) [18].

Récemment, les semi-conducteurs I11-V sont apparus dans la technologie CMOS
(Complementary Metal Oxide Semiconductor ou Oxyde métallique semi-conducteur

complémentaire) grace a leur capacité a s’épitaxier sur le Silicium [19].



Cette technologie avait éte inventée en 1968, et a permis de diminuer la consommation
énergétique des appareils et de baisser leur colt. Le transistor a effet de champ métal-oxyde-
semi-conducteur (MOSFET) est le dispositif le plus connu dans la microélectronique. Dans
les circuits logiques modernes, un transistor MOSFET est une juxtaposition de deux
transistors MOS : MOSFET de canal type n appelé nMOS et MOSFET de canal type p appelé
pMOS) [20].

I.1.1 Principe et fonctionnement du transistor MOSFET :
Son fonctionnement en général est similaire a un interrupteur qui contréle le passage ou
le blocage du courant. Nous allons décrire une partie du transistor MOSFET : le transistor n-

MOQOS, sa structure a base de silicium est présentée sur la Figure 2.

Zones d’interconnexion

Drain
Sio, |solant Source 10(()1 I:lg}tﬁt dopeﬂ’/

T Tpes 00 i

Si dopé P
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Figure 2 : Représentation d’un transistor n-MOS

Généralement, il est composé d’un substrat en silicium monocristallin faiblement dopé
p, dans lequel se trouve deux zones fortement dopées n qui forment les deux jonctions Source
et Drain. Entre les deux jonctions latérales se situe le canal dans lequel le passage du courant
se fait. Au-dessus du canal se trouvent une couche d’oxyde de silicium SiO2 en contact avec
le substrat du silicium, puis une couche de silicium poly-cristallin fortement dopé, ce qui
forme ce qu’on appelle la Grille [21].

La métallisation des zones d’interconnexion (source, drain et grille) se fait par le
procédé d’auto-alignement « Salicide » (Self-aligned Silicide), qui est la solution la plus
efficace pour obtenir des bons contacts a faibles résistances, uniquement sur les zones actives

(grille, source et drain).



Ce procédé consiste a déposer le métal sur toute la plaquette. Le métal ne réagit avec le
substrat aprés un recuit thermique rapide, que dans les zones non oxydées donc avec la
source, le drain et la grille. Cette méthode permet d’éviter 1’utilisation des procédes de
lithographie plus lents.

L’objectif de ce type de transistor est de réguler le courant entre la source et le drain,
en agissant sur la tension de polarisation de la grille. S’il n’y a pas de tension appliquée a la
grille rien ne se passe, ce qui s’explique par I’absence de porteurs de charges libres entre les
deux zones. Si la grille est alimentée par une tension positive Vgs, un champ électrique positif
est produit dans le canal qui attire les électrons du substrat dans le canal et qui repousse les
trous du canal vers le substrat, il se forme un canal conducteur n (couches d’inversion)

capable de faire circuler les électrons de la source vers le drain.

1.1.2 Le rodle des semi-conducteurs I11-V dans les transistors MOSFET :

Le développement des technologies dans la microélectronique suit la loi de Moore
(1965) qui prédit I’évolution de la vitesse des composants de la microélectronique avec le
temps[22]. D’apres cette loi, le nombre de transistors par unité de surface dans les puces
électroniques double environ tous les 18 mois. Cette réduction de taille des transistors permet
d’augmenter la vitesse et la densité d'intégration.

La réduction se fait au niveau de I'épaisseur de I'oxyde de la grille et de la largeur de
cette grille. Cependant, la réduction de la largeur de grille conduit au rapprochement de la
source et du drain, ce qui veut dire au rapprochement source-substrat et drain-substrat vers la
zone de déplétion (zone ou il n’y a que les charges fixes). Dans ce cas-la, la barriére de
potentiel formée dans le canal diminue et la tension de seuil Vgs diminue. Lorsqu'une tension
négative est appliquée entre le drain et la source, la barriére de potentiel entre le canal et le
drain diminue plus fortement, cet abaissement de potentiel sur la source provoque la diffusion
des porteurs de charge a l'intérieur du canal indépendamment de la tension de grille (V).
Ainsi, la grille ne peut pas controler le courant de drain. Ces effets sont appelés effets de
canaux courts[19].

Une des solutions pour améliorer les performances sans avoir a réduire la taille du
transistor, est l’introduction de nouveaux matériaux pour le canal, en choisissant des
matériaux qui permettent un déplacement des porteurs de charges plus rapide que dans le

silicium.



Un semi-conducteur Il1-V comme 1’InGaAs avec des proportions bien définies
(InxGa1xAs), est un candidat sérieux car il posséde un parameétre de maille tres proche de
celui de Si (5,43A). 1l peut ainsi étre intégré sur un substrat de silicium dans les procédés
actuels de la microélectronique. Le défi technologique actuel est d’obtenir des couches en
épitaxie de haute qualité puis de maitriser un procédé analogue au procéde Salicide pour
former un contact sur InxGai.xAs. |l faut donc arriver a réaliser un contact ohmique entre le

métal et InxGai-xAs par diffusion réactive.

1.1.3 Caractéristiques d’un contact ohmique

Un contact a base d’intermétallique est obtenu par réaction a 1’état solide entre une
couche mince métallique et le semi-conducteur dans les zones d’interconnexion (source, grille
et drain). Pour que le contact puisse fonctionner correctement il faut qu’il possede les
caractéristiques principales qui sont[23] :

. Une faible résistance de contact pour diminuer la consommation d’énergie (en
diminuant la dissipation de puissance par effet Joule) et pour assurer la
rapidité de fonctionnement avec le temps

. Une absence de réaction entre le métal et I’oxyde pour garantir la
compatibilité avec le procédé Salicide.

o Une faible consommation du substrat semi-conducteur pour ne pas

consommer toute la jonction fortement dopée avec laquelle le contact est

formé.
. Une faible température de formation.
o Une bonne stabilité thermique et mécanique du contact pour étre compatible

avec les étapes de fabrication successives qui nécessitent 1’application de

traitements thermiques et de contraintes mécaniques.



Dans ce qui suit, nous allons présenter les phénoménes mis en jeu dans la formation
d’un contact. La réaction a I’état solide entre un métal choisi et un semi-conducteur pour
lequel on va former un contact métal/semi-conducteur se fait par la diffusion réactive. Cette
réaction décrit I'évolution des concentrations des atomes d'un ou plusieurs matériaux par deux
processus : un processus de transport des atomes diffusés vers le substrat (si on suppose que le
métal est la seule espéce qui diffuse) et un processus de réaction chimique locale, dans lequel
les différents atomes des deux matériaux réagissent entre eux pour former une ou plusieurs
phases intermédiaires.

La formation d’une nouvelle phase se fait essentiellement au niveau de I’interface par
germination croissance latérale et normale. Cette formation sera limitée par le processus le
plus lent. Avant de détailler ce processus complexe de diffusion réactive, nous allons faire un

rappel sur les notions de base de la diffusion atomique et de la germination.

1.2 Geénéralités sur la diffusion :

1.2.1 Mécanismes de diffusion atomique dans le solide cristallin :

A D’intérieur d’un systéme cristallin (réseau cristallin), les atomes peuvent changer de
position lorsqu’il existe un gradient de concentration (Figure 3). Ce déplacement activé
thermiquement est appelé diffusion. L’expérience qui a été faite afin d’illustrer le phénoméne
de diffusion consiste a chauffer deux plagues juxtaposées (aprés polissage et nettoyage) de
deux métaux purs A et B, et miscibles entre eux (I’exemple le plus courant est celui du
systeme Ni/Cu)[24]. Aprés une dizaine d’heures de chauffage (sans sortir de 1’état solide des
deux métaux), lorsqu’on observe une coupe micrographique perpendiculaire a la surface de la

zone de contact, on remarque que :

. Les deux plaques sont soudées.
. Des atomes de A sont dans la zone de B.
° Des atomes de B sont dans la zone de A.

Dans cette expérience, les atomes de A diffusent vers B et vice versa, ce sens de
déplacement n’est possible que lorsqu’il existe un gradient de concentrationoC/ox. Sans
I’existence de défauts ponctuels (lacunes, sites interstitiels), linéaires (dislocations), ou
planaires (joint de grains), le phénomene de diffusion n’est pas possible et il est plus rapide

lorsque le nombre de défauts est plus important.


https://fr.wikipedia.org/wiki/Concentration
https://fr.wikipedia.org/wiki/Diffusion_de_la_mati%C3%A8re
https://fr.wikipedia.org/wiki/R%C3%A9action_chimique
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Figure 3: Illustration du phénomeéne de diffusion : a@ gauche les deux métaux juxtaposés a l’état
initial et a droite apres diffusion
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Dans les matériaux cristallins, les principaux mécanismes de diffusion sont[25] :

o Mécanisme interstitiel : les atomes migrent d’un site interstitiel a un autre. Ce
mécanisme concerne principalement les atomes de petite taille tels que : H, C,
B (voir Figure 4a).

o Mécanisme lacunaire : les atomes se déplacent vers un site vacant (qui n’est
pas occupé dans le cristal). Quand I’atome qui se déplace est de la méme

nature que la matrice, on dit qu’on a autodiffusion (Figure 4b).
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Figure 4: Schéma des mécanismes de diffusion (a) interstitiel et (b) lacunaire
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1.2.2 Les lois de Fick :

La mobilité des atomes entraine un flux J (at/cm®) dans le sens inverse de la direction
du gradient de concentration, qui tend a diminuer I’enthalpie libre du systtme AG et
homogénéiser les concentrations. La relation entre le flux J et le gradient de concentration est

donnée par la premiére loi de Fick, c’est la relation qui décrit la diffusion mathématiquement :
ac
J=-D—
1)
Le coefficient de diffusion est une mesure de la mobilité des atomes. Lorsque la

diffusion s’effectue par un seul mécanisme dans un méme domaine de température, ce

coefficient suit la loi d’ Arrhenius :

D =D, exp(%) (2)

Do : terme pré-exponentiel correspondant a la variation d’entropie du systéme.
Q: énergie d’activation correspondant a I’enthalpie du systéme.
Les termes Do et Q sont caractéristiques du mécanisme de diffusion, c'est-a-dire que :

Si le mécanisme de diffusion est lacunaire :

Q=AH, +AH, (3)

Ou AH.etAH; sont les enthalpies de migration des atomes et de formation des
défauts respectivement.
D, = AS, +AS; (4)
Ou AS,etAS; sont les entropies de migration des atomes et de formation des défauts

respectivement.

Si le mécanisme de diffusion est interstitiel :

Q=AH, D, =AS; (5)

On revient vers I’équation de Fick, qui ne permet de calculer la vitesse de diffusion
que dans le cas ou le flux J ne dépend pas du temps. Cette équation exprime le cas d’un
régime permanent. Dans le cas d’un régime non permanent ou le flux varie avec le temps, il
nous faut une équation bilan :

c__ A (6)
ot OX
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Cette équation s’appelle I’équation de continuité. En le remplagant dans la 1% loi de
Fick, on obtient :
oC 0°C
—=Db— (7)
ot OX
C’est la 2°™ loi de Fick, elle est mathématiquement d’ordre 2. Dans le cas plus simple
(monocristal), elle permet de calculer 1’évolution de la concentration en chaque position et a
chaque instant. L’équation peut étre discrétisée afin d’étre utilisable dans un programme de
simulation :

citt-ct — D Cxy1=2CE+Ci 4
At Ax?

(8)
At et Ax représentent respectivement le pas en temps et en profondeur. Ces deux
valeurs doivent satisfaire le critére de stabilité suivant :

2DAt
<
(Ax%)

1 ©)

DAt est indicateur de la profondeur de diffusion et sauvant on le compare avec
I’épaisseur totale.

Pour résoudre la 2°™ équation de Fick, il est nécessaire de définir les conditions
initiales et les conditions aux limites. La résolution de cette équation exprime la forme du
profil de diffusion (profil de concentration C(x, t)) et le calcul du coefficient D se fait a partir
des profils expérimentaux.

Cas d’un polycristal :

Dans le cas d’un polycristal, comme c’est le cas de la plupart des matériaux, le
matériau contient en plus des défauts ponctuels et linéaires, des défauts plans comme les
joints de grains. La présence de ces défauts dans un réseau cristallin provoque une
accélération locale du transport de matiére et les joints de grains constituent ainsi un court-
circuit de diffusion, ce qui rend le coefficient de diffusion plus important. De ce fait, la
diffusion est plus complexe, car le coefficient de diffusion dépend de la taille des grains et de

la largeur des joints de grain [26].

12



Pour simplifier la formalisation, on considére que le grain est cylindrique, que r est le
rayon du grain et 6 la largeur du joint de grain, et que la diffusion se fait uniquement au
niveau du joint de grain. On exprime donc le flux J* comme le flux au joint de grain. Pour se
faire, on introduit la largeur de joint de grain 6 dans 1I’équation de Fick. Sans rentrer dans les
détails mathématiques et sans prendre en considération la diffusion en volume du grain,
I’équation de Fick apres correction devient donc :

*26‘__D 46 oC _ oC

J'=J = —
r d ox o ox

(10)

Detf est le coefficient de diffusion effectif mesuré d’apres le suivi de recuits isothermes.

Harrison a décrit trois régimes de diffusion[27]. Ces trois régimes sont présentés sur la
Figure 5.

mmu

>>d §<< Dt << d Dt<<o

Figure 5 : Illustration des régimes de diffusion dans les systemes polycristallins selon le schéma de

classification de Harrison : D et Dy, sont les Coefficients de diffusion dans le volume et les joints de

grain, respectivement; d est la taille des grains, o est la largeur des joints de grains, et t est le temps
de diffusion

v' Régime A ‘forte pénétration en volume dans le grain’ : La pénétration
volumique est trés supérieure a la taille des grains, les zones d’influence des
grains se chevauchent.

v' Régime B ‘pénétration au niveau du joint de grain et du volume’ : La
diffusion se produit simultanément dans les joints de grains et dans le volume
du grain.
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v' Régime C ’pénétration uniquement au joint de grain’ : la pénétration dans
les joints de grains est trés élevée au point que 1’on considere que la diffusion

volumique est négligeable.

A. L’équation de Nernst-Einstein :

D’aprés ce que I’on a vu dans les régimes précédents, les domaines d’application des
lois de Fick sont limités. Dans le cas ou la diffusion se fait & la fois au niveau du joint de grain
et dans le volume, on ne voit pas de changement de concentration.

C’est illustré par 1’expérience de Darken et al sur un couple de diffusion FeC / FeCSi,
ou la concentration de carbone est la méme des deux cotés[28].

D’apres Fick, il ne devrait pas y avoir diffusion du Carbone mais I’expérience montre
I’inverse. 1ls ont observé la diffusion du carbone vers la zone pauvre en Si. Ainsi, pour décrire
le mouvement des atomes de carbone, il faut exprimer les flux de diffusion en fonction du
gradient de potentiel chimique. La loi de Nernst-Einstein[25] exprime la vitesse des particules
sous une force motrice F :

Dans cette équation de Nernst-Einstein, le flux s’écrit sous la forme :

J=(v)C=—X,N-2 o

11
bokgT ox (1)

Ou : X est la fraction atomique des constituants, kg est la constante de Boltzmann, N,
le nombre total d’atomes par unité de volume, et Of; / OX le potentiel chimique.
Le gradient de potentiel chimique est égal a :
# =K, T log(y; X) (12)

vi est le coefficient d’activité chimique de I’élément 1 dans la phase considérée.

Donc le flux devient :

dy; dx 1
Ji = —XNDd—’;Z+—— ou J, ‘ZC @+ ‘; dy-) (13)

Cette équation permet de revenir a 1’équation du Fick quand vyi est égal a 1, ce qui

correspond au cas d’une diffusion isotopique.
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Figure 6 : Variation du potentiel chimique d’un élément A en fonction de la distance dans un
couple de diffusion A/B. J{ et J4 représentent respectivement les flux de A dans AyB, et a travers
l‘interface A,B,/B

1.3 Formation des phases :

1.3.1 Processus de germination :

La théorie classique de germination est basée sur I’évaluation de la stabilité et des
possibilités de croissance d’un germe d’une nouvelle phase en fonction de la dimension[24].
Nous allons dans ce qui suit donner une explication simplifiée pour une phase intermétallique
qui se forme a I’interface entre deux éléments A et B.

Supposons que 1’élément A est la seule espece qui diffuse. Le métal A diffuse vers la
matrice B, lorsque la concentration de A atteint une solubilité limite dans la matrice B : il y a
formation des germes de A dans B. La création de ces germes instables dépend de la
fluctuation de configurations associées a la fluctuation d’énergie qui existe dans chaque
systeme.

Ces germes captent les atomes diffusés et certains d’entre eux deviennent des germes
de la nouvelle phase, quand d’autres disparaissent définitivement. Par conséquent, il est
difficile de germer une phase de faible énergie volumique, il nous faut donc une augmentation
de la température. Toutefois, si le rayon du germe initialement formé dépasse le rayon critique
r*, cela réduit 1’énergie libre du systéme, ce qui permet la croissance de cette nouvelle phase.

On va exprimer la germination mathématiquement, comme mentionné ci-dessus. Pour
gu’une phase germe, il faut une diminution de 1’énergie libre du systéme. Beaucoup
d’énergies entrent en compétition dans 1’énergie libre totale du systéme :

. Le gain d’énergie libre volumique ‘-VAGV’
15



o Le gain d’énergie libre de la déformation ‘VAGs’

o L’énergie libre de ’interface A ‘Ay’

L’énergie libre totale change de la fagon suivante :

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

variation de 1’énergie libre totale devient :

3
AG == (AG, —AG,) +4nr?y
4 \% S (15)

La Figure 7 montre 1’évolution de cette énergie en fonction du rayon du germe. AG*

est la barriére de germination qui correspond & un rayon critique r*.

Ay oo p?
Five,
s

Figure 7: Représentation schématique de la montre la variation de I’énergie libre en fonction du
rayon du germe dans le cas d’une germination homogéne.

De la dérivation de I’équation précédente on déduit le rayon critique de germination r*

et I’énergie d’activation AG”. Donc :

* 2y

" = Gey-n6y) (16)
3

AG* = —2¥ (17)

"~ 3(AGy—-AGy)?

Cependant, la germination d’une nouvelle phase étant difficile, un autre facteur que la
temperature peut la faciliter, c¢’est la présence de défauts comme les impuretés, les défauts
cristallins étendus tels que des interfaces ou des joints de grains dans la matrice mere. Leur

présence peut réduire I'énergie de surface du nouveau germe formé.
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C'est ce qu'on appelle la germination hétérogene. Ce phénomene est le plus rencontré
lors des réactions a 1’état solide dans les films minces.

Associ¢ au phénoméne de germination, nous pouvons définir le temps d’induction Tinch
(ou d’incubation) qui est le délai entre I’instant ou les conditions de germination sont créées et
celui ou les germes sont effectivement observés[29]. Ce temps décrit I’évolution du taux de
germination. On peut déduire le temps d’incubation a partir des équations (21) et (23), ou le

temps d’incubation est la valeur correspondant a une valeur nulle de 1’épaisseur e et/ou e?.

1.3.2 Croissance de la phase :

Apres la formation des premiers germes (germination), ces derniers continuent a
croitre (les grands germes « mangent » les petits) jusqu’a ce qu’ils entrent tous en contact
entre eux, puis ils coalescent. Cette coalescence continue ainsi jusqu’a I’obtention d’une
couche homogene le long de la surface.

La croissance latérale s’effectue en deux dimensions. Aprés la croissance latérale, c’est
la croissance normale qui contrdle la croissance de la phase formée. Pour simplifier, on reste
avec I’exemple d’un systéme a deux constituants A et B, ou A est I’élément diffusif (voir
Figure 6). On suppose que le composé formé est de steechiométrie quelconque ApByg. Les deux
phénomenes qui contrélent cette croissance de phase sont :

o La diffusion de I’é1ément A a travers la couche ApBq

J La réaction a I’interface pour former ApBg.

La formation d’une phase est limitée par le processus le plus lent. Ainsi, la cinétique

de la formation du composé ApBq est contrblée soit par la réaction soit par la diffusion.

A. Croissance linéaire parabolique :
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En 1924, Evans[30] a formalisé une loi qui combine les deux phénoménes qui
conduisent a la croissance : la diffusion et la réaction a I’interface. Cette loi dit que lorsque la
croissance est bien limitée par la réaction a I’interface, on trouve que la variation de
I’épaisseur de la phase qui croit, est linéaire avec le temps. Tandis que, quand I’épaisseur de la
phase dépend de la racine du temps, la croissance de la phase est limitée par la diffusion. La
croissance est «linéaire-parabolique». Bien apreés, en 1965, ce phénomene a été observé par
Deal et Grove[31] dans le cas de I’oxydation du silicium.

Donc, a partir de la loi d’Evans, on peut déterminer expérimentalement les coefficients
de diffusion entre les deux especes mises en jeu lors la croissance. Et si on est capable de
mesurer les épaisseurs de la phase formée, on peut décrire les deux types de croissance
séparément, puis décrire la loi de Deal-Grove combinant les deux phénomenes.

Supposons la croissance d’une phase ApBg, la Figure 6 représente le flux de 1’élément
A vers la couche ApBq lors sa croissance.

Les relations des flux s’écrivent :

A _ Dy Iiz —uf
Ji = —x4N— P (18)
ph—pd
J3 = _xANVA P (19)
B

v, est la vitesse de réaction interfaciale.

Da : le coefficient de diffusion de A dans la phase ApBqg.

e : I’épaisseur de de la phase.

u4t: le potentiel chimique dans la phase A a ’interface A/ApBq.

us et ps': le potentiel chimique dans la phase A a ’interface ApBg/B

x4 la fraction atomique de

N : le nombre total d’atomes par unité de volume dans la phase

En régime permanent, les flux sont égaux, nous pouvons donc égaler les deux
équations de flux, et nous pouvons égaler ce flux a I’accroissement d’épaisseur comme le
montre 1’expression suivante :

Ji

1 de XAN VADA

T Vaidt  KpT Dptvge (u3 — pt) (20)

i. Croissance linéaire :
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En intégrant 1’équation 20 ou les conditions initiales sonta t=0, e=0, lorsque
I’épaisseur e est trés faible (e << 1), e? est négligeable devant e et I’expression de 1’épaisseur
devient :

e=ey,+K.(t—ty) (21)

Ou e est I’épaisseur initiale quand t=0 et K, est le taux ou le coefficient de réaction en

cm/s, il s’écrit sous la forme d’Arrhenius.
E,
kgT

Avec Ko: facteur pré-exponentiel, Ea : énergie d’activation en eV, kg: constante de
Boltzmann, et T : température en K.

Au début de la formation de la nouvelle phase, les atomes A arrivent rapidement a
I’interface A/B. En effet, la diffusion est rapide car le chemin a parcourir est court du fait que
la phase formée possede une faible épaisseur. Du coup, la réaction entre les atomes qui
diffusent et ceux du substrat devient lente, c’est ce phénomene qui va piloter la croissance de

cette phase. Le taux d’accroissement de 1’épaisseur est égal a la mobilité de I’interface.

il.  Croissance parabolique :

Dans le cas des épaisseurs plus importantes, la croissance de la phase est pilotée par le
flux des atomes A qui arrivent a ’interface ApBg/B. Ici les atomes ont besoin de temps pour
arriver a ’interface car 1’épaisseur de la phase est plus importante. Donc la diffusion devient
plus lente que la réaction et contrdle ainsi la croissance. L’épaisseur dans ce cas s’écrit
comme suit aprés ’intégration de I’équation 20 avec les mémes conditions initiales
mentionnées avant:

e? =K (t—ty) + e (23)
Kg est le coefficient ou le taux de diffusion en cm?/s, il s’écrit aussi sous la forme

d’Arrhenius :

Eq
K; =K, exp(kTT (24)

Si on trace 1’épaisseur en fonction du temps, la croissance est parabolique.
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Alors, selon la formule d’Evans[30] qui prend en compte a la fois la réaction a
I’interface (régime linéaire), et la diffusion atomique (régime parabolique) qui a été prouvée
expérimentalement par I’expérience de Deal-Grove [31], nous pouvons déduire le phénomeéne
qui contréle la formation de la phase expérimentalement. En fait, nous pouvons considérer
I’existence d’une épaisseur de « transition » en dessous de laquelle la croissance est
principalement contrdlée par la réaction a I’interface, alors qu’au-dela de cette épaisseur, la
croissance est principalement contrdlée par la diffusion. La frontiére entre ces domaines est
définie par la relation entre 1’épaisseur de la phase et la température du recuit. Donc, la loi de

Deal-Grove s’écrit comme suit :

AuNi
de/dt = (Kq K,)/(Ky e + Kg) 2 (25)
B
On intégrant I’équation précédente, on trouve donc 1’épaisseur transitoire et s’écrit
comme suit :
_ Kkr —(Eq—Er)
er = Xg exp Ky (26)

E;et E, : ’énergie d’activation de la diffusion et réaction respectivement.

B. Formation simultanée et séquentielle :

On a présenté précédemment les phénomeénes mis en jeu lors de la formation d’une
seule phase, mais dans certains cas, dans le méme échantillon on peut observer la formation
de plusieurs phases. L’apparition de ces phases doit-elle s’effectuer de maniére simultanée ou
séquentielle. Le diagramme d’équilibre montre toutes les phases lors de la réaction entre deux
éléments. En général, la formation de ces phases est simultanée dans les couples de diffusion
ce qui veut dire que toutes les phases croissent en méme temps. Dans ce cas, la cinétique est
complexe, puisque la cinétique de croissance de chaque phase dépendra des caractéristiques

de toutes les phases présentes dans le couple de diffusion A/B.
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Dans le cas de la réaction entre un film mince et un substrat, les phases a 1’équilibre se
forment le plus souvent de maniere sequentielle, une phase aprés ’autre. Cette 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. La transition entre

formation séquentielle et simultanée est liée a 1’épaisseur du film.

1.4 Revue sur la réaction Ni/lll-V :

En 2010, Kim et al [32] ont appliqué pour la premiere fois le procédé Salicide qui est
utilisé dans la technologie a base de Silicium, pour former un contact a base de Ni sur InxGax-
xAs (x=0,53; 0,6; 0,7; 0,8). lls ont utilisé 1’alliage Ni-InGaAs pour fabriquer le contact
source/drain pour un processeur MOSFET. Le Ni a été choisi pour la métallisation car il est
connu dans la littérature, que les couches de Ni permettent d’obtenir des métallisations
homogeénes et uniformes (pas d’agglomération a 1’interface Ni/semi-conducteur). Ce métal est
aussi tres réactif avec les semi-conducteurs. Cette derniere propriété est un atout majeur dans
la fabrication des contacts ohmiques [8].

Comme nous I’avons vu au paragraphe 1.1.2., le substrat InxGai-xAs est susceptible de
remplacer le Si, ou du moins d’étre intégré sur des substrats a base de Si, d’ou I'intérét de
comprendre les phénoménes mis en jeu lors de sa reaction avec un métal. Si le substrat
InxGa1-xAs est associé¢ au Ni pour former des contacts, 1’étude du systéme qui en découle doit
porter sur un systéme quaternaire.

Méme si I’objectif ultime est de comprendre les interactions au niveau de I’interface
Ni/InxGa1-xAs afin de pouvoir améliorer 1’intégration des I11-V dans la technologie CMOS,
nous avons choisi de commencer par 1’étude des systémes ternaires Ni/GaAs et Ni/InAs, plus

simples a comprendre, tout en présentant une revue bibliographique plus large.

1.4.1 Choix du substrat :

Parmi les semi-conducteurs I11-V, nous avons donc focalisé notre travail sur le
compose InyGaixAs. Le composé InkGaixAs est une solution solide de deux composés
binaires de méme structure cristallographique (cubique Zinc-Blende F43m)[33]'[34]: GaAs et
InAs, qui sont totalement miscibles sur tout le domaine de composition [35]. La couche
InxGai-xAs peut croitre en épitaxie sur un substrat d’InP, ce substrat ayant été depose sur InP
par épitaxie a jet moléculaire MBE (Molecular Beam Epitaxy).
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L’InP a été choisi car il a un paramétre de maille (5,87 A) relativement proche de celui
du Si (5,43A). Pour obtenir un composé de méme paramétre de maille que InP, la loi de
Vegard est appliquée sachant que les parameétres de maille de GaAs et InAs sont donnés
comme suit : 5,6538 A[33] et 6,0580 A[34].

Amp = AmmxGal-x4s = Amas — (aInAs_aGaAs)(1 - x) (27)

Ou : a désigne les parametres de maille et x désigne la fraction molaire.

On trouve les fractions molaires suivantes : x~0,53 et 1-x~0,47

Comme pour GaAs et InAs, le composé trouvé, Inos3Gaogs7As posséde donc une
structure cubique Zinc-Blende F43m [10] illustrée par la Figure 8.

Ces substrats ont été etudiés pour étre utilisés dans divers dispositifs de
microélectronique comme nous 1’avons vu dans 1’introduction du chapitre 1. Dans ce qui suit,
nous allons présenter 1’état de ’art sur la formation des phases dans les trois systémes :

Ni/GaAs, Ni/InAs et Ni/InxGai-xAS.

Figure 8 : Structure In=y5Ga=,sAs, les atomes de Ga en bleu, In en jaune et As en rose

1.4.2 Le systeme Ni/GaAs :
Le systeme Métal/lll-V le plus étudié dans la littérature est Ni/GaAs. De nombreux
chercheurs se sont intéresses a ce systeme depuis 1970 [36-40]. On trouve méme plusieurs

diagrammes d’équilibre ternaires sur ce systéme [41-44].
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Dans ce grand nombre d’études, il apparait des contradictions concernant la
composition chimique de la 1% phase qui se forme, sur les phases secondaires, la séquence de
formation, et méme les structures cristallographiques et leur texture.

Alors, avant d’entamer I’étude du systéeme Ni/GaAs sous forme des couches minces, nous
allons faire un état de I’art sur les diagrammes d’équilibre de ce systéme. Les diagrammes
d’équilibre du systéeme As-Ni-Ga que nous allons décrire dans ce qui suit, présentent des
contradictions dans I’identification des phases formées et leurs compositions chimiques.

Lin et al[45] ont utilisé un couple de diffusion Ni-GaAs pour établir le diagramme
d’équilibre a 600°C de Ni-Ga-As présenté sur la Figure 9 a). Ils ont montré la présence d’une
seule phase ternaire de structure hexagonale de type NiAs identifiée comme NizGaAs.

[2] Py [b]

10 09 08 07 06 _ 0% 04 013 \327-31
CalNi2 GaNi GCalNid CaNil CaNid

Figure 9: a) Diagramme d’équilibre du systeme Ga-Ni-As & 600°C[45] et b) Coupe isotherme de la
partie solidus du diagramme de phase ternaire de Ni-Ga-As en masse valable de 25°C jusqu'au
premier point eutectique (T> 800°C). Les lignes pleines indiquent les lignes de liaison et les
marqueurs indiquent les compositions ternaires étudiées dans la référence. Les régions a trois ou
deux phases sont représentées par les symboles 4 et 0. A, B, C, D et E font référence aux phases[43]

Par la suite, Guérin et al[41,43] ont réalisé une étude systématique pour compléter le
diagramme d’équilibre Ni-Ga-As représenté sur la Figure 9 b). Pour cela, ils ont préparé les
échantillons en mélangeant des poudres de Ni, Ga et As dans différentes proportions et en
réalisant des recuits sous vide dans un tube de silice 8 T=700°C.

Les échantillons obtenus ont été trempés et soumis a un nouveau recuit a 1000°C pendant 3
jours pour homogénéiser les phases formées. A ’aide de la diffraction des rayons X, Guérin
et Guivarc'h [43] ont identifié au total 5 phases intermétalliques ternaires de structure

hexagonale de type NiAs (voir Tableau 1).
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Ces phases sont différenciées entre elles par le rapport des paramétres c/a, par un état

ordonné ou désordonneé et par leurs compositions chimiques. Ces cing phases ont la méme

structure hexagonale de type NiAs. D’apres ce diagramme d’équilibre, la seule phase ayant

une gamme étroite de composition est NizGaAs.

Tableau 1: Identification des cing phases ternaires obtenues par Guérin et

Phase A
(a, c)

Phase B
(aV3, 3¢)
Phase C
(2a, 4c)
Phase D
(a c)
Phase E
(3a, 2a)

Composition
atomique

NisoGaisAS23
NisgGaisASos
NissGai1ASs3
NisoGaioASso
NigoGazoAs2o
NigoGaisASys

N iaoGasgASQ
N ieoG&ssASs
NigoGazoAs1o
N i64GangS7
NigsGaisAsis
NigsGaisAsy;
N i54Ga3A533
NisoASso

Guivarc’h[43]
Formulation alc
Niz,gG&o,gASl,l 1,318
Ni2,75Gao,75A51,25 1,327
Ni25Gao sAS1 5 1,353
Ni3Gao,5A31,5 1,335
NisGaAs 1,310
NisGaojsASl,zs 1,321
NisGaLgASo,l 1,259
Ni3G8.1,75A50125 1,267
Ni3G8.1,5ASo,5 1,270
Ni3yssG&1,5ASoy4 1,259
Nis,ssGaAS 1,284
NigyssGao,gsASLle 1,310
N i1,1sGao,16ASo,33 1,371
NiAs 1,391

Remarque

Structure désordonnée

Gamme
étroite

d'homogénéité

Large gamme d'homogénéité

Large gamme d'’homogénéité

Structure est ordonnée

Par ailleurs, Zheng et al.[45] ont préparé des échantillons similaires a ceux de Guérin

et Guivarc'h. lls ont fait un recuit primaire a 600°C pendant 10 jours puis un recuit secondaire

a 600°C pendant 30 jours. Ils ont montré la présence d’une seule phase ternaire NizGaAs et

ont identifié les autres phases comme étant des phases binaires. Les paramétres de maille et

les structures cristallines ont été obtenues par DRX et I'analyse des compositions a été réalisée

en utilisant la spectrométrie a dispersion d'énergie (EDS).
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Ainsi les phases observées sont identifiées comme y’-Nii3Gag, y-NisGa, et la phase
ternaire T-NisGaAs, ces phases présentent la méme structure hexagonale de type NiAs. Ces
résultats sont compatibles avec ceux de Lin et al, malgré le fait que leurs échantillons étaient
sous forme de poudres comme Guérin et al.

Ingerly et al[44] ont suivi la méme proceédure pour établir leur diagramme d’équilibre.
IIs ont analysé les différents échantillons en utilisant la diffraction des rayons X (DRX) et une
microsonde électronique. Dans cette étude, ils montrent que la phase T-NizGaAs est
I’extension ternaire de la solution solide NiAs a 600°C. lls indiquent également que quatre
des cing phases ternaires identifiées par Guérin et Guivarc'h sont comprises dans la gamme de
la solution solide NiAs. En outre, ils mentionnent que la phase C identifiée par Guérin et al
est la phase y-Ni13Gag déterminée par Zheng et al (Figure 10).

o D.B.Ingerly et al.
O X.Y. Zheng et al.

® R. Guérin et al.

GaAs

Figure 10: Diagramme d’équilibre a 600° C comparatif proposé par Ingerly : A-E sont les phases
identifiées par Guérin et al, et sont représentées dans les domaines quadrillés, les phases
déterminées par Ingerly et al. sont présentées par des domaines hachurés et les cercles blanc sont
les phases identifiées par Zheng et al. Les numéros 1-16 correspondent aux numéros des
échantillons[41].

Donc on voit qu’Ingerly et al. et Zheng et al. [44-46] et Guérin et Guivarc’h [41,45]
ont montré une contradiction dans l'identification de la phase formée C. Ils sont aussi en

désaccord entre eux sur le nombre de phases.
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Guérin et Guivarc’h ont identifié la phase C comme la phase NizGaxAs (une phase
ternaire) et Zheng et al. et Ingerly et al. comme la phase y-Ni1zGag. Cela est expliqué non
seulement par les conditions de préparation des échantillons (température de recuit, type de
recuit, etc.), mais aussi par la vitesse de refroidissement des échantillons qui joue un réle
important dans la stabilisation des phases métastables formées lors des recuits thermiques.

Si on prend les expériences de Guérin et Guivarc’h, on trouve que leurs échantillons
sont recuits a 700°C puis trempés et recuits a 1000°C pour leur homogénéisation, pour étre
refroidis lentement de 800°C jusqu’a la température ambiante avant d'effectuer la mesure par
DRX. Contrairement a ce qu’Ingerly et al ont fait, Guérin et al. ont considéré que le
diagramme de phase ne changeait pas entre 25 et 800°C et que 1’on conserve donc les mémes
phases de 800° a 25°C, ce dont on peut douter.

Pour les couches minces, ce systeme a été largement étudié car comme nous 1’avons
dit auparavant. Les premieres études ont été faites sur des couches minces de Ni déposées sur
un substrat de GaAs. La premiére étude sur le systeme Ni/GaAs pour la fabrication d'une
diode barriere Schottky avec des fréquences micro-ondes a été faite par Scobey et al. [36]. Ils
ont déposé sur un substrat de GaAs, une couche mince de 100 nm d’épaisseur de Ni. Lors
d’un recuit de 350 a 420°C, une couche monocristalline de NiAs s’est formée. La couche est
apparue comme étant fortement texturée sur le substrat avec GaAs (111) // (0001) NiAs. La
phase NiAs est de structure hexagonale (groupe d’espace P63/mmc) [48], ou les atomes du Ni
occupent le réseau et les atomes d’As occupent deux des sites octaédriques. La Figure 11

montre la maille élémentaire de NiAs.

Figure 11: Structure cristallographique de NiAs : les atomes de Ni sont représentés en vert et ceux
de As en rose
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Par la suite, Ogawa a centré son étude sur la réaction du Ni avec GaAs suivant
différentes orientations cristallographiques (111), (001) et (211), dans le but de déterminer
I’influence de I’orientation du substrat sur les phases qui se forment.

Il a déposé une couche de 110 nm de Ni sur un substrat de GaAs par évaporation par
faisceau d'électrons et les échantillons ont été caractérisés par la microscopie électronique
Auger (AES) et diffraction des électrons de haute énergie en incidence rasante (RHEED) [37].
Lors de la réaction a I’état solide entre le Ni et le GaAs, il a observé la formation d’une phase
ternaire Ni.GaAs vers 200°C, ayant une structure hexagonale de type NiAs (Figure 14 a), en
épitaxie avec le substrat de GaAs selon les relations suivantes :

<0001> Ni,GaAs//<111 > GaAs et <1120>Ni,GaAs // <110> GaAs

Cette phase est stable jusqu’a 400°C, mais a haute température, elle se décompose en
deux phases binaires NiAs et B-NiGa qui sont des phases stables. Ogawa a vu que la relation
d’épitaxie est conservée pour les phases binaires.

Plusieurs autres auteurs ont identifié la phase ternaire comme étant NioGaAs. Lahav et
al.[38,45] dans leurs travaux, ont suivi la réaction de Ni (pour des épaisseurs comprises entre
25 et 350 nm) avec des substrats de GaAs de différentes orientations ((100) et (111)), lors de
recuits de 100 a 600°C. Ces recuits conduisent a la formation d’une méme phase hexagonale
métastable Ni>GaAs qui est stabilisée (jusqu’a 400°C pour GaAs (100)) en raison de sa
croissance en épitaxie sur les substrats de GaAs pour les deux orientations (100) et (111). La
Figure 12 montre les projections stéréographiques de la phase et du substrat. Les relations
d’épitaxie sont données comme suit :

(1011) Ni>GaAs // (001) GaAs et [1210] Ni.GaAs // [110] GaAs
(0001) Ni,GaAs // (111) GaAs et [1210] Ni-GaAs // [110] GaAs
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o) tanNiz Goas”/ (00 GaAs b) (0001 )i, Goas 71 11)GoAs

Figure 12 : Projections stéréographiques de Ni,GaAs (structure hexagonale a quatre indices) et de
GaAs (structure cubique a trois indices) montrant les relations d’épitaxie sur les substrats de GaAs
(a) (001) et (b) (111).

Lahav et al. ont aussi remarqué la décomposition de la phase ternaire a la fin du recuit
en NiAs et NiGa mais seulement pour la phase qui croit sur le substrat de GaAs (100) (Figure
13).

Aprés dépét Ni_ { * Ni 1
Yore -
/GoAs(OOH 1 GuAs[ |||JJ
2004350 °C NETSIRERTL 200 ( epitoniol
ANZNUNG Niz2 Ga As
AN 2
NizGaAs ARSI {O0OI)
Ga As (00t) "I_GaAs(III) {
350a550°C /1' RCTIERY
; - AN N
N'fovAsz /\:';3':/'»;\\(4 =7
NiAs { Ga As (001} t
4
600°C i 600°C " epitaxial j
leGEIAS )
_ (000I )
Go As (O0t1) ( GaAs(I11) )

Figure 13 : Représentation schématique de la réaction de films de Ni sur des substrats GaAs (001)
et (111)[39].

28



Par la suite, Sands et Keramidas[38] ont travaillé sur des échantillons similaires, en
utilisant la méme méthode de dépdt. Ils ont déposé 45 nm de Ni sur GaAs (100) et ont utilisé
comme techniques de caractérisation la microscopie électronique a transmission (MET), la
spectroscopie de retrodiffusion de Rutherford (RBS) et I’EDS. Ils ont montré que la phase
intermétallique se forme a 200°C, ce qui est proche de la température mesurée par Ogawa.
Cependant la steechiométrie annoncée est différente : NisGaAs au lieu de Ni.GaAs. Ce
résultat important est confirmé par des calculs de ratios volumiques, ou 1’épaisseur de la
phase formée est presque deux fois 1’épaisseur de la couche de nickel déposée (88 nm), ce qui
confirme la présence de trois atomes de Ni dans la phase hexagonale (voir annexe I). Cette
phase est aussi en épitaxie avec le substrat avec la relation :

GaAs {0111}/ {0112} NisGaAs et <001>GaAs //<2110>NisGaAs.

Il est & noter que la structure de NisGaAs est la méme que celle de Ni>GaAs (structure
hexagonale de type NiAs). Les deux atomes de Ni occupent les positions (0, 0, 0) et (0, 0, 1/2)
comme dans la maille Ni2GaAs, le 3° atome de Ni quant a lui, occupe les positions (1/3, 2/3,
3/4) et (2/3, 1/3,1/4) (avec un taux d’occupation de 50%). Le Galium et I’ Arsenic occupent les
positions (1/3, 2/3, 1/4) et (2/3, 1/3, 3/4) de facon désordonnée (voir Figure 14b). Lors de
recuits a des températures supérieures a 400°C, la phase NizGaAs présente un changement de
composition, elle devient moins riche en Nickel et les proportions de Gallium et d’Arsenic
changent aussi. Vers 600°C, elle se décompose en NiGa et NiAs comme 1’avait déja remarqué

Ogawa.

Figure 14: Structure de a) Ni.GaAs et de b) NisGaAs, de groupe d’espace P6s/mmc : les atomes de
Ni sont en vert, ceux de Ga en bleu et ceux d’As en rose
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Dans la littérature, dans le cas de la réaction a 1’état solide dans les couches minces de
Ni sur GaAs, on trouve donc deux écoles. Chacune donne une composition de la premiére
phase de type NixGaAs ; I’'une dit que c’est Ni2GaAs et ’autre dit que c’est NizGaAs qui se
forme au premier stade, et que ce soit pour Ni2GaAs ou bien NisGaAs, la phase formée
présente une forte texture. A haute température, il est observé que la phase ternaire se
décompose en deux composés binaires sauf dans le cas d’un substrat d’orientation (111) selon
les observations de Lahav [39]. En fait, nous pouvons supposer que Scobey et al. [36] ont
aussi formé une phase ternaire NixGaAs (2 < x< 3) a basse température (<350 °C) qui se
transforme en une phase ternaire ou en phases binaires dont la phase NiAs. Toutefois dans
leur travail, ils n’ont mentionné que la présence d’une seule phase NiAs.

La différence de composition chimique de la 1 phase ternaire peut dépendre de
plusieurs facteurs. Nous pouvons écarter la méthode de dépot de la couche de Ni, car tous les
chercheurs mentionnés dans le tableau 1, ont utilisé la méme méthode d’évaporation par
faisceau d’électrons.

Par conséquent, cette différence peut étre liée a 1’état initial du substrat avant le dépot,
a ’orientation du substrat mais peut-étre et surtout au manque de précision des techniques de
caractérisation utilisées (EDS, RBS). Le Tableau 2 résume les différents résultats trouvés dans
la littérature.

En conclusion, que ce soit dans le cas des films minces ou des échantillons massifs,
plusieurs facteurs jouent sur la nature des phases formées du point de vu chimique, structural
et méme sur la séquence de formation du composé intermétallique. 1l est a noter aussi que vu
les faibles différences de composition chimique supposées entre les différentes phases
existantes, la caractérisation de ces compositions est parfois trop imprécise pour conclure a
des similitudes ou des différences entre ces phases.

Cinétigue :

Les études sur la cinétique de formation la phase NisGaAs sont rares, Chen et al [40]
se sont intéressés a la croissance latérale de I’intermétallique pour étudier sa cinétique. Ils ont
montré que 1’épaisseur de la phase NizGaAs varie de maniére parabolique en fonction du
temps, ce qui veut dire que la formation de la phase NisGaAs est contrélée par la diffusion.
D’apreés les courbes de la Figure 15, Chen et al. ont trouvé des coefficients de diffusion D
pour les échantillons recuit & 200°C : D=8,6.10"°cm?/s et a 300°C : D= 5,3.10"%cm?/s.
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Figure 15 : Tracé des épaisseurs de la phase ternaire formée en fonction de la racine carrée du
temps pour les échantillons recuits & 200 et 300 °C [37]
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|74 200- Techniques de
eni(nm) | (hkl) | a(A) | c(A) | 2hese Relation d’épitaxie 400-580°C 600°C o
Vni | 400°C caractérisation
) <0001>Ni,GaAs//<111>GaAs et ] )
Ogawa[37] | 110 (111) | 3,84 | 496 | 2,09 | Ni;GaAs _ NiAs+ NiGa AES et RHEED
<11-20>NiGaAs // <110>
_ (10-11) Ni;GaAs // (001) GaAs et | NiAs+ NizxGaAs;x | _
(100) Ni2GaAs ] NiAs+ NiGa
[1-210] Ni,GaAs // [-110] GaAs XRD, MET,
Lahav[39] | 35-250 383 | 504 | 29 _ _
_ (0001) NixGaAs // (111) GaAs et Ni,GaAs _ EDS, AES
(111) Ni,GaAs _ Ni,GaAs
[1-210] Ni,GaAs //[-110] GaAs
_ GaAs{0-11}//{0-112}Ni;GaAs et NisGasAs,+ NiAs+ NiGa
Sands[38] 44 (100) 3,9 50 2,0 NisGaAs MET et EDS

<011>GaAs //<2-1-10>NisGaAs.

Ni.Ga As;-;

Tableau 2: Récapitulatif des différentes études sur Ni/GaAs comprenant la composition et la séquence des phases intermétalliques
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1.4.3 Le systeme Ni/InAs :

Comparé avec le systeme Ni/GaAs, les études des contacts de type Ni/InAs sont rares.
D’ailleurs, les références bibliographiques trouvees ne concernent que les poudres de In-Ni-
As (pour déterminer diagramme d’équilibre), ou les nanofils de NixInAs [51-53] pour les
nouvelles architectures des transistors FET (Field Effect Transistor). En effet, ces nanofils ont
¢été envisagés car ils permettent 1’amélioration des propriétés électrostatiques des transistors a
I’échelle nanométrique et peuvent étre assemblés ou imprimés sur n'importe quel substrat, y
compris le plastique et le papier[51]. D’aprés ces études, il n’y a pas de consensus sur la
composition chimique, la structure et les propriétés des phases formées. De plus, aucune étude
n’a été faite sur des couches minces de Ni sur InAs.

Jan[54] a trouvé une phase sous forme de poudre avec une composition correspondant
a NisInAs. Il a étudié cette phase apres une trempe a haute température (600°C) par
diffraction des rayons X (DRX). Cette phase est cristallisée avec la structure hexagonale de
type NiAs comme la phase NisGaAs et ses paramétres de maille sont a = 3,956A et ¢ =
5,191A. 1l a observé une légere différence entre les positions des pics des diagrammes de
DRX a 600°C et a la température ambiante, plus la présence de nouveaux pics de faibles
intensités dans le diagramme a 25°C. L’explication de cette différence est qu’il y aurait une
transformation de phases entre 600°C et 25°C, cette hypothese a été confirmée par I'analyse

thermique différentielle (ATD) lors de la formation de la phase.

600°C
axes in at. %

In B InAs As

Figure 16 : Diagrammes d’équilibre du systéme In-Ni-As a 25°C a gauche et a 600°C a droite. Les
grands symboles désignent les compositions des échantillons bruts utilisés pour déterminer
I'isotherme du diagramme de phase[54].
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Ensuite, Klingbeil et Schmid-Fetzer[54] ont analysé par diffraction des rayons X, cing
¢échantillons pour établir un diagramme d’équilibre des phases du systéme In-Ni-As a 600°C.
IIs ont comparé leurs résultats avec un diagramme d’équilibre a 25°C qui a été fait a partir de
données thermodynamiques expérimentales [55-57]. Leurs résultats expérimentaux sont en
contradiction avec ceux de Jan, car ils ne montrent pas la présence de la phase NizInAs mais
la présence de trois phases binaires : NizIn, Nizln et NiAs. D’autre part, ils ont observe
I’équilibre thermodynamique entre InAs et quatre phases : Ni2Inz, Niln, NiAs> et NiAs.

Un autre résultat a été publié par Swenson et Chang qui ont établi un autre diagramme
d’équilibre In-Ni-As a 600°C [58], en utilisant la DRX et la microanalyse par sonde
électronique pour caractériser leurs douze échantillons. Ils ont démontré que la réaction
Ni/InAs génere la formation de plusieurs phases binaires et une seule phase ternaire de
composition moyenne Nio.7sIno.16AS0.00 (NislnoessAsoss) qui cristallise dans la structure
cubique BiFs ou FesSi (D0s), avec le paramétre de maille a= 5.8437 + 0.0008 A. Cette phase
possede une trés petite gamme d’homogénéité de composition. Ils ont observé trois phases : la
phase liquide riche en In, NiAs: et NiAs, en équilibre thermodynamique avec InAs.
L’observation la plus étonnante dans ce diagramme est 1'existence d'une phase en solution qui

existe depuis la composition NiAs jusqu’au systeéme binaire Ni-In et qui va porter le nom de C.

Cette phase présente la méme structure hexagonale B8 que NiAs.
As

I 1.'.5111._5A:309

=11
: uﬂ .
= Ni

Figure 17 : Diagramme d’équilibre du systéme In-Ni-As a 600 ° C. Les chiffres dans le diagramme
représentent les numeéros des échantillons utilisés. Les lignes en pointillés présentent les phases
déduites de la régle de phase, tandis que les phases observées expérimentalement sont représentées
en utilisant des lignes continues [55]
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Sur le systéme Ni/InAs sous forme de nanofilms, les chercheurs ne sont pas d’accord
entre eux sur la composition chimique de la phase NixInAs obtenue. Certains pensent qu’il
s’agit de Ni2lnAs [52] et d’autres de NizlnAs [51,53,59,60]. La technique utilisée pour
déterminer la composition chimique de cette phase est systématiquement I’EDS, toutefois
cette technique basée sur un étalonnage initial, peut ne pas étre suffisamment précise. Par
ailleurs, toutes les études affirment que la formation de ce composé intermétallique NixInAs
est controlée par la diffusion. D’autre part, Chueh and al [51] ont montré I’existence d’une
phase de composition chimique NizInAs, qui croit en épitaxie avec le substrat InAs, selon la
relation : (220)InAs//(110)NisInAs et [112]InAs//[001]NisInAs.

Récemment Schusteritsch and al. [60] ont présenté une approche générale applicable
pour étudier la structure cristalline et les propriétés de nouveaux composés d'interface, c’est
I’approche ab initio. 1ls se sont basés dans leurs calculs sur les cing structures de basse
énergie de NisInAs avec les groupes d’espace Pmmn, Pbcm, P21/m, Cmcm et R3 et d’aprés
leurs résultats la structure cristalline obtenue est orthorhombique (Cmcm) de parametres de
maille a=10,76A ; b=5,38A et c= 3,75A [60]. Aucune étude expérimentale ne confirme ces

résultats.

1.4.4 Le systeme Ni/lngs3Gao47AS

En 2010, Kim et al ont été les premiers a utiliser le procédé d’auto-alignement pour
fabriquer des contacts Ni/InGaAs dans les MOSFEST sans s’intéresser a la chimie de ce
contact ni a la cinétique de sa formation [32]. Ce systeme, limité au substrat de plus grand
intérét Inos3Gao 47As, est encore peu étudié [30,46-54]. Les résultats indiquent que la réaction
a 1’état solide entre un film mince de Ni et le substrat Ings3Gaos7As, lors d’un traitement
thermique a basse température (<250°C), conduit a la formation d’un intermétallique de
structure de type NiAs. Tous les travaux mentionnent que cet intermétallique
NixIno53Gao,47AS croit en épitaxie avec le substrat, toutefois il n’y a pas de consensus entre les
auteurs sur la composition chimique et les paramétres de maille de la phase formée ni sur la
relation d’épitaxie (voir tableau 2).

Zhang et al [61,62] ont formé la phase intermétallique aprées un recuit rapide a 250°C
et par des mesures EDX, ont déterminé sa composition comme étant
Ni :In :Ga :As=51:12:14:23 soit environ Niz2lnpsGaosAs. Leur étude s’est toutefois focalisée
sur les propriétés électriques du contact validant ainsi la faible résistivité du contact obtenu

par le procédé Salicide.
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Ivana et al. [63] ont réalisé des recuits rapides a 200°C, 250°C, 300°C et 350°C. Ils ont
associé au pic (2132) obtenu sur les diagrammes de DRX, la phase NisInGaAs;. Aprés un
recuit a 250°C, 1’épaisseur de la phase obtenue est de 49 nm apres consommation totale de 29
nm de Ni, mais apres un recuit a 300°C, deux pics de diffraction supplémentaires apparaissent
et sont de nouveaux associés a NisInGaAs; (1011) et (2021) sans changement d’épaisseur.
Ceci est expliqué par le fait qu'il existe une légere différence d'orientation entre le film formé
4 300° C et celui formé & 250°C. A 350°C les auteurs supposent que le décalage du pic (2132)
est d0 a une légére différence dans la composition de la phase NisInGaAs, formée (Figure
18).

(b)

M 350 °C

(201) (212)

(101) h Ni4lnGaAs2 ’\

(212)

Ni“lnGaAs2 A

Ni

MM“

(@)

InGaAs 20 nm

Intensity (a.u)

20 30 40 50 60 70 80 90
20

Figure 18 : (a) Diagramme de diffraction des rayons X pour différents recuits du systéme
Ni/InGaAs. (b) Images de MET montrant I'épaisseur de films formés & 250, 300 et 350 ° C [63].

Shekhter et al.[64] ont trouvé aprés un recuit rapide a 250°C que la réaction a 1’état
solide entre Ni et Inos3Gao47As conduisait a la formation d’une phase intermétallique de
composition uniforme 4:1:1:2=Ni:In:Ga:As qui peut s’écrire sous la forme Niz2lng53Gao s7AS
en accord avec les résultats précédents.

Chen et Dayeh [65] ont réalisé le dépot d’une nanostructure originale sous forme de
nanocanaux meétalliqgues de Ni de différentes épaisseurs et largeurs, pour étudier pour la

premiére fois la cinétique de réaction entre Ni et Inos3Gao.47AS.
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Apres des recuits rapides a 250°C, 275°C et 300°C, ils ont utilisé la MET et ’EDX,
pour identifier la phase intermétalligue. Comme dans les études précédentes, ils ont observé
une phase de structure hexagonale et de composition correspondant a NizInGaAss.

La Figure 19 montre les résultats de MET et EDX sur la composition et les relations
d’épitaxie. De plus, la croissance parabolique obtenue pour les trois températures de recuit
indique clairement que la diffusion pilote la formation de cette phase. Les coefficients de
diffusion déduits pour chaque température (250 °C, 275 °C et 300 °C) sont respectivement
2,59.102 cm?/s, 7,97 .102 cm?/s et 28,9 .101? cm?/s.

d  NiinGaAs, INg 5562 47AS
5—158 & 0000
8°8  °.@.° o
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NiInGaAs, (0001) Ing.53Ga, 4,AS (111)

Figure 19 : Caractérisation par MET et analyse structurale de I'interface NisInGaAs; /
Ings3Gap47As. a) Image MET de la structure cristalline a I'interface. b) Cartographie élémentaire
EDX de Ni, In, Ga et As prés de I'interface. ¢) image de METHR a la position indiquée par le carré
jaune dans (a) a I'interface Ni (contraste foncé)/InGaAs (contraste clair. d) e) et f) Illustrations
schématiques de la structure hexagonale de NisInGaAs; et de la structure de IngssGag47As et de la
relation d’épitaxie entre ces deux structures [63]

Perrin and al.[66] ont étudié la composition et la morphologie de la phase formée lors
de la réaction a I’état solide entre Ni et Ings53Gao47AS aprés un recuit rapide a 350°C. Grace a
la sonde atomique tomographique (SAT), Perrin et al. ont déduit précisément la composition

chimique de la phase et il s’agit de la phase Nizlno53Gao,47AS.
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Figure 20 : a) Structure de Niz2lnosGaosAs et b) Structure de NizlngsGaosAs de groupe d’espace
P6s/mmc : les atomes de Ni sont en vert, ceux de Ga en bleu, ceux de In en jaune et ceux d’As en
rose

Zhiou et al [67] sont allés plus loin dans leur analyse de la réaction Ni/ Ings3Gag.47AS
en réalisant des mesures de figures de p6les in situ au cours de recuits de 250°C a 550°C. lls
ont mis en évidence un changement de texture de la phase NizInGaAs. Ainsi au début des
recuits (basse température), la relation d’épitaxie est la suivante : NizlnGaAs (1010)//(001)
InGaAs et NizInGaAs [0001]// [110] InGaAs (type A), puis a partir de 350°C, elle évolue vers
une nouvelle texture (de type B) : NisInGaAs (0001)//(111) InGaAs et NizInGaAs [1210]/
[110] InGaAs jusqu’a la fin des recuits.

Du point de vue cristallographique, il n’est pas possible de distinguer les phases
quaternaires Nislnos3Gao47As et Niz2lnos3Gao.s7As (ou Nis(InGaAs)z2). Les deux phases ont la
méme structure hexagonale de type NiAs avec des paramétres peu différents (voir tableau 3).
Comme on peut le voir sur la Figure 20, la seule différence dans la structure est 1’occupation
de deux des quatre sites tétraédriques par un atome de Ni supplémentaire (avec un taux
d’occupation de 50% sur chacun des sites). Toutefois, la présence d’un atome de Ni
supplémentaire conduit a une valeur bien différente si I’on calcule le rapport entre le volume
de la phase formée et celui du Nickel consommé (voir annexe 1).

VNi2InGaAs =3 et VNizinGaas _ 2
Vi Vi

Dans le cas des films minces, il suffit de mesurer les épaisseurs formées pour vérifier
ce rapport. Le tableau 2 laisse supposer que Ivana et al.[63] et Shekhter et al.[64] ont formé la
phase Nizlnos53Gao 47As et non pas la phase Ni2lngs3Gag a7As.
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Tableau 3 : Récapitulatif des différentes études sur Ni/InGaAs comprenant les valeurs
des parametres de maille et les relations d’épitaxie

Ivana et al [63] Niz Ings3sGaga7As (1120) //InGaAs (110)
. 3,96 5,16 1,7 DRX, MET _
Ni2 Inos3Gao,47AS Niy Ino,53Gao,47A5 [0001] /IInGaAs [110]
Shekhter et al [64] 389 509 |2 Figures de pole, SIMS, Ni; Ings3sGaps7As (1010) //InGaAs (001)
Niz Inos3Gao 47As ' ’ MET Niz Inos3Gaoa7As  [0001] // InGaAs [011]
Chen et Dayeh [65] Niz Ings3Gags7As 2 (0001) // InGaAs (111)
) 3,93 510 3 MET, EDX ) _ _
Ni2 Inos3Gao,47AS Ni2 |no,53Gao,47AS [1210] Il InGaAs [011]

Perrin et al [66] DRX, Sonde, MEB,
. 3,87 503 2 /
Nizlnos3Gao47AS MET

Nizlngs3Gao47As (1010)//(001)InGaAs
Ni3|no,5sGao,47AS [0001]// [110] InGaAs

Zhiou et al [67] , . (type A)
. 3,87 503 2 figures de poles ]
Nizlno53Gao47As Nizlngs3Gao.a7As (0001)// (111)InGaAs et
NislnossGao.s7As [1210]// [110] InGaAs
(type B)

Plusieurs travaux ont montre des résultats similaires a ceux de Zhiou et al. En effet,
pour des recuits a 400°C, Shekhter et al. ont trouvé que la phase est texturée de type A
cependant Chen et al. ont observé que la phase formée est en épitaxie avec le substrat avec
une texture de type B. De méme pour lvana et al, apres un recuit a 250°C, ils ont trouvé la
phase texturée de type B. Ainsi que pour le systeme Ni/GaAs nous avons donc trouvé des
contradictions dans les résultats sur les compositions et sur les relations d’épitaxie.

Résumé :

Dans ce chapitre nous avons commencé par un rappel du contexte industriel qui a
motivé notre étude. Ensuite, nous avons abordé les phénoménes mis en jeu dans la formation
des contacts. Nous avons rappelé les principes de la diffusion réactive qui nous serviront a
analyser les cinétiques de formation et interpréter nos résultats. Enfin, nous avons réalisé un
etat de ’art sur les résultats reportés dans la littérature sur tous les systemes étudiés :

Ni/GaAs, Ni/InAs et Ni/InGaAs.
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Chapitre I1:
Partie
experimentale






D’une fagon générale, ce travail de cette thése est basé sur la compréhension des
phénomenes mis en jeu au niveau de I’interface entre une couche mince de Nickel et un
substrat semi-conducteur de type I11-V, en I’occurrence le GaAs et le InAs. L’objectif final est
de pouvoir par la suite relier les propriétés et les caractéristiques des contacts Ni/Ino s3Gap.47AS
au procédé de fabrication comme mentionné dans le chapitre précédent. Les substrats utilisés
pour fabriquer les contacts dans cette étude, sont des substrats de GaAs et InAs
monocristallins, de méme orientation (100). L’épaisseur de ces substrats est de 1’ordre de
500 um. Et les couches de Ni et de TiN (couche de protection) ont été élaborées par

pulvérisation cathodique.

Le but de ce travail de thése est d’¢étudier les mécanismes de croissance lors d’une
réaction a 1’état solide d’un film mince (de 20 a 500 nm) de Ni avec un substrat (GaAs ou
InAs) du point de vue chimique et structural ainsi que la cinétique de formation des phases
formées. Nous avons effectué principalement des traitements thermiques pour activer le
phénomeéne de diffusion et déterminer les parametres qui le régissent. La caractérisation s’est
faite en utilisant la diffraction des rayons X in-situ et ex-situ, ainsi que d’autres techniques
complémentaires sur certains échantillons et présentées dans ce chapitre. Nous allons
commencer par la présentation de la méthode d’¢laboration des échantillons, puis nous allons

définir le principe général des techniques de caractérisation utilisées durant cette étude.

I1.1 Technique d’élaboration des échantillons :

11.1.1 Nettoyage des substrats :

L’¢état initial de la surface des substrats peut jouer un réle important dans le cas des
dépots de films minces et peut influer sur les réactions interfaciales.

Nos échantillons ont tous subi la méme préparation : le substrat a été plongé dans un
bain de solution diluée d’acide nitrique HNOg, pour enlever la couche d’oxyde. Méme si cette
couche n’est que de I’ordre de quelques nanométres d’épaisseur, elle peut empécher la
diffusion de Ni vers le substrat. Aprés ce nettoyage de la surface, le substrat a pu étre introduit

dans I’enceinte de pulvérisation cathodique pour y recevoir les différents dépots.
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11.1.2 Dépdt par pulvérisation cathodique

La pulvérisation cathodique est la méthode la plus utilisée pour réaliser des dépdts de
couches minces métalliqgues sur un substrat semi-conducteur, surtout dans la
microélectronique et la fabrication des transistors.

Dans le cadre de ce travail, cette méthode a été utilisée pour déposer le Ni sur les
substrats GaAs et InAs. Son principe est basé sur I’¢jection des atomes de la cible de Ni
introduite dans une chambre sous vide de 10® mbar. Cette cible est placée sur la cathode qui
subit une tension négative de 0,3 a 0,5 kV; et en face est placé le substrat, qui servira d’anode.
Le dépot s’effectue sous atmosphére d’argon. Lorsqu’on arrive & un vide autour de 102-10*
mbar, ce gaz s’ionise grace au champ électrique créé entre les deux électrodes. Les ions

formés sont accélérés pour pulvériser le matériau de la cible et arracher des atomes de Ni.

N ji} I—I [~ Cathode

- - —

() j h‘(ﬂ —  Cible
@ —  Substrats
I

| Porte substrats |

sl

Figure 21 : Représentation schématique des positions des deux cathodes et du substrat pendant
dép6t dans le bati de pulvérisation cathodique

Ces derniers se condensent sur le substrat par effet magnétique di a des
aimants permanents disposés a l'arriere de la cathode, pour former une couche a la surface
(voir Figure 21). Nos échantillons ont été élaborés au sein du centre d’International Business
Machines ‘IBM’ a Watson U.S.A. Trois types d’échantillons ont été élaborés pour 1’étude du
systeme Ni/GaAs, avec des épaisseurs différentes de la couche de Nickel : 20 nm, 100 nm et
500 nm. Pour le systetme Ni/InAs, nous avons travaillé sur un seul type d’échantillon dont
I’épaisseur de la couche de Nickel est de 100 nm. Afin de protéger la couche métallique
déposée, nos dépdts ont tous été capés par une couche de TiN de 20 nm d’epaisseur, déposée

de la méme maniere.
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11.2 La diffraction et la réflectivité des rayons X :

11.2.1 La diffraction des rayons X :

La diffraction des rayons X sert a 1’identification des phases cristallines présentes
dans 1’échantillon. La bibliographie sur les systémes Ni/lll-V montre que c’est la technique
principalement utilisée dans 1’identification des phases formées pour les trois systémes
NixGaAs, NixInAs et NixInGaAs.

Le principe de la diffraction des rayons X est donné comme suit: quand un faisceau
incident de rayons X arrive a la surface de 1’échantillon analysé, les rayons X interagissent
avec le nuage électronique des atomes. Parmi les interactions possibles, il y a la diffusion
¢lastique de ces rayons dans toutes les directions de I’espace avec la méme longueur d’onde et
la méme énergie.

Dans le cas des cristaux, dés qu’il y a une périodicité dans le réseau, il y a des
interférences entre les faisceaux diffusés par chaque atome. Ces interférences vont étre
constructives (les ondes s’additionnent) ou destructives (les ondes s’annulent) et les
interférences constructives vont former le faisceau diffracté. Cette diffraction ne peut avoir
lieu que si la condition de Bragg est vérifiée. Cette loi relie la différence de marche entre les
rayons diffractés a la longueur d'onde du faisceau incident ainsi qu’a son angle d’incidence 0
(Figure 22). La loi de Bragg est donnée comme suit:

nA = 2d iy Sin 6 (28)

Avec :

d i) : la distance inter-réticulaire de la famille de plan (hkl),

0: I’angle entre le faisceau incident des rayons X et la surface de I’échantillon,

A : la longueur d’onde du faisceau incident,

n : ’ordre de diffraction (nombre entier).

En conséquence, on ne détecte les interférences constructives (rayons X diffractés)
que pour certains angles de déviation 20 et ces angles de déviation sont caractéristiques de

’organisation des atomes dans la maille cristalline.
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faisceau de rayons X

atome

Figure 22: Schéma de principe de la diffraction des rayons X

L’intensité diffractée par un cristal dépend de la dimension et de la forme du cristal via
le facteur de forme L, qui prend en compte les effets des interférences entre chaque maille et
le facteur de structure F qui dépend de la somme des pouvoirs diffusants en chaque point de la
maille[68], ce qui se traduit par cette expression :

1) =6®)| = |F@ L®| (29)

OU R est le vecteur de direction dans le réseau réciprogue.

Nous supposerons que cette intensité est ’intensité intégrée correspondant a 1’aire du
pic de diffraction et nous supposerons que ce pic est de forme gaussienne. Cette intensité est
alors proportionnelle au volume de la phase diffractée, et dans le cas de couche suffisamment
mince pour étre traversée par le rayonnement, I’intensité dépend uniquement de I'épaisseur de
cette couche. La variation de ’intensité diffractée en fonction de 1’angle de diffraction 20
s’appelle un diagramme de diffraction[69]. Chaque diagramme de diffraction a été traité de
facon a soustraire le fond continu. A partir du profil du pic de diffraction décrit par une
fonction gaussienne, I’intensité intégrée est utilisée pour extraire 1’épaisseur de la phase
formée. La largeur de pic donnée par la largeur a mi-hauteur FWHM (Full Width at Half
Maximum), mesurée a la mi-chemin entre le bruit de fond et le sommet du pic, dépend des
micro-contraintes résiduelles, de la distribution de composition et/ou de la taille des
cristallites[70].

A. Géométrie Bragg-Brentano:
La géométrie utilisée dans ce travail est celle de Bragg-Brentano (6-26), réalisée avec

un goniometre a deux cercles de déplacement.
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La source de rayons X et le détecteur des rayons X sont mobiles tandis que
I’échantillon est fixe [71]. On utilise une géometrie symétrique avec la source de rayons X et
le détecteur placés symétriquement par rapport a la normale a la surface de 1’échantillon[72].
Cette géométrie est généralement valable pour 1’analyse de poudres, composées de grains
orientés aleatoirement, de telle sorte que statistiguement, toutes les orientations cristallines
peuvent étre visualisées. Dans le cas des films minces polycristallins ou le film présente une
texture, certaines orientations cristallines ne sont pas détectables, avec cette géométrie on
n’observe que les grains dont les plans sont parall¢les a la surface, et donc au substrat. Dans le
cas de substrat monocristallin, on incline généralement 1I’échantillon d’un angle qui varie de -
2° a +2° pour éviter d’observer les pics de diffraction les plus intenses du substrat qui peuvent
masquer les pics correspondants aux phases formées. Cette géométrie avec la position de
I’échantillon fixe est particuliérement adaptée a la réalisation d’expériences in-situ utilisant

des fours.

tube détecteur

echantillon fixe

Figure 23 : Montage de la géométrie Bragg-Brentano 6-20

Les phases formées lors des réactions sont identifiées soit en comparant les
diagrammes obtenus avec les diagrammes de poudre expérimentaux de la base de données
JCPDS[73], soit en les simulant avec un logiciel de cristallographie «CaRIne Cristallography»
ou «VESTA» ( Visualization for Electronic and STructural Analysis).

Dans nos expériences, les diagrammes de diffraction in-situ et ex-situ ont été mesurés a
I’aide de deux diffractométres équivalents «Philips X’Pert MPD » et « PANalytical —
Empyrean » avec la méme géométrie. Dans ces diffractométres, la source des rayons X est un
tube a anode de cuivre, dont la longueur d’onde du faisceau de rayons X incident utilisé est de
1,5418 A (moyenne entre Ka1 et Ko2). En outre, deux détecteurs rapides de type « XCelerator
» et « Pixel » ont été utilisés, permettant de réduire le temps de mesure en conservant un

rapport signal/bruit important.

43



Les deux diffractometres sont équipés de plusieurs supports porte-échantillons, on a
utilisé les trois supports suivants :

Le support réglable en z: il permet de faire des mesures en DRX ex-situ a
température ambiante en permettant un réglage précis du positionnement en hauteur de
I’échantillon (voir Figure 24 a et d).

La chambre en température Anton-Paar TTK450 : c’est un four qui permet
d’effectuer des analyses lors d’un recuit jusqu’a 450°C. Elle équipe le diffractometre «Philips
X’Pert MPD » (voir Figure 24 c).

La chambre en température Anton-Paar TTK600 : Elle équipe le diffractometre
« PANalytical — Empyrean » et permet d’effectuer des recuits en température jusqu’a 600°C
(voir Figure 24 b et c). Les deux chambres en température sont equipées de deux
thermocouples, I'un en contact avec I’échantillon et 1’autre au plus prés de I’élément
chauffant pour réguler la température.

Malgré la présence d’une couche protectrice de TiN sur nos échantillons, les
expériences en température s’effectuent sous vide, le four est couplé a un groupe de pompage
qui assure un vide secondaire pouvant atteindre 10°® mbar, quel que soit le four.

Deux types de mesures in-situ ont été réalisées :

- Par rampe (ou paliers): la température est régulierement augmentée de quelques
degrés (10°C en général) et a chaque palier, un diagramme de diffraction est
enregistré. L’expérience se termine lorsqu’on a atteint une température maximale
choisie.

- Par un recuit isotherme : une fois que la température du four atteint une valeur
voulue, les diagrammes de diffraction sont enregistrés successivement.

Les diagrammes de diffraction sont réalisés sur une gamme angulaire 26 limitée pour
minimiser le temps d’enregistrement. Avec ces expériences, nous pouvons suivre I’évolution
des phases formées en fonction de la température ou du temps. Les expériences isothermes
permettent de déterminer le mécanisme qui pilote la formation et les parametres cinétiques

associeés : coefficient de diffusion effective, énergie d’activation et temps d’incubation.
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Figure 24 : Images du diffractometre utilisé Philips X’Pert MPD et Empyrean - PANalytical : a) et
d) équipé du plateau réglable en z et b) et ¢) équipé de la chambre en température TTK600

B. Géometrie a quatre cercles :

On a vu précédemment 1’utilit¢ de la diffraction des rayons X en géométrie 0-20.
Cette méthode est limitée car seuls les plans paralléles a la surface de I'échantillon sont
observés. Pour observer d’autres orientations, il faut pouvoir avoir plus de degrés de liberté
sur le goniometre d’ou I’utilisation d’un diffractomeétre a quatre cercles : les deux cercles o et
20, auxquels on rajoute ¢ (I'angle de rotation de I'échantillon dans son plan) et y (autour de
I’axe qui est ’intersection du plan de diffusion et de la surface de 1’échantillon). Dans cette
mesure, on obtient I’intensité diffractée d'un échantillon avec la possibilité de faire varier les

angles ¢ et y. La Figure 25 a) illustre la géométrie du diffractométre a quatre cercles.
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Figure 25 : a) Représentation d’un goniométre quatre cercles et b) Diffractométre de type X Pert -
MRD- PANalytical

a) Construction des figures de poles :

Pour construire une figure de pdles d’un cristal, on se positionne en condition de
Bragg avec un angle 26 fixe, qui correspond a une distance interréticulaire d'une famille de
plans donnée du matériau. Puis on se positionne a une valeur d’angle v, et on effectue un scan
en variant I’angle ¢ de 0° a 360°, puis on change la valeur de 1’angle y et on mesure en faisant
de nouveau varier ¢, et ainsi de suite. A la fin de la mesure on obtient la projection de
I’intensité I>o (@, W) sous une forme bidimensionnelle, le diagramme obtenu est appelé figure
de pole. Cette figure de pole représente la projection stéréographique des intensités Iz (¢, )
[74]. La Figure 26 a) présente un exemple pour un échantillon de 20 nm de Ni sur un substrat
de GaAs. Pour interpréter ces figures de pbles, on effectue des simulations de projections
stéréographiques en utilisant un logiciel de simulation comme Carine Cristallography (Figure
26 b).

16
|

b)

GaAs / (0-1,-1)

1054

Pole (220)d=2A | d=2,04 A

Figure 26 : Figure de pole des plans {110} de GaAs a 28 = 44.6° et sa simulation correspondante
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b) Simulation des figures de pole avec CaRIne Cristallography :

La premiere étape consiste a tracer la structure cristallographique avec son groupe
d’espace et ses paramétres de maille. Ensuite, la projection stéréographique nécessite de
définir un plan de projection ou une direction de projection.

Si on prend le plan (001) comme plan de projection, la projection stéréographique est
alors obtenue en fonction de I'orientation de la maille par rapport a ce plan de projection. 1l est
possible de modifier I’orientation de la maille selon les axes x, y ou z et de suivre le
changement sur la projection stéréographique pour qu’elle s’accorde avec la projection
stéréographique de la figure de pole expérimentale et ainsi arriver a 1’identification des poles.
Nous avons répété ces étapes avec chaque structure supposée présente dans notre échantillon.

Le diffractométre utilisé pour effectuer les mesures des figures de pbles est un
appareil situé a ’'IM2NP de type Xpert-MRD de la marque PANalytical avec un goniometre
quatre cercles de 1’équipe MNO - Mécanique des Nano-Objets - de I’'IM2NP a Marseille (voir
Figure 25 b).

c) Texture des composés intermétalliques :

Les composés intermétalliques formés apres la réaction a 1’état solide entre un film
mince et un substrat semi-conducteur lors du traitement thermique ont généralement une
structure polycristalline. Par définition un polycristal contient beaucoup de grains qui peuvent
étre orientés difféeremment les uns des autres. Ces orientations sont une caractéristique
significative de la structure des matériaux, on la nomme « texture ». On peut donc dire que
I’orientation des grains est décrite par la texture[75,76]. Il existe quatre types de textures[77]
qui sont présentés dans la Figure 27. A chaque type correspond une forme particuliére de
figure de pole [78].

o Texture aléatoire : comme illustré dans la Figure 27 (a, les grains sont
orientés aléatoirement dans toutes les directions. Dans la figure de p6le, on
observe un fond continu qui n’est pas exploitable.

o Texture de fibre : ici tous les plans sont paralléles a la normale des plans du
substrat, mais les grains sont orientés entre eux autour de l’axe normal
aléatoirement et on n’observe pas une direction cristallographique préférée du

film ;, cette texture donne une figure de pdle avec des anneaux (Figure 27 b).
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o Texture épitaxiale : les grains croissent selon la méme orientation, tous les
grains sont paralléles par rapport au plan du substrat et dans ce cas-la, le film
présente une orientation préférentielle qui est la méme pour tous les grains,
comme dans le cas d’un monocristal. Cette orientation se définit par
I’alignement d’un plan (hkl) et d’une direction [uvw] de 1’échantillon avec le
substrat [79,80]. Sur la figure de pdle, on observe des points bien définis
(Figure 27 c).

o Texture axiotaxiale : une axiotaxie est une sorte de texture fibreuse. Dans
cette texture, on voit que les grains ont une orientation commune entre eux
(Figure 27 d), mais les plans des grains et ceux du substrat ne sont pas
paralleles. lls ont toutefois une valeur d’espacement interplanair commune.
Ce type de texture a été remarqué la 1% fois sur NiSi par Detavernier et
al[77]. Cette texture est décrite par des anneaux autour des poles
correspondant a quels plans.

a) Texture aléatoire  Texture de fibre b)

=@

d) Texture axiotaxiale Texture épitaxiale c)

Figure 27: Représentation des quatres types de texture et les figures de pdles correspondantes

On sait que la seule condition pour qu’une phase croisse est la diminution de 1’énergie
du systéme et le franchissement des barriéres associees a la cinétique de la réaction. Le
systéeme cherchant a remplir cette condition, c’est ce qu’il fait en formant des textures

préférentielles lorsque les structures cristallographiques le permettent.
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C. La réflectivité des rayons X:
Lors de nos expériences in-situ de DRX, la connaissance des épaisseurs des phases

formées apres le dépdt et le recuit n’est connue que de maniere relative a partir des intensités
diffractées. En revanche, la réflectivité des rayons X (RRX) permet de calculer I’épaisseur
d’une couche de fagon simple. La sensibilité de cette technique est comprise entre 5 a 500 nm
mais cette gamme dépend aussi de la nature du matériau a caractériser. Les mesures de

réflectivité ont été réalisées avec le diffractométre « Philips X’Pert MPD » de 1’équipe RDI.

Source des Rayons X [
A=1,54A i

/ -
%, &

Chambre TTK 450

(l’/‘////////////

Figure 28: Montage de la RRX avec le diffractometre Philips X’Pert MPD

Ces mesures ont été réalisés avec un angle d’incidence faible du faisceau de rayons
X. L’utilisation d’un angle faible permet de focaliser le faisceau sur la surface de
I’échantillon. Dans le processus de la réflectivité, I’angle de réflexion est égal 1’angle incident
et I’énergie de 1’onde incidente avec un angle 6 ne varie pas apres la réflexion. On suppose
donc que le processus de réflexion est purement élastique. La Figure 29 montre la géométrie
de la mesure de la réflexion des rayons X, ou on suppose que les interfaces dans 1’échantillon
sont parfaitement planes, les vecteurs kT et k7 sont les vecteurs d’ondes des faisceaux incident

et refléchi. Q est le vecteur de diffusion des rayons X appelé aussi vecteur d’onde de transfert,

il s’exprime avec la relation :
Q=k —ky (30)
la réflectivité d’un matériau est défini par le rapport entre 1’intensité réfléchie par un
matériau plan semi-infini et I’intensité du faisceau incident [69].

R(O) = ’(lﬂ (31)
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Figure 29 : Géométrie de la mesure de réflectivité de rayon X, avec 6 I’angle d’incidence

(0,5°< 6< 3°)

Si on considére que 1’on a une réflexion totale, il n’y a pas de perte d’énergie et de

pénétration dans le matériau. En réalité, la réflexion est totale uniquement jusqu’a un angle

critique O qui est I'angle limite de réflexion totale (compris entre 0,3° et 0,8°). Au-dela de

cette valeur, I'onde pénétre dans le milieu et I'énergie réfléchie devient trés faible [81]. A

partir du plateau de réflexion totale, c’est-a-dire apres 1’angle critique, l'intensité oscille

autour d'une valeur moyenne qui décroit rapidement avec I'angle. Ces oscillations, appelées

franges de Kiessig[82] sont le résultat des interférences entre les ondes réfléchies sur les faces

limites de la couche. La Figure 30 illustre les différents éléments d’une courbe de réflectivité.

=

Réflectivité (u.a.)

Angle critique

Contrastede
densité et rugosité

1/Epaisseur

ec:
Angle d'incidence (°) 1

Figure 30: Exemple de la forme d’un diagramme de réflectivité des rayons X[83].

De facon simple, on peut remonter a I'épaisseur de la couche déposée e a partir de la

position des pics, grace a une relation approchée, ou A est la longueur d’onde:

A

e~—— (32)

2A0

50



Cette expression ne peut étre utilisée que dans le cas d’une couche unique (donnant
lieu a une seule modulation). Lorsque le nombre de couches est supérieur, cela modifie
I’allure des modulations qui deviennent difficilement interprétables. De plus, la rugosité
globale de la surface et celles des interfaces modifient I’intensité des modulations. Il faut alors

employer un logiciel de simulation pour prendre en compte 1’ensemble des paramétres.

11.2.2 La microscopie électronique :

La microscopie électronique est un outil trés puissant pour obtenir des images
d’interfaces surtout si les phases présentes ont de faibles épaisseurs. Elle permet de réaliser
des mesures directes des épaisseurs contrairement aux techniques utilisant les rayons X ou la
mesure est indirecte.

Deux techniques de microscopie électronique existent : la microscopie électronique a
balayage (MEB) et la microscopie électronique en transmission (MET). Comme leur nom
I’indique, ce sont deux techniques ou 1'échantillon est éclairé par un faisceau d’électrons. Le
MEB donne des informations sur la morphologie de la surface de I’échantillon tandis que le
MET permet d’avoir des informations plus détaillées, car sa résolution est meilleure et permet
méme de visualiser I’organisation atomique avec un microscope qualifié de haute résolution,
permettant d’extraire des informations structurales et chimique avec un détecteur adapté. Pour
pouvoir effectuer des observations en MET, les échantillons doivent étre sous forme de lames

minces.

A. Principe de la microscopie électronique a balayage :

Le principe du MEB est basé sur le balayage continu de 1’échantillon par un faisceau
d’¢électrons dont I’énergie est comprise entre 5 et 30 keV. Il y a différentes methodes pour
fabriquer les électrons : en chauffant un filament de tungsténe W, un cristal en LaBs et plus
récemment avec un canon a émission de champ (Field Emission Gun ou FEG). Le faisceau
d'électrons est accéléré et focalisé par des lentilles magnétiques pour atteindre la surface de
I’échantillon. Ce faisceau pénétre 1’échantillon dans un volume d'interaction qu’on appelle
communément poire de diffusion, dont la forme dépend principalement de la tension
d'accéleration et du numero atomique de I'échantillon. La résolution spatiale ou la profondeur
maximale de détection dépendent de I'énergie du faisceau d’électrons. L’interaction du
faisceau des électrons avec I’échantillon donne plusieurs types d’émissions :

o Rétrodiffusion d'électrons du faisceau incident avec un changement par

rapport a son énergie initiale.
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o Emission d’électrons secondaires de faible énergie provenant des couches

externes des atomes.

o Emission de rayons X, d’électrons Auger, et de photons UV et visibles.

Chacune de ces émissions donne une information specifique. Dans le cas de
I’émission de rayons X, un détecteur adapté nous donne des informations sur la composition
chimique du matériau analysé. Pour effectuer de I’imagerie, ce qui est notre cas, on exploite
les émissions d’électrons secondaires, qui donnent une information sur la topographie avec
une grande résolution spatiale (quelques nanometres en mode haute résolution). Le MEB
permet d’avoir des images avec un agrandissement qui peut aller jusqu’a 350000 fois.

L’appareil utilisé pour faire I’imagerie par MEB est le Dual Beam Nanolab Helios
600 de FELI. 11 est couplé a une sonde d’ions focalisée ou FIB (Focused lon Beam) située au
service commun de microscopie, le CP2M (voir Figure 31 b). Le FIB permet de nano-usiner
les echantillons. Le principe de fonctionnement d'un FIB est trés similaire au principe de
fonctionnement d’'un MEB. La principale différence provient de la source d’électrons qui est
remplacée par un canon a ions, dans notre cas, c’est du gallium. Les ions Ga, permettent grace
a leur masse de générer une énergie cinéetique suffisante pour arracher les atomes de
I’échantillon par pulvérisation et ainsi permettre le micro-usinage de celui-ci. L’avantage de
cet appareil est le couplage entre la colonne ionique et la colonne électronique permettant de
bénéficier de I'imagerie par microscopie ¢électronique a balayage au cours de 1’usinage.

Sur la Figure 31 a), on observe que la colonne MEB est positionnée verticalement et
que la colonne FIB est disposée latéralement avec un angle de 52° par rapport au MEB.
L’échantillon est monté sur un porte échantillon qui posséde plusieurs degrés de liberté dont
celui d’incliner la surface de I’échantillon (tilt) suivant toute la gamme angulaire.

Le point de convergence des faisceaux correspond a la position eucentrique de
I’échantillon, c'est-a-dire la position dans laquelle 1’échantillon peut étre incliné sur lui-méme
(tilt) sans avoir besoin de refaire la mise au point. Pour visualiser les épaisseurs des couches
présentes dans nos échantillons, nous avons usiné ces derniers en creusant des tranchées
perpendiculairement a la surface. Et c’est dans cette position que nous avons réalisé nos
images par MEB. Ainsi pour mesurer les épaisseurs a partir de ces images de MEB, il faut

prendre en considération I’angle d’inclinaison de 1’échantillon.
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Figure 31: a) : Schéma de la géométrie d’un systéme FIB-Dual Beam équipé d’un
micromanipulateur et d’un injecteur de gaz (GIS). Le point de convergence des faisceaux
correspond au point eucentrique de I’échantillon. b) FIB dual beam Helios Nanolab 600, FEI

D’apreés la Figure 32, nous observons que pour une position donnée de 1’échantillon a
52° par rapport a 1’horizontale, 1’échantillon est positionné perpendiculairement au FIB et a
38° par rapport a la colonne électronique. L’image visualisée est donc une projection de la
section de 1’échantillon, et I’épaisseur mesurée n’est pas la valeur réelle. La vraie mesure est
la valeur obtenue divisée par le sinus de 1’angle d’inclinaison de I’échantillon qui est de 52°.

Donc, il faut toujours multiplier I’épaisseur mesurée par 1,27, pour retrouver sa valeur réelle.

Figure 32: Schéma de la géométrie d’un systéme FIB-Dual Beam
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B. Principe de la microscopie électronique en transmission :

a) Préparation des lames minces :

La microscopie électronique en transmission nécessite la préparation de lames trés
minces pour que les électrons traversent 1’échantillon. Les lames doivent étre d’épaisseur trés
fine de ’ordre de 50 a 500 nm. Pour cela, les lames sont réalisées par nano-usinage par un
faisceau ionique. La préparation des lames se fait avec le microscope FIB-Dual Beam FEI
Helios NanoLab avec une source d’ions gallium. Comme nous 1’avons vu au paragraphe
précédent, I’usinage est controlé réguliérement grace aux images faites par MEB tout en
limitant les contaminations qui seraient dues a des images uniquement realisées avec les ions
Ga.

La microscopie électronique en transmission consiste a soumettre un échantillon a un
faisceau électronique avec une énergie plus grande que celle du MEB (de 80 a 300 keV). Les
électrons sont accélérés et focalisés a 1’aide d’un systéme de lentilles électromagnétiques
associées a des diaphragmes, appelé systéeme condenseur. Ce systeme est généralement
constitué de deux lentilles « condenseur » qui contrélent la taille du faisceau et I’angle de
convergence sur I’échantillon, d’une lentille objective et d’un diaphragme qui contrélent
I’ouverture angulaire. Ces lentilles permettent de modifier le mode d’éclairement de
I’échantillon. En faisceau paralléle qu’on appelle mode en champ clair ; car les zones les plus
absorbantes (les plus épaisses) apparaissent noires, on réalise principalement de I’imagerie ce
qui permet de visualiser la topographie de 1’échantillon. Il est aussi possible de réaliser un
diagramme de diffraction correspondant au réseau réciproque de la structure de 1’échantillon
[84].

La Figure 33 montre la configuration typique de I'appareil de MET. En haut se trouve la
source d'électrons. Ensuite, se trouve le dispositif d’accélération des électrons. Tout en bas,
on a un systeme de projection constitué de lentilles intermédiaires et de projection, et un écran

sur lequel les images sont produites.
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Figure 33: Schéma optique de principe du MET

On a vu que le MET permet I’utilisation d’un mode diffraction. La diffraction des
électrons n’est possible que pour les structures ou l'arrangement des atomes est cristallin.
Gréace a ce mode on obtient des taches de diffraction qui nous permettent de faire des analyses
cristallographiques. Cette analyse consiste a étudier les positions des taches en vue de
déterminer la structure cristallographique des phases présentes. Dans cette étude, des images
de METHR ont été réalisées puis analysées. Des zones sélectionnées ont été traitées par
transformeées de Fourier numériques (FFT pour Fast Fourier Transform) a I’aide du logiciel
Digital Micrograph, pour construire des modeéles structuraux a partir des données
cristallographiques des phases connues. Puis des simulations des clichés de diffraction ont été
effectuées avec le logiciel Electron Diffraction. Ce logiciel permet ainsi d’obtenir les
distances inter-réticulaires et les angles de diffraction théoriques pour différentes familles de
plans des structures étudiées. On mesure les angles 6 entre les réflexions et les distances inter-

réticulaires dnu associées aux différentes réflexions visibles sur les FFTs.
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La comparaison des mesures effectuées sur les FFTs et les données théoriques extraites
des simulations réalisées a I'aide du logiciel Electron Diffraction permettent alors d'identifier
les phases présentes dans I'échantillon ainsi que l'orientation locale des zones observées par
METHR. Ainsi, en comparant les orientations respectives de la phase formée et du substrat,
on peut deduire les relations d’orientation entre eux. Lors de ce travail, nous avons utilisé un
microscope FEI Titan 80-300 fonctionnant a une tension d’accélération de 200 kV et équipé
d'une lentille correctrice d’aberrations sphériques du CP2M.

Résumé :

Le choix des bonnes techniques de caractérisation nous aidera a [’identification
chimique et structurale et & la compréhension les phénomenes mis en jeu, sans oublier
l'importance de la préparation des échantillons. Aprés 'importance de la préparation des
échantillons, dans ce chapitre, nous avons commence par une description de la technique de
préparation des échantillons. Ensuite nous avons décrit les principes fondamentaux de la
diffraction des rayons X (ex-situ et in-situ) et des microcopies électroniques (a balayage et a
transmission). Dans le prochain chapitre, nous allons discuter les résultats obtenus par

[utilisation de ces techniques.
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Chapitre I11:

Résultats et
discussion :






Introduction :

L’étude de la formation des intermétalliques NixGaAs ou NixInAs, lors de la réaction
entre un film mince de Ni et un substrat de GaAs ou InAs, a pour but la compréhension des
phénomeénes mis en jeu au niveau des contacts Ni/Inos3Gaos7As. Ce dernier étant un systéeme
complexe a étudier, nous avons mis en place une démarche qui permet de simplifier certaines
interactions. Avec ces connaissances, 1’objectif est d’arriver a maitriser la fabrication et le
développement de composants pour la microélectronique basés sur 1’utilisation des semi-
conducteurs 111-V et principalement les transistors MOSFET.

Dans ce chapitre, nous allons présenter nos resultats obtenus par des expériences in-
situ et ex-situ uniquement sur les systemes Ni/GaAs et Ni/InAs. Nous allons discuter ces
résultats et chercher & mettre en évidence les phénomenes physiques mis en jeu. Dans notre
étude, nous avons utilisé principalement la diffraction des rayons X (DRX) in-situ et ex-situ
pour identifier les phases formées et leurs séquences de formation ainsi que pour déduire les
paramétres qui régissent la cinétique. Nous avons complété notre investigation par d’autres
techniques de caractérisation pour appuyer les résultats obtenus par DRX.

Nous allons décrire chaque systéeme tout seul, et nous allons commencer par le
systeme Ni/GaAs. Apres, nous allons suivre les mémes démarches pour les appliquer au le
systeme Ni/InAs. Dans un premier temps, nous allons décrire et discuter 1’état initial de nos
échantillons. Ensuite, nous allons présenter notre démarche expérimentale et les résultats
obtenus. Une série de traitements thermiques a été effectuée afin d’identifier la premiére phase
formée pour chaque systeme et analyser sa texture. Une fois ces premiéres phases bien

identifiées, nous nous intéresserons a 1’étude de leur cinétique de croissance.

.1 Etude du systeme Ni/GaAs :

.11 Les premiers stades de formation :

La connaissance de 1’état initial des échantillons va nous permettre de décrire le plus
fidelement possible les phénoménes mis en jeu lors de la formation des phases intermétalliques
pendant le recuit. Les echantillons caractérisés sont schématises dans la Figure 34. Nous nous
intéressons ici a 1’étude de I’interface entre Ni et GaAs apres dépot.

Pour ce systéme, trois échantillons ont été réalisés par pulvérisation cathodique. Aprés
nettoyage du substrat de GaAs d’orientation (100) par une solution diluée d’acide nitrique

HNO:g, trois différentes épaisseurs ont été¢ déposées dans le méme bati d’élaboration.
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Un échantillon en film mince de 20 nm d’épaisseur de Ni, un autre de 500 nm de Ni

qui s’approche du systeme massif (couple de diffusion) et une épaisseur intermédiaire de 100

nm de Ni ont été réalisé. Le but est d’observer I’effet de 1’épaisseur sur la formation des

composés intermétalliques. L’ensemble des échantillons a été protége par une couche de 20 nm

de TiN pour éviter la contamination par le carbone et 1I’oxygeéne pendant les recuits.

20nmTiN

20nmTiN 100nmNi
20nmNi

20nmTiN

500nmNi

Figure 34 : Schéma illustrant les échantillons étudiés pour le systeme Ni/GaAs

A. Caractérisation du systeme Ni/GaAs avant recuit :

Les diagrammes de RRX (Figure 35) des échantillons de 20 nm de Ni et de 100 nm de

Ni montrent la présence de deux modulations qui correspondent a la couche de protection et a

la couche de métal. L utilisation de la transformée de Fourier rapide ‘FFT’ par le logiciel X-

Pert Réflectivité permet de déterminer 1’épaisseur des couches présentes dans les échantillons.

Les épaisseurs des couches de TiN et de Ni de 1’échantillon 20 nm Ni sont respectivement de

17+1 nm et 21+1 nm, et pour le deuxiéme échantillon de 100 nm Ni, elles sont de 201 nm

pour TiN et de 109+1 nm pour Ni.

Intensity (a.u
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Figure 35 : Diagrammes de RRX expérimentaux pour 20 nm et 100 nm de Ni déposés
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Par ailleurs, le FIB permet de réaliser une coupe transversale sur 1’échantillon de 500
nm de Ni afin de voir la morphologie de I’interface et de mesurer les épaisseurs des couches
présentes dans I’échantillon. A partir de la Figure 36 nous observons en imagerie électronique
que I’interface entre Ni et GaAs est homogeéne. L’épaisseur de la couche de Ni mesurée est de
512+2 nm. Cette couche semble colonnaire et un peu poreuse de méme que la surface de
I’échantillon. Malgré toutes nos précautions, ceci peut étre di a un artefact lors de la réalisation

de la coupe par FIB.

Porosités

HV [mode[det| WD [ mag M | tit
5.00kV| SE |TLD|4.2 mm |100 000 x |52 ° Helios - SEM - AMU

Figure 36: Coupe transversale obtenue par MEB de I’échantillon de 500 nm de Ni (épaisseur
corrigée avec un facteur de correction de 1,27 lié a la géométrie de I’observation) juste apres dépot

D’autre part, la Figure 37 montre les diagrammes de DRX pour les échantillons de
Ni/GaAs aprés dépdt, en géométrie Bragg-Brentano 0-26. Pour réduire 1’effet des pics du
substrat monocristallin de GaAs, nous avons appliqué un offset de 2°.

La gamme angulaire ‘20’ de mesure est comprise entre 30° et 77°. Nous observons
dans cette gamme angulaire pour les trois épaisseurs de Ni sur GaAs, la présence d’une bosse
qui correspond au substrat monocristallin de GaAs au lieu d’un pic trés intense (di a I’offset
appliqué). Nous nous attendons a voir deux pics de DRX du film de Ni de structure cubique a
face centrée dans cette gamme angulaire : & 44° correspondant a 1’orientation (111) et a 52°
pour I’orientation (200) pour 1’ensemble des échantillons. Or ce n’est pas le cas sur tous les
échantillons car nous observons pour 20 nm de Ni un seul pic de Ni a 52°. Ce dernier devrait

diffracter avec une faible intensité comparée au pic d’orientation (111) situé a 44°.
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Figure 37 : Diagrammes de DRX normalisés pour les échantillons du systeme Ni/GaAs apres dép6t,
avec un temps de comptage de 300 s/pas (3 heures)

Comme nous avons dit auparavant, tous les échantillons ont été protégés par une
couche de TiN de méme épaisseur afin d’éviter la corrosion de la couche de Ni. Cependant, les
pics de DRX de cette phase n’apparaissent que dans 1’échantillon de plus faible épaisseur de
Ni. En effet, nous observons un seul pic a 42° correspondant au plan (200), et uniquement pour
I’échantillon de 20 nm de Ni, ceci est sans doute liée a la texture des films de Ni. En effet,
d’apres nos mesures de DRX, une faible épaisseur de Ni présente une texture différente de celle
des échantillons plus épais de 100 nm et 500 nm de Ni. L’orientation (200) étant favorisée aux
faibles épaisseurs.

Pour compléter ces mesures, nous avons réalisé une figure de pble des échantillons de
20 et 100 nm de Ni apres dépdt ; dans le but de montrer la différence de texture entre un film
du Ni de plus faible ou de plus grande épaisseur. L’appareil utilis€ dans cette mesure est un
diffractométre quatre cercles de type PANalytical MRD-PRO. La Figure 38 montre une figure
de pdle de I’échantillon 20 nm de Ni apres dépot, elle a été effectuée a la position angulaire

20=44,4° correspondant au pic de Ni de la famille de plans {111} (d=2,04A).
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Les gammes angulaires sondées comprennent ¢ [0°, 360°] et y [0°, 84°]. Cette figure
représente 1’intensité I en fonction ¢ et v, elle est caractérisée par les nuances de couleurs en
allant du rouge au mauve pour les intensités respectivement des plus faibles aux plus fortes. Les

cercles sur le diagramme définissent les angles y avec un pas de 10°.

Phi=90

0
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76
151
227
303 |
Phi=0 379
454
530
606

681

757
Figure 38 : Figure de poles autour de la position du Ni (111) & d=2,044 pour 20 nm Ni/GaAs aprés
dépot

Nous observons sur cette figure un p6le au centre (encerclé en mauve) et quatre poles a
Q= 46, 136, 226 et 316° situés a y entre 42 et 45° (triangles en vert) et juste au-dessus de ces
pbles quatre autres poles moins intenses situés a y entre 52 et 55° (encerclé en bleus), avec les
mémes angles ¢ que pour les quatre pbles précédents. Nous avons commencé par simuler les
pbles correspondant au substrat, puis la couche de métal et nous avons terminé par la couche de
protection. Nous avons simulé la structure de Ni CFC avec le paramétre de maille a=3,52A[85].
En supposant que tous les couches présentes sont orientées comme le substrat GaAs selon 1’axe

(100), nous obtenons les figures de pbles simulées la Figure 39.
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Figure 39 : Simulation des figures de péle du : Ni CFC, de TiN et du substrat GaAs et figure
expérimentale de I’échantillon 20 nm de Ni/GaAs aprés dépot

La Figure 39 montre I’ensemble des simulations ce qui permet de les comparer avec la
figure expérimentale. Nous avons trouvé que les poles situés a y= 44° et 55° correspondent aux
poles (220) du substrat GaAs et (111) du Ni CFC respectivement. Le pole central peut
correspondre aux p6les (200) de la couche de TiN. Ces mesures montrent que le film de Ni est
en épitaxie avec le substrat GaAs selon la définition de la texture « épitaxie » vue dans le
Chapitre II (§1.2). La relation d’épitaxie entre le film de Ni et le substrat de GaAs est :

(001) Ni // (001) GaAs et [111] Ni // [110] GaAs

La Figure 40 montre une figure de p6le de I’échantillon de 100 nm de Ni aprés dépot
avec sa simulation. Comme précédemment, elle a été effectuée a la position angulaire du pbéle
de Ni dans cet échantillon a d=2,03A (20=44,6°). Nous n’observons sur cette figure que la
présence de quatre poles a ¢~ 40, 130, 220 et 310° situés a y entre 42 et 45°, correspondant aux
pbles (220) du substrat GaAs (Figure 40 a droite).

62



Aucun pdle ne correspond aux p6les du Ni. Donc le Ni est diffusé partout ce qui revient
a dire que les grains sont orientés de manicre aléatoire (Chapitre II (§1.2)). Cela traduit qu’il
n’y a aucune texture pour les films épais.
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Pole (220) d= 2 A \ d=2,04 A

Figure 40 : Simulation des figures de pole du substrat GaAs et figure expérimentale de I’échantillon
100 nm de Ni/GaAs apres dépot
Ainsi les mesures de DRX montrent qu’il y a une différence de texture des films de Ni

entre les faibles et les plus grandes épaisseurs.

B. Discussion :

Pour ce systéme, nous avons déterminé les épaisseurs de Ni déposées des trois
échantillons, elles sontde : 21 nm, 109 nm et 512 nm du Ni. En général, le Ni déposé a une
structure cubique a face centrée (CFC) et il est texturé selon 1’orientation (111) [86-88].

Nos observations différent des travaux d’Ohtake et al.[89] qui montrent que lorsque le
Ni a une faible épaisseur (de I’ordre de 1 a 2 nm), il présente une structure cubique centrée
(CC), et lorsqu’ils augmentent 1’épaisseur (<40 nm), le Ni existe sous deux formes : une phase
de structure CC qui croit en épitaxie avec le substrat GaAs et au-dessus, une phase de structure
CFC toujours épitaxiée. Donc, lorsque 1’on considére la croissance d’un film de faible
épaisseur de Ni puis celle d’un film de plus grande épaisseur sur un substrat de GaAs (100),
nous remarquons que la structure a faible épaisseur est de type CC et qu’elle évolue vers une
structure CFC a plus grande épaisseur. En premier lieu, nous pouvons supposer qu’un cristal de
Ni de type CC germe sur le substrat GaAs, cette structure métastable est maintenue grace a son

épitaxie avec le substrat.
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Quand nous augmentons I'épaisseur du film, une déformation du film apparait a cause
de la différence de paramétre de maille, mais elle peut étre en partie compensée par
I'introduction de défauts planaires. L’accumulation de ces défauts conduit a 1’apparition de la
structure CFC de l'interface Ni/GaAs jusqu'a la surface du film de Ni. Il en résulte que le film
de Ni est constitué de deux couches une couche tampon de type CC, et une deuxieme plus
stable de structure CFC. Cependant, nos mesures des figures de poles montrent que le film de
Ni est uniquement de structure CFC, et qu’il est en épitaxie avec le substrat. C’est d’ailleurs,
pour ¢a que nous ne 1’avons pas observé sur le diagramme de DRX (Figure 37). D’apreés ces
résultats sur les échantillons de 20 nm et 100 nm de Ni, nous pouvons conclure que la couche
de Ni est de structure CFC mais qu’elle est en épitaxie a faible épaisseur et que pour les
grandes épaisseurs, les grains sont orientés aléatoirement. Une image de METHR de ces
couches de Ni pourrait nous permettre de confirmer cette hypothese. Il semble donc exister une
épaisseur de transition au-dela de laquelle la couche ne peut plus croitre en épitaxie, comprise
entre 20 et 100 nm.

Dans le systeme Ni/GaAs, pour les trois échantillons, les caractérisations utilisées ne
montrent pas la présence de phase intermétallique. Ceci signifie que la phase NixGaAs n’a pas
trouvé 1’énergie nécessaire pour germer pendant la seule phase du dép6t.

Résumé :

En conclusion, dans cette partie nous avons concentré [’étude sur l’analyse de |’état
initial des échantillons du systéme Ni/GaAs. Ce systtme ne présente aucune phase
intermédiaire. Nous avons observé que le Ni est déposé avec la structure CFC et qu’il est en
épitaxie avec le substrat de GaAs selon la relation (001) Ni // (001) GaAs et [111] Ni // [110]
GaAs pour la plus faible épaisseur de Ni alors que pour les plus grandes épaisseurs, le Ni n’est
plus en épitaxie. Les épaisseurs initiales du Ni mesurées par la RRX et sur les images de MEB
pour les trois échantillons sont respectivement : 21 nm, 109 nm et 512 nm (mais pour des
raisons de simplification, nous continuerons a appeler les échantillons 20 nm, 100 nm et 500

nm).

11.1.2 La croissance des phases :

Apreés avoir étudié 1’état initial des échantillons élaborés, nous allons maintenant
présenter 1’étude lors de recuits. La réaction a 1’état solide entre un film mince de Ni et un
substrat de GaAs (100) conduit a la formation d’un premier composé de type NixGaAs. Selon la
littérature, il peut s’agir soit de la phase Ni2GaAs[37] soit NizGaAs[38].
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Nous allons identifier cette phase, voir I’effet de I’épaisseur sur sa formation, son
évolution en fonction de la température et sa cinétique de formation. Nous avons caractérisé les

trois échantillons principalement par DRX in-situ.
A. Reésultats de DRX pour 20 nm de Ni/GaAs :

a. Caractérisation par DRX in-situ :

Nous allons examiner en premier lieu la croissance des phases présentes dans
I’échantillon de 20 nm de Ni déposé sur GaAs (100). Pour suivre 1’évolution des phases qui se
forment au cours d’un recuit, nous avons utilisé la DRX in-situ. Le suivi de la formation des
phases lors d’un recuit par paliers tous les 10°C entre 50 a 400°C est représenté sur une
cartographie de la Figure 41. Cette expérience a été effectuée avec le diffractometre Philips
X’Pert MPD équipé de la chambre en température Anton-Paar TTK450, sous vide secondaire,
pour éviter toute oxydation malgré la présence de la couche de protection de TiN. La
cartographie des mesures de DRX est une série des diagrammes de DRX en vue planaire qui
permet une vue tridimensionnelle des diagrammes : 1’axe des abscisses représente I’angle de
diffraction 20, ’axe des ordonnées représente la température, et enfin, I’intensité diffractée est
caractérisée par les nuances de couleurs en allant du bleu au rouge représentant respectivement
les intensités des plus faibles aux plus fortes. Nous avons reporté tous les diagrammes obtenus,
pour une gamme angulaire comprise entre 30° et 77°.

A la température ambiante, nous retrouvons deux pics situés a 20=42,4° et a 72,6°
correspondant aux plans (200) et (311) de la couche de protection TiN. Et nous n’observons
qu’un seul pic de Ni situé a 52,1°, d’orientation (200) correspondant a la structure CFC en
épitaxie sur GaAs. De 50°C jusqu’a 190°C, nous n’observons que la présence des pics de Ni et
TiN. A partir de 190°C, nous observons I’apparition de deux pics situés a 31,6° et 65,9°
caracteéristiques de la phase NixGaAs. Ces deux pics peuvent correspondre respectivement aux
plans (1011) et (2022) d’une structure hexagonale de type NiAs de groupe d’espace P6smmc
que ce soit Ni2GaAs[37] ou NizGaAs[38].

La présence de deux pics uniquement, qui appartiennent a la méme famille de plans
{1011} suggére une relation d’épitaxie entre cette phase et le substrat GaAs. Au moment de
I’apparition de la nouvelle phase vers 190°C, nous observons la disparition du pic de Ni, qui
correspond a la consommation totale de Ni pour former la phase NixGaAs, dans la limite de
détection de la DRX.
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En outre, nous observons un déplacement des pics de la phase vers les grands angles
juste apres la disparition du pic de Ni (vers T=200°C).
Ramp up to 400°C: 20nm NifGaAs
400
350
300

250

200

Temperature ("C)

150

(] Ni_GaAs Ni GaAs
(10-11) (20-22)

50

3 40 45 50 55 60 65 70 75
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Figure 41 : Mesures de DRX in situ par paliers, tous les 10°C de 50 a 400°C obtenues lors de la
réaction d’un film de 20 nm de Ni avec un substrat de GaAs pour un temps de comptage de chaque
Figure 41diagramme de 8 minutes (50,2 s/pas)

A T’aide d’un programme développé sur MATLAB, nous avons fitté les pics de chaque
diagramme de DRX pour suivre 1’évolution des intensités et la largeur a mi-hauteur de chaque
pic présent dans la cartographie de DRX. Nous avons suivi 1’évolution des intensités intégrées
normalisées des pics du Ni et de la phase formée en fonction de la température de recuit (Figure
42). Nous supposons que I’intensité intégrée diffractée de chaque pic est proportionnelle au
volume de la phase correspondante au cours du recuit.

L’intensité intégrée correspond a I’aire du pic. Et nous prendrons comme valeur
’intensité maximale multipliée par la largeur a mi-hauteur. A des fins de comparaison, nous
normaliserons les valeurs obtenues par les intensités maximales pour les tracer sur la méme

figure.
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Figure 42: Représentation des intensités intégrées normalisées des pics de diffraction correspondant
a chaque phase de I’échantillon de 20 nm Ni/GaAs (100)

Sur la Figure 42, I’intensité du Ni est tres faible comme nous pouvons déja le voir sur
la Figure 41. Nous avons donc utilisé une valeur moyenne de I’intensité pour tracer son
intensité intégrée normalisée et éviter de trop grandes variations relatives non significatives.
Nous remarquons ainsi que, de 50°C jusqu’a 180°C, les intensités des pics du Ni sont
relativement stables et nous supposons que dans cette gamme de température, nous n’avons pas
de réaction entre Ni et GaAs. A partir de 180°C, nous observons une diminution rapide de
I’intensité de Ni, et a partir de 190°C, nous voyons 1’augmentation de I’intensité d’un nouveau
pic qui correspond a la phase NixGaAs. Nous pouvons supposer que le Ni a disparu a une
température un peu supérieure a 190°C, mais que la résolution de la DRX ne nous permet pas
de le voir. A T=200°C, aprés la disparition totale du Ni, nous observons une augmentation
brutale de I’intensité de la phase formée. Cette augmentation s’accompagne d’un déplacement
des pics de cette phase vers les grands angles (Figure 43).
Sur cette Figure 43, nous observons que I’intensité augmente d’une valeur de 50 a 250
(u.a.), et en méme temps les angles de diffraction se décalent vers les grands angles. Au-dela de

cette température de 200°C, nous observons 1’augmentation de 1’intensité correspondant a la

phase NixGaAs malgré I’absence de Ni.
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Ceci pourrait étre expliqué par une croissance des grains. A partir de T=320°C, nous
observons une diminution de I’intensité de la phase. L’absence de pic d’une nouvelle phase ne

permet pas d’expliquer pourquoi I’intensité de la phase NixGaAs diminue.
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Figure 43 : Représentation de ’intensité et de Ia position angulaire 26 du pic (1011) de la phase
NixGaAs en fonction de la température, de I’échantillon de 20 nm Ni/GaAs (100)

Pour résumer, la réaction entre une couche mince de Ni et GaAs d’orientation (100) lors
d’un recuit de 50°C a 400°C permet la formation d’une phase hexagonale NixGaAs a partir de
190°C. Juste apres la consommation totale du Ni a 200°C, les pics de diffraction de cette phase
se décalent vers les grands angles et leur intensité augmente. De plus, au-dela de 320°C,

I’intensité de la phase diminue sans la mise en évidence d’une nouvelle phase. Nous allons

discuter ces observations dans les paragraphes suivants.
B. Caractérisations ex-situ :
Nous allons discuter et expliquer toutes les remarques précédentes dans les

paragraphes suivants.

a) ldentification de la premiére phase :

Nous allons dans un premier temps identifier la phase hexagonale NixGaAs, qui est la

premiere phase a se former. Cette phase, d’aprés la littérature (voir chapitre I) est, soit la phase

Ni,GaAs[37,39] soit NisGaAs[38,90].
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Ces deux phases ont une structure de méme symétrie hexagonale de type NiAs.
Toutefois, leurs paramétres de maille différent ainsi que 1’occupation des sites par les atomes
de Ni (plus nombreux dans NizGaAs que dans Ni>GaAs). Ainsi, nous cherchons a lever
I’ambiguité sur la composition chimique, qui existe dans la littérature a partir des mesures
structurales.

En I’absence de diagrammes de référence (issus des bases de données ICDD ou COD)
de la phase Ni.GaAs, nous avons simulé un diagramme de DRX avec CaRIne Cristallography
(Figure 44). Pour la simulation, nous nous sommes basés sur les informations structurales

mentionnées dans les travaux de Lahav et al[39].
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Figure 44 : Diagramme de DRX de la phase Ni,GaAs simulé par CaRIne Cristallography et sa
représentation structurale : en vert Ni, en bleu Ga et en rose As

Les positions 20 ne correspondent pas exactement aux positions expérimentales 20 de la
phase formée, car les pics des plans (1011) et (2022) de la phase Ni2GaAs sont situés & 26=
32,28° et 67,56°, au lieu de 31,59° et 65,85°pour les pics expérimentaux de la phase NixGaAs a
température ambiante.

Nous avons aussi compare les positions angulaires de la phase formée avec une fiche
JCPDS correspondant a la phase NisGaAs[91]. Nous avons trouve que les pics de cette phase
peuvent correspondre aux pics (101) et (202) de la fiche JCPDS de NizGaAs, mais avec un petit

décalage vers les grands angles.
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Ces comparaisons montrent que la phase formeée lors de la réaction entre Ni et GaAs a
une structure hexagonale de type NiAs sans pouvoir déterminer la composition de cette phase.
De plus, nous avons observe des déplacements des pics de diffraction au cours du recuit. Les
positions des pics sont trop similaires pour que nous puissions conclure sans ambiguité sur la
nature de la phase formee. Le Tableau 3 montre la comparaison entre les valeurs
expérimentales et théoriques des positions des pics de diffraction pour les phases connues
Ni>GaAs et NisGaAs, ce qui ne permet pas d’identifier sans ambiguité la phase formée lors de
la réaction entre le Ni et GaAs.

Tableau 3 : Comparaison entre nos données expérimentales et la littérature

Plan (1011) Plan (2022)

Volume de la

20 20 maille (m3)

Ni2GaAs [50] 32,28° 67,56° 6,40.10-29

NisGaAs[91] 31,95° 66,93° 6,54.10-29

Pour aller plus loin, nous nous sommes servis des épaisseurs des phases mesurées par
différentes méthodes expérimentales pour calculer les rapports volumiques Vnixcaas / Vni [66].
Vnixcaas €St le volume atomique de la phase formée NixGaAs et Vni le volume atomique du Ni
consommeé pour former la phase intermétallique. Dans la phase NixGaAs, il y a x atomes de Ni
et nous connaissons le volume d’un atome de Ni (car son paramétre de maille est connu[85]).
Donc, pour former un volume de la phase NixGaAs, il faut que x volumes de Ni réagissent avec
un volume de GaAs (le volume de GaAs étant aussi connu[92]). De ce fait, il y a un rapport
entre le volume du Ni consommé et le volume de la phase NixGaAs formée. Nous avons trouvé
que pour former la phase Ni2GaAs, il faut que le rapport de 1’épaisseur de la phase formée sur
celle du Ni consommeé soit égal a trois (Vnizcaas / Vni=3) alors que pour la phase NizGaAs, il
faut que ce rapport soit égal a 2 (Vniscaas/ Vni=2) Voir annexe |.

D’apres les mesures de RRX que nous avons effectuées sur I’échantillon de 20 nm de
Ni juste aprés dépbt et aprés un recuit a 400°C (Figure 45), nous avons pu déterminer les

épaisseurs des deux échantillons.
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Figure 45 : Diagrammes de réflectivité des rayons X expérimentaux pour les échantillons 20 nm
Ni/GaAs, juste aprés dépot et apres recuit a 400°C

Les épaisseurs sont respectivement pour la couche de TiN, de Ni et de NixGaAs : 17+1
nm, 21+1 nm et 43+1 nm. Nous supposons ici d’apres les résultats de DRX qu’une seule phase
est présente a la fin du recuit de 400°C et que la totalité du Ni a été consommée. Donc, nous
voyons que Vnixcaas /! Vni =2, ce qui veut dire que 1’épaisseur de la phase formée est deux fois
plus grande que I’épaisseur de la couche de Ni initiale consommée. Ceci permet d’identifier la
phase comme étant NizGaAs.

Afin de vérifier que la nature de la premicre phase formée entre Ni et GaAs n’évolue
pas avant la consommation compléte du Ni, une autre expérience de DRX in situ a été réalisée
de 50°C a 150 °C. A cette température de 150 °C, I’échantillon se trouve avant le déplacement
des pics de la phase intermétallique vers des valeurs supérieures de 20 et avant la
consommation compléte du film de Ni. Cette expérience s’est déroulée dans le méme
diffractomeétre et dans les mémes conditions expérimentales exceptées le temps de comptage 3
fois supérieur a I’expérience précédente 24 min par scan (100 s/pas).

D'apres la Figure 42 (représentant les intensités integrées normalisées des pics de
diffraction pendant le recuit jusqu’a 400°C), on s'attendait a ce qu'il y ait trés peu de phase

formée et qu’il reste la plus grande partie du Ni pour un recuit a 150°C.
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Mais en fait, la couche de Ni a été presque consommée totalement du fait que
I'expérience a duré plus longtemps (temps de comptage plus long). L'épaisseur de la phase
intermétallique formée dans ce cas a été déduite a partir de la caractérisation par MET d’une

coupe transversale, comme le montre la Figure 46.
T TR G

Ni,GaAs

Figure 46 : Coupe transversale de MET de I’échantillon 20 nm de Ni/GaAs aprés recuit a 150°C

Sur cette image, nous pouvons voir que l'interface intermétallique / GaAs est
homogéne et avec une consommation importante du Ni (seulement 4 nm de Ni restant). Nous
mesurons une épaisseur de 32 nm de phase formée. Le rapport volumique entre cette phase
formée par rapport au Ni consommé donne une valeur de 2 qui correspond a la formation de
NizGaAs (ici a 150 ° C). Donc, a cette température de recuit intermédiaire, la phase ainsi
formée est confirmée comme étant NisGaAs. En outre, le contraste observe dans cette phase,
avec une alternance de zones claires et sombres allongées dans la direction perpendiculaire a
I'interface, suggére que la croissance des grains est colonnaire.

Nous avons fait une autre expérience in-situ dans les mémes conditions que
I’expérience précédente (50 & 150°C) mais cette fois-ci, le recuit a été réalisé de 50 a 180°C.
Nous voulions observer les changements associés au déplacement des pics de diffraction de la
phase intermétallique. La Figure 47a) montre une image METHR de cet échantillon ou il est

possible de distinguer les colonnes atomiques dans le substrat GaAs et dans la phase NixGaAs.
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NixGaAs

NixGaAs

Figure 47 : a) Image de METHR de l’interface NixGaAs /GaAs apres recuit a 180 °C de 20 nm de Ni
/ GaAs (100) et b) FFT de la zone encadrée dans I’image de METHR.

La Figure 47b) montre la transformée de Fourier rapide (FFT) calculée pour la région
encadrée correspondant a une portion de la phase NixGaAs. Les réflexions correspondant a
différentes familles de plans atomiques sont bien visibles sur la FFT. La distance entre deux
taches d’une méme réflexion donnée dans le réseau réciproque permet de déduire la distance
inter-réticulaire entre plans d’une méme famille. Dans le Tableau 4 sont reportées les valeurs
expérimentales de 1’angle 0 entre les réflexions 1 et 2 (réflexions encerclées), et les distances

inter-réticulaires dnk(1) et dna(2) des familles de plan associées a ces réflexions.
Tableau 4 : Comparaison des distances inter-réticulaires et des angles mesurés expérimentalement
sur la FFT présentée sur la figure 12 avec les données cristallographiques des phases NisGaAs et
Ni.GaAs orientées selon la direction [2110].

Mesures expérimentales de ] . i
EET Données cristallographiques

i ; (hkil) NisGaAs[91] | Ni:GaAs[37]

dnwi (1) (3,36 £ 0,04) A (0110) 3,352 A 3,326 A
dnki (2) (5,05 + 0,06) A (0001) 5,03 A 496 A
6|’1k| 900 91,4 o 91'4 1)

La comparaison de ces valeurs aux valeurs théoriques des phases connues permet
d’identifier NizGaAs comme étant la phase formée lors de la réaction entre Ni et GaAs

(Tableau 4). Toutefois, la mesure des valeurs de dn« est beaucoup moins précise par imagerie
METHR que par DRX.

73



Il est a noter que le rapport volumique calculé a partir des données fournies par Ogawa

[37] (110 nm de Ni déposé forme 230 nm de phase intermétallique) donne une valeur de deux,

correspondant a la formation de la phase NisGaAs. Cependant, Ogawa a identifie la phase

formée comme la phase Ni2GaAs. L’origine de cette divergence est peut-étre due a des erreurs

systématiques dans la quantification AES (spectroscopie électronique Auger) sur laquelle se

sont appuyés les auteurs ou bien a I’existence d’une large gamme de composition[41] présentée
par la phase NizGaAs.

En résumé, nos expeériences (DRX, RRX et METHR) montrent la formation d’une

phase unique qui reste stable jusqu'a a 400 °C correspondant a NizGaAs apres la réaction d'un

film mince de Ni avec le substrat GaAs. Cette phase est de structure hexagonale de type NiAs,

et ses paramétres de maille sont a=3,36A et c=5,05A.

b) Texture de intermétallique -

Comme nous I’avons dit auparavant, la présence de seulement deux pics, qui
appartiennent en fait a la méme famille de plans {1011} de Ni3GaAs, suggére une relation
d’épitaxie entre cette phase et le substrat GaAs.

La Figure 48 présente une coupe transversale obtenue par METHR et les FFT de
I’échantillon apres recuit a 180 °C de 20 nm de Ni / GaAs (100). Les calculs de FFT reposant
sur les images de METHR permettent d'identifier les relations d'orientation des grains de la
phase intermetallique formée par rapport au substrat.

L'indexation de plusieurs réflexions sur les motifs FFT dans les régions B et C montre
que les plans de la famille {200} et {220} de GaAs coincident respectivement avec les plans de
la famille {1011} et {1012} de NizGaAs (respectivement les points 1 et 2 de la Figure 48 de la
FFT du cadre B). Ainsi, une relation d'orientation entre le substrat et le composé
intermétallique peut étre établie entre tous ces plans. De méme, une seconde variante a été
observée comme indiqué dans le cadre A de la Figure 48 ou les plans {111} et {220} de GaAs
coincident respectivement avec les plans {1010} et {0112} de la phase NisGaAs. Par
conséquent, les FFT dans les trois zones encadrées montrent que ces deux orientations sont
symétriques par rapport aux plans {110} du substrat GaAs, perpendiculaires a I'interface (plans
paralléles au faisceau d'électrons).
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Ni,GaAs

Figure 48 : Image de coupe transversale obtenue par METHR aprés recuit a 180 °C de 20 nm de Ni/
GaAs (100), les zones A et B appartiennent a la phase NisGaAs et la zone C au substrat GaAs. Ces
zones sont celles ou les calculs de FFT ont été faits.

En tenant compte de la symétrie d’ordre 4 du substrat, nous pouvons prévoir que 4
variantes d’orientation du NizGaAs présentent la méme relation d’épitaxie avec le substrat (voir
Figure 49 a) et b)). Les grains de NisGaAs peuvent donc adopter deux orientations, avec la
relation épitaxie suivante :

(111) GaAs// (0001) NisGaAs
Et
[110] GaAs// [1120] NisGaAs
Cette relation d’épitaxie est identique a la relation déterminée par Lahav [39] sur la
phase Ni.GaAs et a celle determinée pour Nizlnos3GaoszAs par Zhiou [7]. Il a appelé cette
relation comme une texture de type B (I’intermétallique croit avec son axe ¢ paralléle a I’axe
[111] du substrat GaAs).
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Figure 49 : a) et b) Représentations des deux variantes possibles pour la relation d’épitaxie (111)
GaAs // (0001) NisGaAs et [110] GaAs// [1120] NisGaAs (vues sur la Figure 48) c) et d) HRTEM
image de coupe de METHR de I’échantillon 20 nm de Ni/GaAs (100) recuit a 180 °C et la
représentation correspondante.

La Figure 49 c) montre la deuxiéme orientation ou nous voyons les plans de type
{1120} de NisGaAs paralléles au faisceau d'électrons orientés de la méme fagon que les plans
{110} de GaAs. N’ayant pas observé de différence entre les images de METHR des
échantillons avant et apres le déplacement des pics de diffraction, nous avons cherché une autre

explication qu’un changement de texture au cours de la formation de la phase intermétallique.

c) Déplacement des pics de DRX de la phase NizGaAs :

Juste apres la disparition de la couche de Ni, nous observons un déplacement des pics
de la phase Ni3GaAs ainsi qu’une augmentation de leur intensité (Figure 43). Sachant que la loi
de Bragg relie les positions angulaires avec les distances inter-réticulaires ; quand la position

angulaire change, la distance change de maniére inversement proportionnelle a 26.
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Donc, dans le cas de la compression, la distance inter réticulaire diminue, ce qui veut
dire que les pics se décalent vers les grands angles, et dans le cas de la dilatation, la distance
inter réticulaire ‘dnv’ augmente, ce qui se traduit par le déplacement des pics vers les petits
angles. De ce fait, a partir des mesures de DRX in-situ de 50 a 400°C, I'évolution des distances
interplanaires des pics (1011) avec la température de recuit est présentée sur la Figure 50. Sur
cette figure, nous observons que la distance interplanaire diminue avec la température et qu’il
existe deux régimes différents.

Un premier régime « rapide » existe de 1’apparition de la phase a 190°C jusqu’a 220°
C, puis un second régime « plus lent » apparait a partir de 220 °C. Nous proposons différentes

approches pour comprendre le déplacement des pics de la phase et les deux régimes observés.

2,84

2,83 4

2,82 4

N

w

-
1

d(10-11) (A)

Ratel ea Rate ll

N
®
o
1
n

2,79 4 .

2,78 — T T

I 1
250 300
Temperature(°C)

Figure 50 : Evolution des distances interplanaires des pics (1011) de la phase intermétallique avec la
température de recuit déduite des diagrammes de DRX in-situ de 50°C a 400°C de I’échantillon 20
nm Ni/GaAs(100)

Le premier régime a lieu a la fin de la consommation du film de Ni, il pourrait
correspondre a la relaxation des contraintes de la couche. Cependant, le substrat GaAs et
I'intermétallique ont le méme volume [93], ainsi la relaxation de la contrainte de réseau est peu
probable pour ce premier régime. D’autre part, il est prévu que la phase NizGaAs accepte un
écart de composition dans le diagramme de phase [94]. Donc lorsqu’elle se forme a I’interface

entre Ni et GaAs (Figure 51a)), un gradient de composition doit apparaitre.
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Une fois que le film de Ni est totalement consommé, le gradient de composition
devrait disparaitre pour ne laisser subsister qu’une seule composition (équilibre entre NizGaAs
et GaAs). Cette évolution des compositions pourrait expliquer le déplacement des pics de DRX
avec la température.

Pour mieux comprendre cela, nous avons cherché a schématiser les enthalpies libres
des phases présentes dans notre systéme sur la Figure 51 a) et b). Deux cas se présentent: 1’un
en présence de Ni et ’autre lorsque la totalité¢ de la couche de Ni a ét¢ consommée. Comme
entre Ni et GaAs, NizGaAs présente un gradient de composition (AC=C2-C1), nous représentons
deux équilibres locaux dans la Figure 51 a: un du c6té riche en Ni, soit Ni / NisGaAs et 1’autre
du c6té moins riche en Ni : NisGaAs /GaAs.

a) Ni GaAs b) Ni,GaAs  Concentration GaAs
GaAs GaAs
Ni ©
o
2
Ni;GaAs K Ni;GaAs
/ =
s m
GG Ni s G
Q. G : O C.>’ Gahs
Gahs
v Une large gamme de composition L J Une seule composition

Figure 51 : Diagrammes des enthalpies libres schématisés avec (a) et sans la présence de Ni (b)

Lorsque le film de Ni est totalement consommeé, le systéeme évolue vers un seul
équilibre entre NisGaAs et le substrat GaAs (Figure 51b)), entrainant une homogénéisation de
la composition de NizGaAs et donc un changement de composition pour tendre vers Co, qui se
traduit par un déplacement des pics de diffraction de cette phase au cours du recuit. Pour le
premier régime, comme la diffusion de Ni dans NizGaAs est plus élevée par rapport a la
diffusion de Ga et As dans la phase, I'hnomogénéisation dans le profil de concentration de Ni
peut étre obtenue rapidement. Le ralentissement observé pour le deuxiéme régime pourrait
correspondre au faite que la diffusion de As et Ga dans NisGaAs pour homogénéiser leur profil
est plus lente que celle du Ni. Nous pouvons donc expliquer la différence entre les deux
régimes d’évolution de la structure de I’intermétallique par 1’évolution des deux équilibres

thermodynamiques locaux différents, en lien avec la composition chimique de la phase.
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d) Croissance de la phase :

Nous avons remarqué un autre phénoméne concernant 1’augmentation de 1’intensité du

pic de diffraction de la phase intermétallique : a partir de la largeur a mi-hauteur (FHWM) des

pics, nous avons cherché a estimer la taille des grains ‘dc .

Nous avons utilisé la relation de Scherrer [80] :

_ KA
G ™ FHWM cos 6

(33)

Avec A : la longueur d’onde 1.54A, FHWM : la largeur a mi-hauteur en (rad) et 0 : la

moitié de ’angle de diffraction et ou k est un facteur de forme.

Ce facteur k est de 0,89; c'est le rapport entre largeur a mi-hauteur et la largeur intégrale

pour un profil de pic « typique » de forme gaussienne [95,96].

D’apres cette formule, plus les cristallites sont petites, plus les pics sont larges. Mais

dans le cas de films minces, elle n’est valable que dans le cas ou nous avons une croissance

colonnaire. D’apres la Figure 46 de MET, nous observons que la forme des grains de la phase

NisGaAs est bien colonnaire. En appliquant 1’équation 1 avec un facteur k = 0,89 ; nous

pouvons estimer 1’évolution de la taille des grains de la phase en fonction de la température.

Sur la Figure 52, nous avons représenté la taille des grains et I’intensité intégrée

normalisée du pic (1011) de la phase NisGaAs en fonction de la température.
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Figure 52 : Représentation de la taille des grains et de ’intensité intégrée normalisée de la phase

Standardized integrated intensity (a,u)

NisGaAs en fonction de la température d’aprés les diagrammes de DRX in-situ de 50°C & 400°C de

échantillon 20 nm Ni/GaAs(100)
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Cette croissance des grains correspond a la croissance de la phase dans la direction
perpendiculaire & la surface. Nous voyons d’apres cette figure que la taille des grains a la fin de
la réaction est la méme que celle que nous avons déduite par la RRX, correspondant a
1I’épaisseur de la couche formée, elle est de 42 + 1 nm. Nous remarquons aussi que la taille des
grains de la phase croit jusqu’a 220°C. Nous pouvons donc imaginer que le Ni n’est vraiment
consomme totalement qu’a 220°C et non a 190°C. Mais, qu’a cause de son faible volume, nous
ne pouvons pas detecter la présence du Ni par la DRX. Pour la suite, nous supposerons que le
Ni est encore présent jusqu’a 220°C.

Ainsi, d’apres la Figure 52), nous observons que l’intensité de la phase NisGaAs
augmente malgré la consommation totale de Ni. Pour expliquer cette augmentation jusqu’a
330°C, nous avions émis I’hypothese que cela était lié a la croissance de la taille des grains en
lien avec le changement de la stoechiométrie de la phase NisGaAs. Cependant, comme la taille
des grains déduite des valeurs de FHWM reste stable (Figure 52), cette explication ne peut pas
justifier ’augmentation de 1’intensité.

Une autre explication peut étre liée a notre méthode expérimentale pour mesurer cette
intensité : comme la géométrie utilisée pour la DRX ne sonde que les plans atomiques
paralléles & la surface du substrat GaAs, il est envisageable qu’au fur a mesure du recuit, une
Iégere inclinaison des grains se produise permettant une augmentation de la quantité de matiére
de la phase NisGaAs se trouvant dans les conditions de Bragg.

Cela a été observé dans les travaux de Richard and al [97], sur les films de Pd déposés
sur Si (001). lls ont observé que la phase formée Pd>Si a quatre variants d'orientation et une
grande inclinaison de I'axe c¢ par rapport & la normale & la surface. D’aprés ces auteurs, cette
orientation initiale particuliere peut avoir pour origine l'abaissement de I'énergie interfaciale
avec le substrat cristallin de Si (001) [98].

e) Décomposition de la premiere phase formée :

A partir de 330°C (Figure 52), nous avons vu la diminution de I’intensité des pics de
diffraction de la phase NizGaAs en paralléle avec un ralentissement du déplacement angulaire
de ces pics. Si le deplacement des pics peut étre expliqué par un changement de composition,
cela ne justifie pas la variation d’intensité des pics. Pour étre siir que nous n’avons aucune
phase qui se forme & la fin du recuit, nous avons caractérisé a nouveau 1’échantillon de 20 nm

de Ni/GaAs(100) apres le recuit a 400°C par DRX ex-situ, en élargissant la gamme angulaire.
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La Figure 53 montre le diagramme ex-situ de DRX ou aucun autre nouveau pic
n’apparait : seuls sont présents les pics de la phase ternaire (1011) et (2022) et le pic de la

couche de TiN. Le pic de la phase a 65,9° se superpose au pic du substrat GaAs du plan (400).

Ni,GaAs
35k - .
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Figure 53 : Diagramme de DRX ex-situ de I’échantillon de 20 nm de Ni/GaAs(100) recuit & 400°C
pour une acquisition de 40 minutes (100 s/pas)

En complément, I'image de MEB de la Figure 54 montre une interface légérement
rugueuse entre la phase et le substrat de GaAs comme s’il y avait de petits germes en cours de

formation. Ceci est un argument en faveur du début de formation d’une nouvelle phase.

42 +1 nm (Ni,GaAs)

GaAs

HV  [mode[det[ WD | mag m@ | tilt | 200 nm
5.00kV| SE |TLD|4.2 mm | 249 922 x |52 Helios - SEM - AMU

Figure 54 : lmage de MEB de I’échantillon de 20 nm de Ni/GaAs(100) recuit a 400°C avec un
facteur de correction 1,27 appliqué aux mesures d’épaisseur
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Afin de chercher a mettre en évidence cette nouvelle phase, nous avons réalisé un recuit

ex-situ dans un four sous vide a 420°C pendant deux heures de 1’échantillon de 20 nm de

Ni/GaAs(100). La température de recuit a ainsi été augmentée de 20°C par rapport aux

températures de recuit in-situ précédentes. Nous avons caractérise cet echantillon par la DRX

ex-situ avec un long temps de comptage (400 s/pas) et par MEB.

La Figure 55 a) montre la présence de deux nouveaux pics a 33° et 71° qui

caractérisent une nouvelle phase. Sur la Figure 55 b), nous observons que I’interface entre la

phase et le substrat est nettement plus rugueuse que pour 1’échantillon recuit a 400°C. Une

différence de contraste semble de plus indiquer que la composition chimique est inhomogeéne.

L’épaisseur mesurée est alors une valeur moyenne pour toute la couche.

a)
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] NiAs
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Ni3GaAs
(20-22)

NiAs
(20-22)

30

Epaisseur moyenne 33 +10 nm (Ni,GaAs)
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Figure 55 : a) Diagramme de DRX ex-situ de I’échantillon de 20 nm de Ni/GaAs(100) recuit a 420°C
pendant 3h pour une acquisition longue de 400s/pas et b) Image de MEB avec un facteur de
correction 1,27 appliqué aux mesures d’épaisseur
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Nous avons donc la confirmation de la formation d’une nouvelle phase qui croit en
consommant la phase NizGaAs ce qui explique la diminution de I’intensité de la premiére phase
au cours du recuit. Nous avons vu dans la littérature que la phase NixGaAs (2<x<4) se
décompose a partir de 400°C[37-39,99].

Soit la décomposition conduit & une phase ternaire moins riche en Ni et a des phases
binaires NiGa ou/et NiAs, soit la décomposition conduit & des phases binaires NiGa et NiAs
seules de méme structure hexagonale que NiAs. Il est possible que ces phases existent en faible
quantiteé :

2Ni3GaAs + xGaAs — 2NizxGaAs + xNiGa + xNiAs
ou 2Ni3GaAs + GaAs — 3NiAs+3NiGa

D’apres la comparaison avec les fiches JCPDS des phases binaires, nous avons trouvé
que les deux pics apparus & 33° et 71° correspondent & la famille de plan {1011} de la phase
binaire NiAs[100] de structure hexagonale ot a=3,57A et ¢=5,1A mais nous n’observons pas
de traces de NiGa de structure cubique[43]. Il est possible aussi que seul NiAs se forme et que
le Ga s’évapore (29,76 °C 4 9,31x10° Pa).

Résumé :

La réaction a [’état solide entre Ni et GaAs(100) permet la formation d’une seule phase
hexagonale NisGaAs en épitaxie avec le substrat suivant la relation : (111) GaAs // (0001)
NisGaAs et [110] GaAs // [1120] NisGaAs (type B).

Cette phase reste stable jusqu’a 400 °C et présente une large gamme de composition.
Apres la consommation totale du Ni estimée autour de 220°C, [’équilibre thermodynamique est
modifié et cela conduit a deux régimes de changement de composition avec la température.
Ceci expliquerait [’allure du déplacement des pics de diffraction que nous avons observé. De
plus, nous avons supposé une légere inclinaison des grains au cours du recuit pour expliquer
[’augmentation de [’intensité des pics de diffraction malgré [’absence de consommation du Ni
(Ni deja totalement consommé). Enfin, nous avons mis en évidence la décomposition de la
phase intermétallique avec I’augmentation de la température apres recuit a 420 °C. Ainsi, il
apparait deux phases de méme structure hexagonale que nous supposons étre la phase
NizGaAs et la phase binaire NiAs.
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11.1.3 Effet de I’épaisseur sur la formation des phases :
Apres avoir identifié les phases formées lors d’un recuit du systéme Ni/GaAs, nous allons
dans ce qui suit, observer I’effet de I’épaisseur sur la formation de la phase NizGaAs et

comment elle se comporte au cours de recuits pour deux autres épaisseurs 100 et 500 nm de Ni.

A. Séquence de formation des phases ‘DRX in-situ’ :

Nous avons effectué les mémes expériences de DRX que celles réalisées avec
I’échantillon de 20 nm de Ni. Nous avons réalisé des rampes de 50 a 400°C avec un pas de
10°C sur les échantillons de 100 et 500 nm de Ni. Les résultats sont représentés sur les Figure
56 a) et b) respectivement. Les deux pics de diffraction caractéristiques du Ni a 44,6° (111) et
52,1° (200) de la structure CFC sont bien présents. L’échantillon de 500 nm de Ni se distingue
car contrairement a 1’échantillon de 100 nm de Ni, pour lequel les pics de Ni disparaissent vers
200°C, le Ni est présent jusqu’a la fin du recuit a 400°C.

Au-dela de 140°C pour les deux échantillons, nous observons 1’apparition de deux pics de
DRX & 31,6° et 65,9° de la famille de plans {1011} d’une structure hexagonale, correspondant
aux mémes positions que pour la phase observée dans I’échantillon 20 nm de Ni. De la méme
facon que précédemment, nous pouvons conclure que ces pics correspondent donc a la phase
hexagonale NisGaAs et que cette phase croit aussi sur le GaAs en épitaxie avec la méme
relation d’épitaxie : (111) GaAs// (0001) NisGaAs et [110] GaAs// [1120] NizGaAs.

Toutefois, pour la plus faible épaisseur, la phase commence a se former a plus haute
température (perceptible a partir de 190°C par DRX in-situ).

Au-dela de 360°C et 330°C pour les deux échantillons 100 nm et 500 nm respectivement, nous
observons 1’apparition d’un pic a 71° qui correspond a la phase binaire NiAs comme nous

I’avons déja identifié pour I’échantillon de 20 nm de Ni.
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a) Ramp up to 400°C: 100nm Ni/GaAs
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Figure 56 : Mesures de DRX in situ en température de 50 & 400°C obtenues lors de la réaction d’un
film de 100 nm a) et 500 nm b) de Ni avec un substrat de GaAs (100)

85



Toujours dans le but de mieux interpréter les cartographies de DRX, et de comprendre le
comportement des phases formées lors des recuits, nous avons superposé les valeurs des

intensités intégrées et normalisées des deux échantillons, en fonction de la température de

recuit, sur la méme courbe pour pouvoir les comparer (Figure 57).
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Figure 57 : Représentation des intensités intégrées normalisées des pics de diffraction correspondant
a chaque phase de I’échantillon 100 nm Ni et 500 nm Ni

Le suivi de I’évolution de la phase intermétallique au cours du recuit est représenté sur
la Figure 57 en tracant les intensités intégrées normalisées des pics : Ni (111) et du pic (1011)
de la phase NisGaAs. De 50 a 130°C, nous voyons que I’intensité de Ni diminue faiblement. A
140°C, la phase NizGaAs apparait. De 140°C a 220°C et 250°C, respectivement pour 100 et
500 nm de Ni, nous observons une consommation rapide du Ni en parallele avec une croissance

rapide de la phase NisGaAs pour les deux échantillons.
Cependant, les comportements des deux échantillons sont différents: Pour

I’échantillon de 100 nm de Ni, nous voyons la disparition du signal du Ni a partir de 200°C.
D’apreés nos observations précédentes, nous pouvons supposer que la couche de Ni est

totalement consommee pour une température un peu supérieure, mais que la résolution de la

DRX ne nous permet pas de le voir.
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Aprés la consommation totale du Ni, nous observons une augmentation brutale de
I’intensité de la phase formée. Cette augmentation s’accompagne d’un déplacement des pics de
cette phase vers les grands angles. Nous avons aussi remarqué que le déplacement des pics de
diffraction s’accompagne d’une augmentation de I’intensité des pics de la phase NizGaAs
(Figure 58(a)).

Pour 1’échantillon de 500 nm de Ni (Figure 57), nous n’observons pas Ila
consommation totale du Ni. De plus, de 240°C a 330°C, nous observons un blocage de sa
consommation. En parallele, pour cet échantillon, nous observons sur la Figure 58 (b) une
augmentation de [I’intensit¢é accompagnée d’un déplacement des pics de la phase
intermétallique vers les plus grands angles juste aprés le début du blocage de la consommation
du Ni. Ces déplacements, comme détaillé précédemment, sont expliqués par I’homogénéisation
de la composition de la phase.

Dans le cas de I’échantillon de 100 nm de Ni, et comme pour I’échantillon de 20 nm
de Ni, I’absence de traces de pic de diffraction de Ni peut s’expliquer par le fait que nous avons
une quantité de Ni qui n’est pas encore consommée mais non visible en DRX. Pour appuyer
cette hypothése, nous notons que le dernier signal de DRX pour le pic du Ni correspond a une
quantité non consommée de Ni de 35 nm, soit moins de la moitié de la couche initiale de
1I’échantillon de 100 nm de Ni. Par ailleurs, pour I’échantillon de 500 nm de Ni, I’augmentation
de I’intensité du pic de la phase intermétallique jusqu’a 250°C, suit quasiment la consommation
du Ni.

Pour I’échantillon de 100 nm de Ni et pour celui de 500 nm, respectivement a partir de
220°C et 250°C, nous observons ensuite que I’intensité du pic de la phase diminue sans voir ni
la consommation de Ni (pour 500 nm de Ni, il reste pourtant du Ni non consommé), ni
I’apparition d’une nouvelle phase. Enfin, & partir de 340°C, le signal de la phase intermétallique
augmente de nouveau pour I’échantillon le plus épais. Il faut rester cependant prudent quant a
I’identification de la phase liée a ce pic car il peut appartenir a une phase de méme symétrie
hexagonale mais de composition différente. De plus, comme le montre la Figure 56, de
nouveaux pics appartenant a la phase hexagonale NiAs apparaissent a 360°C et 330°C pour les

échantillons de 100 nm et 500 nm de Ni respectivement.

87



a)

32,2

32,1

31,5

31,4

b)
32,2

32,1

32

31,9

26(°)

31,8

31,7

31,6

31,5

100 nm Ni/GaAs

26(Ni3GaAs)
Ni3GaAs
Ni

50

100 150 200 250
Temperature (°C)

500 nm Ni/GaAs

300

350

400

20(Ni3GaAs)
Ni3GaAs
Ni

100 150 200 250
Temperature (°C)

300

350

400

0

0,8

0,6

0,4

0,2

Standardized intensity (a,u)

Standardized intensity (a,u)

Figure 58 : Représentation de ’intensité normalisée des pics de diffraction du Ni et de NizGaAs et
des positions angulaires 26 du pic de la phase NisGaAs en fonction de la température de recuit pour

les deux échantillons 100 nm de Ni (a) et 500 nm de Ni (b)
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B. Discussion :
a) Caractérisation ex-situ : Décomposition de la premiere phase

La Figure 59 a) montre le diagramme de DRX de 1’échantillon de 100 de Ni apres le
dernier recuit a 400°C.
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Figure 59 : a) Diagramme de DRX de I’échantillon de 100 nm Ni/GaAs(100) apres recuit a 400°C
avec un temps de comptage de 200 s/pas et b) Image de MEB du méme échantillon avec un facteur de
correction de 1,27 appliqué aux mesures d’épaisseur
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Nous avons fait cette mesure en DRX dans la géométrie « Bragg-Brentano », sur une
gamme angulaire plus large que dans le cas des recuits in situ (de 10 a 120°), de la méme
manicre que sur 1I’échantillon de 20 nm de Ni. Aucun pic n’apparait cependant en dehors de la
gamme de 30° a 77° que nous avons choisi de représenter sur la Figure 59 a). Nous observons
la présence d’un nouveau pic a 72,1° de faible intensité.

Comme précédemment (pour 1’échantillon de 20 nm), ce pic peut étre attribué a la
phase NiAs pour les plans (2022), avec un paramétre de maille différents (plus petit). Cette
hypothése est appuyée par le fait que nous voyons clairement sur I’image de MEB de la Figure
59 b) la présence d’un changement de contraste qui pourrait étre une couche de faible épaisseur
a D'interface entre la phase ternaire et le substrat GaAs correspondant & une nouvelle phase.
L’absence du pic a 33,6° (pour les plans (1011) dans I’échantillon de 100 nm peut s’expliquer
par le fait que son intensité est trop faible par rapport au bruit de fond du diagramme de DRX.

En résumant, malgré la différence d’épaisseur entre les deux échantillons (100 et 500
nm), nous avons vu que la phase NizGaAs commence a se former & la méme température de
140°C, et qu’une phase identifiée comme la phase NiAs apparait & la fin du recuit. Ce qui
differe entre les deux échantillons est la température de la décomposition de la phase
intermétallique en NiAs et une autre phase ternaire. De plus, dans I’échantillon de 500 nm, la

couche de Ni n’est jamais totalement consommeée.
b) Le mécanisme de croissance de NizGaAs :

Pour comprendre les phénomeénes mis en jeu dans 1’échantillon de 500 nm de Ni, nous
avons fait deux expériences de DRX in-situ : 1’'une de 50 a 230°C pendant la consommation du
Ni et avant le déplacement des pics de la phase NizGaAs vers les grands angles et I’autre de 50
a 310°C pendant le blocage de la consommation du Ni. Ces deux expériences ont été réalisées
dans les mémes conditions de recuit que ’expérience initiale de 50 a 400°C. Les deux
échantillons ont ensuite été protégés par une couche de Ni de 100 nm d’épaisseur pour faciliter
la visualisation de I’interface par MEB.

La Figure 60 a) montre I’image de MEB pour 1’échantillon apres le recuit & 230°C
c’est-a-dire avant le déplacement du pic de diffraction de la phase intermétallique. Au sommet,
nous voyons la présence de la couche de Ni de protection, puis la couche de Ni non consommée

et enfin, la couche de la phase intermétallique.
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Cette derniere est homogene et réguliére d’épaisseur 480 nm. La visualisation de la
couche de protection de TiN est difficile, mais 1’épaisseur de la couche de Ni non consommée
est de 310 nm. Une quantité importante de porosités est visible a I’interface entre le Ni et la
phase formée. L’interface phase/GaAs apparait comme plane et réguliére.

En outre, nous remarquons que la phase formée présente une structure trés particuliére
visible juste apres nettoyage, composée de lignes perpendiculaires les unes par rapport aux
autres et formant un angle de 45° avec I’interface. Nous avons mesuré les épaisseurs des
différentes couches apparaissant sur la Figure 60.

Les calculs des ratios volumiques a partir de ces épaisseurs ne Vérifient pas
I’hypothése de la présence de la phase NisGaAs ce qui laisse supposer que la composition de la

phase a changé a cette température de recuit.
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Figure 60 : @) Image de MEB de I’échantillon de 500 nm de Ni/GaAs(100) apres un recuit de 50 a
230°C et b) apreés un recuit de 50 a 310°C avec un facteur de correction 1.27 appliqué aux mesures
d’épaisseur

La Figure 60 b) montre une coupe transversale de 1’échantillon de 500 nm de Ni apres
un recuit de 50 & 310°C. Dans cette image, nous observons que 1’épaisseur de la phase formée
est plus faible qu’a 230°C ce qui est en accord avec I’intensité du pic de DRX mesurée, et nous
n’avons pas observé la structure particuliere de la phase a 310°C.

Nous observons aussi que 1’épaisseur de la couche de Ni a diminué entre les deux
recuits de 355 nm. Cette image montre aussi que I’interface entre la couche de Ni et la phase
est plus poreuse que dans I’image précédente ce qui rend la mesure exacte de 1’épaisseur de Ni

plus délicate, cette derniere n’étant pas réguliere.
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La Figure 61 montre le diagramme de DRX de 1’échantillon de 500 nm de Ni aprés le

dernier recuit & 400°C. Nous observons la présence des deux nouveaux pics a 26=33,6° et 72,1°

correspondant & la phase NiAs pour la famille de plans {1011}
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Figure 61 : a) Diagramme de DRX de I’échantillon de 500 nm de Ni/GaAs(100) apres recuit a 400°C
et b) Image de MEB du méme échantillon avec un facteur de correction 1,27 appliqué aux mesures
d’épaisseur
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De plus, sur la Figure 61 b) I’'image MEB de 1’échantillon de 500 nm de Ni apres
recuit a 400°C montre la présence de plusieurs couches distinctes. Nous retrouvons la couche
de Ni de 269 nm d’épaisseur, avec toujours plus de porosités, localisées principalement a
I’interface Ni/phase intermétallique. La phase intermétallique (415 nm) parait moins homogene
et il apparait un nouveau contraste sur une couche inhomogeéne d’environ 190 nm d’épaisseur
en contact avec GaAs. Cette phase contient des «taches » semblant indiquer que la
composition chimique de cette couche n’est pas uniforme. Il est possible qu’il s’agisse de la
décomposition de la phase NisGaAs en une nouvelle phase ternaire comme Ni.GaAs (moins
riche en Ni) et/ou de deux phases binaires NiAs et NiGa, comme nous ’avons proposé dans le
cas de I’échantillon de 20 nm de Ni. Une autre observation intéressante dans cette figure est la
présence de porosités a 1’interface entre la phase NizGaAs et le Ni. La présence de ces porosités

peut expliquer le blocage de la consommation de Ni.

c) Le blocage cinétique :

Nous allons maintenant présenter une explication du blocage de la cinétique de la
consommation du Ni observée lorsque 1’épaisseur de Ni est supérieure a environ 285 nm. Le
scénario que nous avons imagineé est basé sur I’effet Kirkendall[101,102]. Ce processus mis en
évidence par Ernest Kirkendall, décrit le mouvement de l'interface entre deux couches (comme

dans notre cas le mouvement de I’interface entre la phase intermétallique et Ni).
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Figure 62 : Schéma illustrant Deffet Kirkendall

Nous savons que le Ni est I’espece qui diffuse majoritairement dans 1’intermétallique. Si
on suppose que le mécanisme de diffusion de Ni dans le NisGaAs est lacunaire alors un flux

lacunaire va vers ’interface Ni/NizGaAs.
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Et ces lacunes s’accumulent pour former des pores a l’interface. Dans ces pores,
I’oxygeéne s’accumule dans la couche de Ni non consommé a cause du mouvement de
I’interface Ni/ NizGaAs. De ce fait, ’oxygéne réagit avec le Ni pour former une couche
d’oxyde de Ni en formant une barricre de diffusion. Quand on augmente la température de
recuit (330-400°C), nous avons observé une faible consommation de Ni et la formation d’une

nouvelle phase a ’interface. Ceci est sans doute li¢ a la dégradation de la couche d’oxyde.

d) L effet de I’épaisseur sur la température de ’apparition de la premiére

phase :

La comparaison entre les trois recuits par rampe réalisés sur les échantillons de 20,
100 et 500 nm montre la formation de la méme phase NizGaAs. Toutefois, la température de
formation est différente entre la plus faible épaisseur par rapport aux deux autres. Ainsi nous
avons observe que pour la plus faible épaisseur, la phase a besoin de davantage d’énergie pour
se former (a 190°C) que pour les deux épaisseurs de 100 et 500 nm pour lesquelles la méme
phase se forme a plus basse température (140°C). Ceci peut s’expliquer par la nature de
I’interface initiale de germination de la phase. Comme nous avons déja vu, la texture de Ni
n’est pas la méme entre les faibles épaisseurs et les grandes épaisseurs (§111.1.1.A). Or, comme
mentionné dans le premier chapitre (8111.3.1) il nous faut dépasser une barriere de germination

AG*, qui est liée a I’énergie de I’interface y pour germer une phase a cette interface :

16my3

~ 3(AGy—AGy) 34

Ou (AGy — AGy) est la force motrice liée a la formation de la méme phase.
v est la différence entre I’énergie d’interface apres la formation de la phase et
I’énergie d’interface initiale :

Y:A Yphase/GaAs— l(thase/GaAs +'thase/Ni), - YNi/GaAs-

Apres f(;rmation y initiale
Nous savons que 1’énergie d’une interface cohérente est plus faible que 1’énergie d’une
interface incohérente vy spitaxie << 7Y incohérente. D€ plus, 1’énergie de I’interface phase/GaAs est
toujours la méme quelle que soit 1’épaisseur de Ni (car la phase est en épitaxie sur GaAs), donc
I’énergie d’activation AG* dépend uniquement de I’énergie d’interface initiale de Ni/GaAs.
Et comme le Ni est en épitaxie (interface cohérente) avec le substrat GaAs (8111.1.1)
pour les faibles épaisseurs, dans ce cas, le systeme fournit plus d’énergie AG*gpitaxie POUr germer

une nouvelle phase (le bilan d’énergie d’interface est plus grand).
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Alors que pour I’interface incohérente, la barriére de germination AG* est faible ce
qui rend la germination de la phase facile, grace a I’énergie d’interface initiale Ni incohérente
/GaAs qui minimise le bilan d’énergie d’interface (y). Ceci correspond aux cas des grandes
épaisseurs, expliquant que la phase NisGaAs apparait & une température plus basse de 140°C.
Donc, c’est I’état initial de I’interface qui permet d’expliquer le décalage en température de la
formation de la premiére phase.

Résume :

La réaction entre 100 nm et 500 nm de Ni avec GaAs permet la formation de la phase
NisGaAs a partir de 140°C. Cette phase croit en épitaxie et verifie la méme texture et relation
d’épitaxie que [’échantillon de 20 nm de Ni. Il n’y a donc aucun effet de [’épaisseur sur la
nature de la premiére phase. Toutefois, la composition chimique de la phase formée est
modifiée selon la température de recuit et selon les évolutions des équilibres
thermodynamiques, c'est-a-dire de la fin de la consommation du Ni. Un blocage apres la
consommation d’environ 250 nm de Ni pour former la phase intermétallique a été mis en
eévidence sur [’échantillon de 500 nm. Ceci est expliqué par la présence de porosités a
Uinterface lié a l’effet Kirkendall limitant la diffusion de Ni.

Pour toutes les épaisseurs, a la fin du recuit (maximum de 420°C), la phase
intermétallique NisGaAs se décompose en une phase de type NiAs de méme structure et de

méme texture {1011} en présence de NiGaAs et/ou NiGa.

11.1.4 Cinétique de formation de la premiere phase intermétallique
dans le systeme Ni/GaAs :
A. Résultats :

La croissance (ou la consommation) des phases dépend du bilan matiere aux interfaces,
qui lui-méme dépend des flux de plusieurs espéces dans les phases en croissance. Cette étape
nécessite un bon contréle de la formation des phases, de leur cinétique et des phénomenes
impliqués, pour apporter une réponse globale et prédictive a la réalisation des transistors avec
un nouveau matériau. 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 liées a 1’épaisseur des films et a la
présence de nombreuses interfaces[103][104] par rapport au volume des films considérés.

Nous avons identifie dans la partie précédente (8111.1.2) les phases formées lors d’un
recuit par rampe dans le systeme Ni/GaAs. Nous avons vu que pour ce systeme, quelle que soit

I’épaisseur de Ni déposé, la phase NizGaAs est la premiére phase formeée.

95



Dans cette partie, nous allons étudier la cinétique de formation de cette phase, autrement
dit, nous allons chercher a identifier les phénomeénes qui contrélent la formation de la phase
NizGaAs. Nous savons que la formation d’une phase lors d’un recuit dépend de la cinétique de
réaction a I’interface et de la diffusion atomique mais 1’un de ces processus est plus lent que
I’autre, c’est lui qui va piloter la croissance de la phase. Donc 1’évolution de 1’épaisseur de
chaque phase en fonction de temps permet de déterminer le phénomene qui contrble sa
croissance.

La Figure 63 regroupe I’ensemble des mesures de DRX in-situ lors des recuits isothermes
a plusieurs températures pour connaitre les phénomenes qui prédominent et déduire les
paramétres cinéetiques de la formation de cette phase. Pour les trois échantillons (Figure 63),
nous avons fait trois expériences a trois températures. Une gamme angulaire de mesure trés
réduite, comprise entre 31 et 33° a été choisie pour le 20 nm dans le but de bien suivre
I’évolution de la croissance de la phase et aussi pour obtenir un nombre maximum de mesures
dans un temps limité. Ainsi, nous avons choisi de suivre 1’évolution du premier pic de la phase
NisGaAs pour les plans (1011). Le choix de ces températures (130, 150, 175 et 200°C) a été
fait pour étre sir que nous ayons formé uniquement une seule phase, a savoir la phase
NizGaAs. Le temps de comptage est différent d’une expérience a I’autre. Pour toutes les
expériences isothermes, nous avons arrété le recuit quand nous avons vu que I’intensité du pic
de I’intermétallique n’évoluait plus.

Dans les Figure 63 a), b) et c), nous ne montrons que trois cartographies de DRX a une
méme température de 150°C pour les échantillons de 20 nm, 100 nm et 500 nm de Ni
respectivement. D’aprés ces cartographies, nous observons la présence de la phase NisGaAs
uniquement. Apres un certain temps, les pics de diffraction de cette phase se sont déplacés vers
les grands angles comme dans le cas des recuits par rampe. Ce déplacement correspond soit a la
disparition du Ni (pour les échantillons de 20 nm et 100 nm) soit au blocage de la
consommation du Ni (pour 1’échantillon de 500 nm de Ni). Lorsque nous représentons sur la
Figure 63 d) I’intensité intégrée normalisée du pic (1011) de la phase NisGaAs pour
I’échantillon de 20 nm de Ni, il apparait clairement que l’intensité varie linéairement en
fonction du temps au début du recuit puis elle se stabilise a une valeur constante.

En revanche, dans les Figure 63 e) et f) pour les echantillons de 100 nm et 500 nm de Ni, nous
avons observe sur toute la durée de la croissance (avant la stabilisation) que I’intensité de la

phase n’est plus linéaire avec le temps.
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Isothermal at 150 °C: 20 nm Ni/GaAs
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Figure 63 : Cartographies de DRX in-situ des expériences isothermes & 150°C pour les trois
échantillons de a) 20 nm, b) 100 nm et c) 500 nm de Ni/GaAs et d) e) et f) Représentation des
intensités intégrées normalisées du pic (10-11) de la phase intermétallique formée
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D’aprés la Figure 64 qui représente les intensités intégrées normalisées du pic (111) du
Ni de I’échantillon de 500 nm de Ni, nous remarquons que le pic de Ni reste visible jusqu’a la
fin de chaque recuit isotherme (de 130 a 200°C). Pour les trois températures de recuit
isotherme, 1’arrét de la consommation du Ni correspond a la consommation de la moitié de

I’épaisseur de Ni initiale, soit environ 250 nm de Ni.
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Figure 64 : Représentation des intensités intégrées normalisées du pic (111) de Ni pour I’échantillon
de 500 nm de Ni/GaAs pour les 3 recuits isothermes a 130, 150 et 200°C

Pour la suite, nous allons nous baser sur ces données des recuits isothermes qui ont été
réalisés par DRX in-situ, plus précisément sur les intensités intégrées des pics, en n’oubliant
pas que ces résultats doivent étre considérés avec prudence car 1’évolution de la microstructure
et les changements de texture peuvent en fausser 1’interprétation. Nous supposons ainsi que la
variation de ’intensité intégrée diffractée d’un pic qui caractérise une phase, est directement
proportionnelle & la variation de son volume. Comme la surface diffractée de I’échantillon est
constante, 1’évolution de 1’épaisseur sera proportionnelle a I’intensité intégrée diffractée en
supposant que l’augmentation de volume de la phase considérée peut étre assimilée a

I’accroissement de son épaisseur e(t).
[(t)*FHWM
e(t) = ( )€max 35

int max
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Ou : emax est I’épaisseur maximale de la phase considérée, I(t) I’intensité du pic de
diffraction de la phase, FHWM est la largeur a mi-hauteur des pics de la phase et lint max
I’intensité intégrée maximale du pic de diffraction.

L’évolution de I’épaisseur de la phase en fonction du temps est donnée par deux
expressions pour des recuits isothermes : une ou ’on considére la réaction comme facteur
limitant de la formation de la phase et une autre ou 1’on considére la diffusion comme facteur
limitant.

Dans le cas de la réaction, 1I’épaisseur est exprimée par la relation suivante :

e(t) =K. (t—ty) +e, =K t+e, 36

Ou ep est I’épaisseur initiale de la phase ; K; est le taux de réaction a I’interface (en m.

s 1) qui s’écrit sous la forme d’Arrhenius :
-E
K, = Kpexp(—= 37
kgT
Ou Ko est le coefficient pré-exponentiel, Kgest la constante de Boltzmann égale a

8.6*10° eV/K, E, est I’énergie d’activation de la réaction (en eV) et T est la température de
recuit (en K)

Dans le cas de la diffusion, I’épaisseur est exprimeée par cette équation :

e? = Kq(t—to) + €3 =Kyt + €3 38
Kq est le taux de diffusion a I’interface (en cm?.s™%) :
_ ‘_Ea)
K4 = Kgexp (kBT 39

Ea est I’énergie d’activation de la diffusion (en eV)

D’apres ces équations, 1’allure de la courbe e (t) nous informe sur le phénoméne qui
controle la formation de la phase NisGaAs (diffusion ou réaction).

En tragant I’épaisseur ou 1’épaisseur au carré en fonction du temps de recuit (e(t) ou
e2(t)), la pente de la partie de courbe rendue linéaire permet de déduire les coefficients effectifs
de réaction et/ou diffusion (K et/ou Kqg). L’épaisseur de la phase formée pour les trois séries
d’expériences (20, 100 et 500 nm de Ni) est déduite des mesures de MET, MEB ou RRX :

e max (20 nm Ni) =42 nm

e max (100 nm Ni) = 200 nm

€ max (500 nm Ni) = 500 hm
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Figure 65 a) montre I’épaisseur de la phase NizGaAs en fonction du temps de recuit
iIsotherme pour trois températures pour 1’échantillon de 20 nm de Ni. Nous observons, avant la
stabilisation de 1’épaisseur de la phase NizGaAs, que 1’épaisseur croit linéairement avec le
temps pour les trois recuits (e a Krt). La croissance est donc limitée par la réaction et ces pentes
correspondent aux taux de réaction.

Pour les deux échantillons de 100 et 500 nm de Ni, les épaisseurs au carré ont été
représentees sur les

Figure 65 65 b) et c) respectivement. Pour les trois températures de recuit choisies,
I’épaisseur au carré est linéaire avec le temps de recuit, ce qui correspond a une croissance
limitée par la diffusion (e o \/@). A partir des courbes des Figures 65 a), b) et ¢), nous avons
déduit les parameétres cinétiques pour chaque échantillon et pour chaque température, c¢’est-a-

dire les coefficients effectifs de réaction et de diffusion (Tableau 5).

Tableau 5 : Valeurs des coefficients effectifs de réaction et de diffusion de la phase NizGaAs
de chaque recuit pour chaque épaisseur

7 7 14 14 14 14
Température Kr.10 A K;.10 Kg.10 A Kq.10 Kg.10 AKq.10

(cm.s?) (cm.s?) (cm?.st) (cm?.st) (cm?.st) (cm?.st)
130°C 322.10° 2.10° 0,530 0,005 0,696 0,001
150°C 79.10* 3.10* 151 0,01 2,259 0,008
175°C 28.10° 1.10° / /
200°C / / 24,2 0,9 46,7 0,2
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Figure 65 : Evolution des épaisseurs en fonction du temps de recuit pour I’échantillon de 20 nm de
Ni (a) et des épaisseurs au carré en fonction du temps de recuit pour les échantillons de (b) 100 nm

Ni et (c)500 nm Ni
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D’aprés les données du Tableau 5, nous représentons sur les Figure 66 a) et b) les
coefficients de réaction et de diffusion effectifs des trois échantillons. Le tracé d’Arrhenius
pour les coefficients K, et Kq nous permet de déterminer 1’énergie d’activation pour chaque
type d’échantillon (équations 5 et 7). Pour cela, nous reportons le logarithme de ces coefficients

en fonction de I’inverse de la température (équation 10) :

ln(Kr’d) = InK, — % 40

Les échantillons (100 et 500 nm) permettent de suivre la croissance des
épaisseurs supérieures a 40 nm. Alors que 1’échantillon de 20 nm permet de mesurer la

cinétique des faibles épaisseurs. Les résultats sont reportés dans le Tableau 6.

Tableau 6 : Récapitulatif des énergies d’activation et des coefficients pré-exponentiels de la phase
NisGaAs pour chaque épaisseur

20 nm de Ni 100 nm de Ni 500 nm de Ni
Eqs + (V) AEa4 (eV) E.«w (eV) A Eq v (eV) E.«w (eV) A Eq v (eV)
0,75 0,04 0,91 0,04 1,00 0,04
Ko(cm.s1)  AKo(cm.s?) Ko (cm2.s1) AKo (cm?.s?) Ko(cm?.s?1)  AKo(cm?.s™)
0,7 0,8 0,001 0,001 0,02 0,02
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Figure 66 : Tracés des coefficients de réaction et de diffusion effectifs des trois échantillons de
Ni/GaAs (a) 100 nm et 500 nm et (b) 20 nm
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Pour I’échantillon de faible épaisseur (20 nm de Ni), les valeurs des coefficients de
réaction effectifs sont comprises entre 3.10° et 30.10° nm/s entre 130°C a 175°C. Alors que
pour les échantillons de 100 et 500 nm de Ni, les valeurs des coefficients de diffusion effectifs
sont positionnées dans une gamme de 0,5 & 20 nm?/s entre 130 a 200 °C. Nous observons que
les cinétiques de diffusion dans ces deux échantillons (100 et 500 nm) sont proches a T=130°C
et un peu moins a 150°C mais globalement, la vitesse de diffusion dans I’échantillon de 500 nm

est plus rapide que dans celui de 100 nm.
B. Discussion :

a) Comparaison des données cinétiques avec la littérature :

La cinétique de formation des phases ternaires NizGaAs dans les films minces n’a
jamais été étudiée jusqu’a présent. Mais, Chen et al[40] ont étudié la cinétique de cette phase
sous la forme de couples de diffusion. Ils ont effectué deux isothermes a 200 °C et a 300 °C
(Figure 67). D’apres cette figure, on observe que le taux de croissance du composé ternaire

montre une allure linéaire en racine du temps, ¢’est donc un processus contrdlé par la diffusion.

A
Lp (um) Cons
] Wi \
; ﬂ—-]j Termary Phase t}
b 300 C
59 200°C
4 .
3 1
2 1
1 1
D Y T T ¥ T i
i 2 3 4 S 6

1 1
(TIME)Z , (h)2

Figure 67 : Représentation de I’épaisseur de la phase NisGaAs en fonction de la racine carrée du
temps pour des échantillons massifs de couples de diffusion recuits & 200 et 300 °C [40].

Les pentes de ces deux courbes nous permettent de déduire les deux coefficients

effectifs de diffusion a 200 °C et 300 °C. Ces valeurs sont reportées dans le Tableau 7.
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En comparant avec nos données en films minces, nous observons que les coefficients de
diffusion effectifs extraits de nos expériences sont plus grands que ceux des expériences de
Chen et al.

Tableau 7 : Récapitulatif des coefficients effectifs de diffusion dans NisGaAs de chaque recuit issus
des travaux de Chen et al [40] pour des couples massifs comparés a nos mesures en films minces
Couple de diffusion 100 nm de Ni 500 nm de Ni
Kq *1014 (cm?/s) [40] Kg *101 (cm?/s) Kqg *1014 (cm?/s)

Température (°C)

/ 0,530+0,005 0,69620,001
/ 1,51+0,01 2,259+0,008
0,0520 24,2+0,9 46,7+0,2

Les coefficients de diffusion effectifs des deux échantillons d’épaisseur différente et du
couple de diffusion sont reportés dans la Figure 68. Nous observons que la cinétique de
croissance en film mince est plus rapide de trois ordres de grandeur par rapport au couple de
diffusion. Ceci peut étre expliqué par I’injection de défauts ponctuels lors de la croissance en

film mince ou par la densité plus importante des joints de grains[105].

Temperature (°C)

280 240 200 160 120
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Figure 68 : Représentation des coefficients de diffusion effectifs des deux échantillons d’épaisseur
différente 100 nm et 500 nm de Ni/GaAs et du couple de diffusion de la littérature[40] .
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b) Comportement de la phase au cours des isothermes :

Nous avons remarqué que lors des recuits isothermes, les pics de diffraction de la phase
NizGaAs se déplacent aussi vers les grands angles juste apres la disparition de Ni pour 100 nm
de Ni ou apreés blocage de sa diffusion comme dans le cas de I’échantillon de 500 nm de Ni.
Les Figure 69 a) et b) montrent le lien entre la consommation du Ni et son blocage et le
déplacement des pics de diffraction (diminution de la distance interéticulaire de la phase) ainsi
que D’intensité du pic de diffraction de la phase formée et sa largeur a mi-hauteur pour les
échantillons les plus épais.

Nous observons pour ces deux épaisseurs la présence de trois régimes d’évolution de
la distance interéticulaire de la phase formée en fonction du temps de recuit. Le premier régime
est lent, il est lié a la croissance des grains (en présence du Ni). Comme le montre la diminution
de la largeur & mi-hauteur pour les deux échantillons, en méme temps que 1’augmentation de
I’intensité du pic de diffraction. Le deuxiéme régime est plus rapide, il commence a partir de la
fin de la consommation du film de Ni ou du début de blocage de sa consommation jusqu’a la
stabilisation de I’intensité de la phase. A ce stade, nous observons une diminution rapide de la
largeur a mi-hauteur et de la distance interéticulaire en méme temps que 1’augmentation de
I’intensité diffractée malgré 1’absence de consommation de Ni. Ces observations suggeérent une
tendance a I’homogénéisation de la composition chimique dans la phase comme nous 1’avons
évoqueé dans le cas des recuits par rampe. Ainsi, le dernier régime qui est plus lent, pourrait
correspondre a la diffusion de As et/ou Ga, dans NizGaAs, plus lente (que celle du Ni) toujours
dans le but de ’homogénéisation des concentrations. Dans ce dernier régime, I’intensité et la

largeur & mi-hauteur sont stables ce qui suggere 1’absence de croissance de la phase.
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Figure 69 : Evolution de la distance interéticulaire liée au pic de diffraction (1011) de la phase

1,00

0,80

0,60

0,40

o
N
o
Standardized integrated intensities(a.u) and

(0,00)

intermétallique, de sa largeur & mi-hauteur (FWHM) et de son intensité intégrée, ainsi que de
Dintensité intégrée du pic de Ni en fonction du temps de recuit, des échantillons 100 et 500 nm de

Ni/GaAs

Standardized integrated intensities(a.u) and

FHWM (°)

107

FHWM (°)



¢) Transition entre faible et grandes épaisseurs :

Nous allons chercher a faire le lien entre les deux régimes observés dans ces trois
échantillons. La Figure 70 montre que pour I’échantillon de 20 nm de Ni, la phase n’apparait
qu’apres un certain temps, supérieur a celui pour les échantillons de 100 et 500 nm de Ni. Ce
temps peut étre appelé temps d’incubation pour germer la phase, et correspond en fait au temps
nécessaire pour la détection de la phase. Pour I’échantillon de 20 nm de Ni, nous pouvons
déduire le temps d’incubation en utilisant 1’équation 5, pour le recuit a 130°C :

e=K.(t—ty) +eg

Comme K; est connu (Figure 68), le temps obtenu est de 3,45h. La phase met donc
environ trois heures et demie avant de germer a 130°C. En revanche, pour les échantillons de
100 et 500 nm de Ni/GaAs, le temps d’incubation est plus court. Ceci montre la difficulté de
germination de la phase NisGaAs pour les faibles épaisseurs en relation avec la nature de

I’interface Ni/GaAs. Cette derniére étant en épitaxie pour les faibles épaisseurs de Ni.
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Figure 70 : Evolution de I’épaisseur de la phase formée en fonction de la racine carrée du temps de
recuit pour les trois échantillons aprés un recuit a 130°C

Sur la Figure 71, nous avons tracé les épaisseurs des trois échantillons en fonction de la
racine carrée du temps de recuit mais sans prendre en compte le temps d’incubation dans

I’expérience sur 1’échantillon de 20 nm.
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Dans cette figure, nous voyons que la courbe de 1’échantillon de 20 nm compléte les
courbes pour 100 nm et 500 nm. Nous pouvons ainsi conclure que les premiers stades de
formation de la phase quelle que soit I’épaisseur de la couche de Ni déposé, sont controlés par
le mécanisme de réaction. Au fur a mesure que 1’épaisseur de la phase augmente et dépasse les
40 nm, la diffusion devient plus lente et pilote 1’évolution de la phase en croissance. Cette

épaisseur pourrait correspondre a 1’épaisseur de transition lors d’une croissance linéaire-

parabolique.
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Figure 71 : Evolution de I’épaisseur de la phase formée en fonction de la racine carrée du temps de
recuit pour les trois échantillons aprés un recuit a 130°C en soustrayant le temps d’incubation de
’échantillon de 20 nm de Ni/GaAs

Ainsi, si la formation de la phase NisGaAs a faible épaisseur est contrblée par la
diffusion, nous trouvons que la durée nécessaire pour former 40 nm de NisGaAs est de 1’ordre
de 50 minutes au lieu de 4 heures de recuit & 130°C. En effet, nous avons utilisé le coefficient
de diffusion effectif de 1’échantillon 100 nm pour un recuit a 130°C Kg=0.53nm?/s.

% =40?= Kg100 nm *t => t=50 min

Cette différence de temps de croissance est liée a deux phénomenes : une difficulté de
germination et une croissance lente contrélée par la réaction.

Résume :

La réaction entre 100 nm et 500 nm de Ni et GaAs permet la formation de la phase
Ni3GaAs texturée selon {1011}.
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Cette phase subit une diminution de ces distances interéticulaires apreés la disparition
du Ni ou du blocage de sa consommation, ce qui s’explique probablement par une
homogénéisation de composition de cette phase. Ce changement est lié a une évolution des
équilibres thermodynamiques. La formation de cette phase est contr6lée par la germination et
la réaction pour les faibles épaisseurs (e<40 nm) et par la diffusion atomique, pour les plus
grandes épaisseurs.

Nos mesures montrent que la croissance de la phase NizGaAs en film mince est
beaucoup plus rapide que celle en couple de diffusion, ce qui serait lié a une plus grande
densité des défauts en film mince.
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1.2 Etude de systeme Ni/InAs : Résultats et discussion

En complément de notre étude sur le systeme Ni/GaAs, nous allons étudier dans cette
partie les premiers stades de formation du systéme Ni/InAs ainsi que les résultats obtenus apres
recuit afin d’identifier la ou les phase(s) formée(s), et de suivre 1’évolution de(s) ces phase(s)
formée(s). Pour ce deuxiéme systéme, nous avons travaillé sur des échantillons présentant une
couche de Ni de 100 nm, déposée dans les mémes conditions que précédemment sur un substrat
d’InAs orienté (100) (Figure 72).

20nmTiN
100nmNi

InAs(100)

Figure 72 : Schéma illustrant I’échantillon étudié pour le systéme Ni/InAs

1.2.1 Les premiers stades de formation du systeme Ni/InAs :
Le diagramme de DRX de 1’échantillon de 100 nm Ni/InAs est représenté sur la Figure
73. Nous avons effectué la mesure dans la méme géométrie et avec le méme offset que le

systéeme Ni/GaAs mais dans une gamme angulaire plus large, de 20° a 100°.

InAs
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Figure 73 : Diagramme de DRX de I’échantillon de 100 nm de Ni/InAs apres dépot avec un temps de
comptage de 200 s/pas
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Nous observons malgré 1’offset que nous appliquons, des pics de diffraction du substrat
InAs a 29° et 61° correspondant respectivement aux orientations (200) et (400). D'autre part,
I’échantillon est protégé par une couche de TiN, mais nous n’observons aucun pic qui
correspond au TiN. Le plan (111) du film de Ni de structure CFC correspond au pic le plus
intense a 44.5° et nous observons trois autres pics situés a 52°, 76° et 93° correspondant
respectivement aux orientations (200), (220) et (311) de la couche de Ni. Ces mesures montrent
que le film de Ni n’est pas texturé et présente une texture de poudre.

La Figure 74 présente 1’analyse par MEB de I’échantillon de 100 nm de Ni sur InAs en
coupe transverse ; cette coupe a été obtenue par FIB. Nous nous attendons a voir sur cette
image quatre contrastes correspondant au substrat InAs, a la couche de Ni initialement déposée,
a la couche de TiN et & la couche de protection de Pt. Or ce n’est pas le cas puisque nous
observons en plus des couches attendues, la présence d’une couche intermédiaire a I’interface
Ni/InAs que I’on va nommer NixInyAs;. L’image montre que I’interface entre cette phase et le

substrat présente un peu de rugosité.

TiN (22+1nm)

Ni,In As,(25+1nm)
InAs

550" 0 a2 7
5.00kvV| SE |TLD|4.2 mm|120 021 x |52 ° Helios - SEM - AMU

Figure 74 : Image de MEB de ’échantillon de 100 nm de Ni/InAs juste aprés dépot avec un facteur
de correction 1,27 appliqué aux mesures d’épaisseur

Les natures cristalline et chimique de cette phase sont difficiles a identifier d’autant plus

qu’il y a peu d’informations dans la littérature sur le systéme Ni/InAs en couche mince.
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Nous pouvons faire plusieurs hypothéses sur la nature de la phase présente : comme cette
phase n’est pas présente sur le diagramme de DRX, cela peut s’expliquer soit parce que cette
phase croit en épitaxie avec le substrat, soit parce qu’elle est amorphe.

En effet, nous avons effectué¢ une mesure d’une figure de pdle dans les mémes conditions
que I’échantillon du systeme précédent (20 nm de Ni/GaAs). La Figure 75 montre la mesure
qui a été effectuée sur 1’échantillon de 100 nm de Ni/InAs apreés dépot, a la position angulaire
du Ni 20=44,8° (d=2,02A). Les gammes angulaires sondées comprennent ¢ [0°, 360°] et y [0°,
84°]. Sur cette figure, nous observons des péles qui encerclés de vert, présentent une symétrie
cubique. Les poles restant encadrées par des triangles jaune et bleu correspondent a une
symétrie hexagonale (voir 1’annexe II) [7]. Ceci montre donc la formation d’une phase de

structure hexagonale en épitaxie avec le substrat.

Phi=90

Phi=0

Figure 75 : Figure de pdles autour de la position du Ni (111) & d () =2,02 A (20=44,8°) pour 100
nm Ni/InAs apres dép6t
Pour arriver & identifier les poles encerclés en vert (de symétrie cubique), nous avons
simulé les poles de Ni CFC et de TiN, et nous n’avons trouvé aucun pole correspondant a ces
phases. Ceci confirme une texture de poudre pour ces deux phases, ¢’est-a-dire une distribution
aléatoire des grains de ces deux phases. De ce fait les poles encerclés en vert correspondent
sans doute aux poles du substrat InAs. La Figure 76 a) montre la simulation des pdles du
substrat InAs comparée a la figure de p0le expérimentale.
D’aprés la comparaison, nous montrons que tous les poles & y=44° correspondent aux
pbles (220) d’InAs.
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Figure 76 : Simulation des figures de pdle a) du substrat InAs et b et ¢) d’une structure hexagonale et
de la figure expérimentale de I’échantillon 100 nm de Ni/InAs aprés dépot

Pour identifier les poles restants caractérisés par la symétrie hexagonale, il nous faut les
parametres de maille a et ¢ de cette structure hexagonale. D’aprés la littérature, comme nous
I’avons mentionné dans le chapitre I, la réaction entre Ni et InAs entraine la formation soit
d’une phase intermétallique de composition NizInAs de structure orthorhombique Cmcm [60]
soit une phase NislnoesAso3s de structure cubique [58]. Ici, nous écartons 1’hypothése de la
phase orthorhombique, incompatible avec la figure de pdle. Cette texture est de type A comme
ils ont montré pour les sytseme Ni/InGaAsEt nous supposons que la phase formée a une
structure hexagonale de type NiAs comme dans les deux systemes Ni/GaAs et Ni/InGaAs.

Nous avons simulé les poles d’une structure hexagonale primaire de paramétre de maille a=4A
et c=5A.
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Et nous avons projeté la maille selon le plan (1010) ; la simulation de poles restants
montre qu’ils correspondent a la méme symétrie de plan (1011) : six poles présentent le
premier variant horizontal (Figure 76 b), et les six autres provient du deuxiéme variant vertical
(Figure 76 c). En revanche, les poles expérimentaux situés a ¢= 0° et 90° coincident
parfaitement avec les figures de pdle simulés, alors que les autres pdles sont décalés de 10° par
rapport aux angles y de la figure simulée. Toutefois, aucune combinaison de parameétres a et ¢
de la maille hexagonale ne conduisent aux valeurs expérimentales attendues.

Résumé :

Dans ce systeme, nous n’avons qu’un seul type d’échantillon avec une seule épaisseur
de Ni de 100 nm déposée sur InAs. Le diagramme de DRX (Figure 73) montre la présence de
Ni avec la structure CFC. Par ailleurs, les mesures de MEB (Figure 74) montrent la présence
d’une couche intermédiaire a l’interface Ni/InAs d’épaisseur 25 nm, ce qui est confirmé par les
mesures des figures de poles (Figure 75) qui montrent la présence d’une phase hexagonale.
Méme si nous ne connaissons pas la nature chimique de la phase présente nous pouvons

supposer que c’est un composé ternaire qui croit en épitaxie avec le substrat.

111.2.2 La croissance des phases :

Il n’existe pas d’études sur la réaction a 1’état solide entre un film mince de Ni et un
substrat d’InAs (100). Nous avons cherché a caractériser 1’échantillon principalement par DRX
in-situ, en analysant ce qu’il se passe lors des recuits et en identifiant les phases existant dans le

systeme.

A. Caractérisations par DRX in-situ :

Comme pour le systtme Ni/GaAs, nous avons utilisé la DRX in-situ pour suivre
I’évolution des phases qui se forment au cours d’un recuit. Le suivi de la formation des phases
est représenté sur la Figure 77 lors d’un recuit par rampe tous les 5°C entre 50 a 400°C.

De 50°C a environ 180°C, seuls les pics positionnés vers 44,6° et 52,1° correspondant
aux plans (111) et (200) du Ni de structure CFC et le pic correspondant au substrat InAs sont
visibles. Vers 190°C, la réaction entre la couche de Ni et le substrat d’InAs avec la formation
d’une phase caractérisée par un pic situé¢ a 52,9° est mise en évidence. A partir de 210 °C,
aucun pic de Ni n’est visible, ce qui laisse supposer la consommation totale du film du Ni pour

former la phase.
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Figure 77 : Mesures de DRX in situ en température de 50 a 400°C obtenues lors de la réaction d’un
film de 100 nm de Ni avec un substrat d’InAs (100), temps de comptage de 50 s/pas

En outre, nous observons aussi un déplacement du pic de la phase vers les grands angles
juste apres la disparition du pic de Ni (vers T=215°C) de 52,9° a 53,1°. Ce déplacement
apparait clairement sur la Figure 77.

Au-dela de 250°C, nous observons I’apparition de deux pics de faibles intensités a
environ 36,3° et 43,0°. Ces deux pics peuvent correspondre a une deuxiéme phase et/ou
peuvent étre liés a la premiére. Etant de faibles intensités, ils n’apparaitraient pas a 190°C
comme le pic a 52,9° mais a plus haute température seulement. De 250°C a 360°C, nous
observons un déplacement de ces trois pics vers les grands angles (36,3° ; 43,0° et 53,1°). Ce
changement est sans doute lié a une évolution de la composition chimique.

A partir de 370°C, les trois pics précédents disparaissent et de nouveaux pics
apparaissent a 42,5° 47,6° ainsi qu’un pic plus intense a 74,7° & partir de 340°C. Ces pics
caractérisent probablement une troisieme phase qui croit en consommant la ou les phase(s)

précédente(s). Donc nous observons une croissance sequentielle pour ce systéme.
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B. Identification des phases formées :

Nous avons vu que la réaction entre un film de Ni et un substrat InAs lors d’un recuit
de 50 a 400°C entraine la formation séquentielle de trois phases. Ces phases peuvent étre
binaires ou ternaires.

Dans le but d’identifier les pics de chaque phase apparus dans 1’expérience in-situ,
nous avons effectué¢ d’autres expériences de DRX in-situ en tempeérature dans les mémes
conditions que I’expérience précédente :

o Un recuit de 50 a 190°C : avant la consommation compléte du Ni.
o Un recuit de 50 a 280°C : apres la consommation complete du Ni.

Une fois le recuit terminé, pour les deux échantillons, nous avons fait des mesures en

DRX en augmentant le temps de comptage (200 s/pas) sur une gamme angulaire plus grande

(de 15° a 100°) pour observer les pics caractéristiques des phases formées.

a) ldentification de la premiere phase formée :

La Figure 78 représente le diagramme de DRX de I’échantillon aprés recuit jusqu’a
190°C. Nous voyons sur ce diagramme que malgré I’offset que nous appliquons, le substrat

InAs (400) apparait sous la forme d’un pic de diffraction autour de 61°.

34k
32k
30k
Ni InAs
= 28k (111) (400) Phase |
8
2 26k
[72]
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£ o Ni
Phase | (200) Ni
(311)
22k
mrm— T r - rrrrrrrrrrrrrrrrrrrrrrrrr-—
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Figure 78 : Diagramme de DRX aprés recuit jusqu’a 190°C de I’échantillon de 100 nm de Ni/InAs
avec un temps de comptage de 200 s/pas
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Nous observons trois pics de diffraction du film de Ni (44,6°, 52° et 93,6°)
correspondant respectivement aux plans (111), (200) et (311). De plus, nous observons la
présence de deux pics supplémentaires a 25,6° et 83°. Et comme nous avions réalisé le suivi de
la réaction dans une gamme angulaire restreinte (de 30 a 77°) (voir Figure 77), nous n’avions
pas pu mettre en évidence ’apparition de ces deux pics.

Ces derniers pics ne sont pas présents juste aprés dépdt (Figure 73), mais ils
correspondent sans doute a la premicre phase formée. Nous n’avons donc pas détecté le début
de la formation de la phase que nous appellerons phase « I » mais elle a lieu a une température
inférieure & 190°C et correspond au début de la consommation du Ni (a partir de 185 °C). Pour
mieux étudier cette phase, nous avons fait un recuit isotherme a 175°C pendant 69 heures. La
gamme angulaire choisie est comprise entre 20° et 100° (en 28). L’expérience est représentée

sur la Figure 79 nous n’observons aucune trace de TiN.

Isotherm at 175°C: 100 hm NiflnAs

Time (h)

Mi InAs
x

30 40 50 60 70 80 90
26 ()

Figure 79 : Mesures de DRX in situ obtenues lors de la réaction d’un film de 100 nm de Ni et d’un
substrat InAs (100) pendant un recuit isotherme a 175°C avec un temps de comptage de 434 s/pas

Les deux pics de diffraction caractéristiques du Ni a 44,6° et 52,1° de la structure CFC
sont présents. Aprés environ trois heures de recuit, nous observons I’apparition des trois pics

(25,5° ; 53,1° et 82,7°) de la premiére phase « Phase | » ainsi qu’un pic a 90,94°.
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En outre, nous observons un déplacement des pics de cette phase vers les grands
angles apres la disparition des pics du Ni (apres presque 7 heures de recuit). Comme dans le cas
du systeme Ni/GaAs, nous proposons d’expliquer ces déplacements par un changement de
composition de la phase formée.

Dans la premiére partie (8111.2.1), nous avons supposé que la phase formée a une
structure hexagonale de type NiAs. Nous avons comparé les positions angulaires de ces pics
avec le diagramme de DRX simulé par CaRlIne Cristallography avec les paramétres de maille
a=4A et ¢ =5A. Avec ces paramétres, nous avons trouvé que les pics a. Ainsi, les plans
paralléles a la surface du substrat sont les plans de la famille {1010}. A partir des valeurs de
dhoo Mesurées d’aprés la DRX, nous pouvons déterminer la valeur expérimentale du paramétre
de maille aexp = 4,02+0,02 A, nous n’avons malheureusement a ce stade pas d’informations sur

la valeur du parametre c.

Ensuite, nous avons regroupé les diagrammes de DRX pour 1’échantillon aprés dépot,
apres recuit jusqu’a 190 °C et aprés recuit isotherme a 175 °C pendant 69 heures sur la Figure
80. Nous avons identifié les pics du Ni présents dans le diagramme aprées dépot et apres recuit a
190 °C. Et nous avons compareé les pics de la phase | présente dans les diagrammes de DRX
des recuits a 190 °C et 175 °C.

Nous voyons que les pics (10-10) et (30-30) de la phase NixInAs ont été décalés entre
les deux recuits. Ceci peut s’expliquer par un changement de composition de cette phase entre
les deux recuits. En effet pour I’échantillon aprés recuit a 190°C, il subsiste toujours du Ni,
donc la phase croit sans changement de composition, alors que pour 1’échantillon aprés recuit
isotherme 175°C, le Ni est totalement consommé et les pics de la phase se déplacent vers les
grands angles.

Concernant le pic a 52,8°, il est de faible intensité et trés proche de celui du Ni, ce qui
peut expliquer pourquoi nous ne le voyons pas lors des mesures in-situ a 190°C. Ce pic a 52,8 °
correspond a 1’orientation (2020) de la phase hexagonale (plans paralléles a la surface). Quant

au pic a 91,4°, il correspond peut-étre a une surstructure de la phase hexagonale.
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Figure 80: Diagramme de DRX de I’échantillon de 100 nm de Ni/InAs aprés dépot, recuit jusqu’a
190 °C et aprés un recuit isotherme a 175°C pendant 6 h

Pour aller plus loin dans la caractérisation structurale de la phase hexagonale, nous
devons déduire le paramétre ¢ de cette phase. Pour cela, nous avons effectué une mesure de
figure de pole sur cet échantillon. Cette figure (Figure 81) a été effectuée a d=1,15A
(26=83,89°), a la position angulaire des plans (3030) de cette phase. Les gammes angulaires

sondées sont ¢ [0°, 360°] et y [0°, 85°].
Sur la Figure 81, nous remarquons la présence de p6les correspondant a une structure
de symétrie cubique (InAs) entourées de cercles bleus et a une structure de symétrie hexagonale
(NizInAs) dont les poles sont entourés par des triangles verts. D’apres ces figures de poles, nous

observons que la phase formée est en épitaxie avec le substrat.
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Figure 81 : Figure de péle de I’échantillon de 100 nm de Ni/InAs aprés recu?f 2”175 °C a d=1,154
(20=83,89°)

La Figure 82 montre les simulations des figures de p6le des phases NizlnAs et InAs
avec CaRlIne Cristallography. Nous avons commencé par simuler les poles du substrat d’InAs,
de la couche de TiN puis de la phase intermétallique hexagonale. Et nous avons comparé les
pbles simulés pour chaque structure avec les poles expérimentaux. Ces simulations montrent
que toutes les taches (encerclées en bleu) correspondent aux péles (300) et (511) du substrat
InAs. Nous remarquons que les tdches marquées par des triangles orientés vers le haut, et
marquées par des triangles orientés vers le bas correspondent respectivement aux poles des

plans (3030) et (2132) de la phase hexagonale.
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Figure 82 : Simulations des figures de pble des phases NizInAs et InAs avec CaRIne Cristallography
pour Uéchantillon Ni/InAs apreés recuit isotherme a 175° C a d=1,154 (26=83,89°)

De plus, connaissant la distance inter-réticulaire du plan (2132), nous avons pu en
déduire le paramétre ¢ (c = 5,00+0,15A). En plus, nous observons que certains plans des plans
(0110) et (1100) de la phase et (111) et (111) d’InAs ont une direction commune.

Afin de déterminer la composition chimique de cette phase et en connaissant la
structure et les parameétres de maille de cette derniére. Nous avons mesuré les épaisseurs des
couches a partir des images FIB. La mesure des épaisseurs permet de calculer les rapports
volumiques Vnixinas /Vni (comme nous 1’avons fait avec le systeme Ni/GaAs 8l11.1.a). VnixinAs
est le volume atomique de la phase formée NixInAs et Vi le volume atomique du Ni
consommeé pour former la phase intermétallique (voir annexe 1).

D’aprés les calculs théoriques, nous avons conclu que la formation de la phase
NizInAs, nécessite un rapport de 2 entre les deux volumes (Vnisimas / Vni=2). Cependant, pour
former la phase Ni2InAs si nous supposons que nous avons toujours le méme parametre de
maille a et c, il faut que le rapport épaisseur de la phase formée sur celle du Ni consommé soit
égal a 3 (Vni2imas/ Vni=3).
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La Figure 83 montre une pointe usinée a partir d’un échantillon apres recuit a 175 °C.
Sur cette image, nous observons la présence de quatre couches : I’intermétallique, la couche de
TiN, les dépdts de Ni et de Pt pour protéger 1’échantillon. De plus, nous observons que
I'interface intermétallique / InAs est homogéne. Nous avons mesuré 1’épaisseur de la phase
formée qui est de I’ordre de 208+2 nm. Donc si nous avons vraiment déposé 100 nm du Ni, il y
a un rapport de 2 entre les volumes de la phase formée et Ni consommé. Ceci suppose la

formation d’une phase NizlnAs.

« — Ptprotective layer

*—— Ni protective layer

Figure 83 : Image FIB d’une pointe usinée de I’échantillon Ni/InAs apres recuit isotherme & 175°C

En résumé :
La réaction entre Ni et InAs permet la formation d’une premiére phase hexagonale de
type NiAs c’est la NisInAs avec des paramétres de maille a=4,00A et c=5,00A, elle a une

orientation préférentielle selon les plans {1011}.

b) ldentification de la deuxieme phase formée :

Pour identifier la deuxieme phase, nous avons caractérisé le deuxieme échantillon de
100 nm Ni/InAs apreés recuit (de 50 °C a 280 °C) en utilisant le MEB.

La Figure 84 montre la présence de deux couches homogenes, avec des interfaces peu
rugueuses entre la phase | et la phase Il et entre la phase Il et InAs. L’épaisseur de la phase II
est de ’ordre de 32 nm, alors que 1’épaisseur de la premiére phase est de 198 nm. Le fait que
I’épaisseur de la phase I soit plus grande que 1’épaisseur de la phase II illustre bien que la

cinétique de la deuxieme phase est plus lente que la premiére.
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Figure 84 : Image de MEB de ’échantillon de 100 nm de Ni/InAs aprés recuit jusqu’a 280°C avec
un facteur de correction 1,27 appliqué aux mesures d’épaisseur

Nous avons effectué une mesure de DRX ex-situ sur cet échantillon recuit a 280 °C
(Figure 85). Nous avons supposé que nous avons toujours la méme premiére phase hexagonale
NizInAs mais avec des paramétres de maille a et ¢ modifiés. En effet, nous avons observeé lors
de ’expérience de DRX-in-situ (Figure 77) que le pdle correspondant aux plans (2020) situé a
53° a continu¢ a se déplacer vers les grands angles jusqu’a sa consommation totale vers 350°C
indiguant une modification du parameétre de maille a.

A ce stade (a 280 °C), les trois poles 26,2° ; 53,8° et 85,6° correspondent a la famille
des plans {1010} (pdles encadrés en orange sur la Figure 85), et nous pouvons en déduire que
le paramétre de maille a est environ 3,92A. Aucun des autres poles du diagramme de DRX ne
peut étre interprété comme appartenant a la phase I, De ce fait, ces poles sont caractéristiques
d’une autre phase que nous avons appelée phase I1. De plus, nous ne pouvons pas en déduire la

valeur du parametre ¢ pour la phase | mais seulement le paramétre a.

124



140k
120k
100k
80k
60k —

o | SO

20k

Intensity (a.u)

Phase Il
Phase I Phase Il
InAs
InAS(200) (400)
or—r—mm—"m—"——"T——— 7 T T T
20 30 40 50 60 70 80 90 100
26 ()
Figure 85 : Diagramme de DRX de I’échantillon 100 nm de Ni/InAs aprés un recuit jusqu’a 280°C
avec un temps de comptage de 200 s/pas

Phase Il Phase Il

Cette deuxiéme phase peut étre soit une phase ternaire de structure hexagonale avec des
parameétres de maille a et ¢ différents de la phase I, soit une structure orthorhombique Cmcm
[60] ou une structure cubique comme la phase NizlngessAsoss [58]. Nous avons utilisé un
logiciel de simulation McMaille pour connaitre les structures possibles pour cette phase a partir
des positions angulaires des pics de diffraction. Trois structures sont compatibles avec nos
données expérimentales : hexagonale, orthorhombique et quadratique.

La Figure 86 illustre I’identification des pics de DRX de la phase II pour ces trois
structures. A partir de cette identification, nous avons déduit les paramétres de maille de ces
structures que nous avons récapitulés dans le Tableau 8.

Tableau 8 : Parametres de maille de la deuxiéme phase formée pour trois structures

possibles

Structure
guadratique

Parameétres de Structure Structure
A hexagonale orthorhombique

4,40 4,88 3,18
4,40 2,98 318
7,46 2,90 6,49
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Figure 86 : Diagramme de DRX de I’échantillon 100 nm de Ni/InAs aprés un recuit jusqu’a 280°C
avec un temps de comptage de 200 s/pas et identification de la deuxiéme phase avec trois structures
possibles

En I’absence d’¢léments complémentaires, nous ne pouvons pas aller plus loin dans

I’identification de la phase II et nous ne pouvons discriminer entre les trois structures possibles.

¢) ldentification de la troisieme phase formée :

Maintenant, nous allons chercher a identifier la derniére phase formée a 400 °C. En
effet, nous avons sur la Figure 77 (cartographie de mesure DRX in-situ de 50 a 400°C), la
présence de trois nouveaux pics (42,5°, 47,6° et 74,7°) qui caractérisent probablement la
troisiéme phase qui croit en consommant la ou les phase(s) précédente(s).

La Figure 87 est une image de MEB de I’échantillon de 100 nm de Ni/InAs apres
recuit & 400°C qui montre la présence d’une seule couche. La couche de Ni a été totalement
consommée pour former les phases intermétalliques. L’interface entre la couche formée et le
substrat est trés rugueuse. De plus, cette phase présente des zones avec différents contrastes
pouvant signifier que la composition chimique de cette phase est inhomogene (ou composée de
deux phases). La couche de TiN est difficile & visualiser car la surface de 1’échantillon est
rugueuse. Nous observons que 1’épaisseur totale de la couche formee est 5,5 fois plus grande
que celle de 1’épaisseur de Ni initiale, c'est-a-dire Vphase/ VNi =5,5. C’est une variation de
volume tres importante.
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Figure 87 : Image de MEB de ’échantillon de 100 nm de Ni/InAs aprés recuit a 400°C avec un
Sfacteur de correction 1,27 appliqué aux mesures d’épaisseur

Pour identifier les phases présentes, nous avons effectué pour cet échantillon une mesure
de DRX avec la géométrie « Bragg-Brentano », en élargissant la gamme de mesure de 15° a
120°.

La Figure 88 montre le diagramme de DRX correspondant. Sur ce diagramme, nous
observons la présence de 10 pics : sept pics correspondent a une phase de structure hexagonale
de paramétre de maille a=4,37 A et c=5,83 A. et trois pics (29,5°; 42,53° et 99,5°)
correspondent & une phase de structure cubique de paramétre de maille a=6,04A. Vu les
intensités des pics de DRX, la structure hexagonale serait majoritaire (correspondant aux zones
plus claires dans la couche formée de la Figure 87) alors que la structure cubique serait

minoritaire (zones plus sombres).

127



(30-30)
|
150k ‘
= ‘ (30-33)
G100k ~ |
= | 1
g | (@0n0) inAs | [l
8 | (400) l |
= (10-11) A | “ |
50k - | (20-22) | |
[ | 1- |
oy @20 N/ — Ay
‘ | I I \
(. @=on | I
A [ — N
0 T rr*r° T rrr-rr-rrr rrrrr I rrrr
20 30 40 50 60 70 80 90 100
20 ()

Figure 88 : Diagramme de DRX de I’échantillon 100 nm de Ni/InAs aprés un recuit jusqu’a 400°,
avec un temps de comptage de 400 s/pas ; les pics en orange correspondent a la phase hexagonale et

les pics en bleu représentent la phase cubique

d) Discussion:

Dans cette partie nous allons discuter tous les résultats obtenus dans les parties

précédentes, en particulier la formation séquentielle des phases. Lors de cette étude sur la

réaction d’un film de Ni avec un substrat d’InAs, nous avons observé dans un premier temps, la

formation d’une phase hexagonale de type NiAs a I’interface Ni/InAs juste aprés dépdt. Nous

avons considéré que cette premiere phase correspond a la méme phase que celle observée apres

un recuit inférieur a 200°C : la phase NislnAs. Par la suite, quand nous augmentons la

température de recuit, nous avons vu 1’apparition d’autres phases avec différentes structures et

différentes compositions chimiques.

Nous allons essayer d’expliquer la formation de ces phases. Lorsque nous mettons en

contact Ni et InAs, il est possible de former plusieurs phases intermédiaires, mais la phase qui a

la cinétique de formation la plus rapide apparait en premier.
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Time Time

Ni InAs ——— Ni § InAs — | Ni InAs
1) After deposit 2) Interface reaction: 3) Coalescence of germs
3Ni +InAs—> NislnAs N

homogeneous layer

Figure 89 : Schéma de la formation et de la croissance latérale de la 1°"® phase intermétallique juste
aprés depot

Lorsqu’un recuit est réalisé (pour des températures a partir de 50°C et inférieures a
200°C), apres 1’étape de croissance latérale, c’est la croissance normale de cette phase. La
couche continue a croitre jusqu’a consommer la totalité du Ni. Pendant la formation de la phase
a l’interface entre Ni et InAs, au fur et a mesure de la diffusion du Ni, un gradient de
composition doit apparaitre dans la phase. Une fois que le film de Ni est totalement consommé,
le gradient de composition doit disparaitre (équilibre entre NizInAs - InAs) ce qui conduit a une

homogénéisation rapide de la composition et donc un changement rapide de composition.

i
\ Annealing
InAs - "

4) Phase growth - Total consumption of Ni *Homogenization
of composition

Annealing
InAs -

Figure 90 : Schéma de la croissance normale et du changement de composition de la 1°® phase
intermétallique lors des recuits

Lorsque nous augmentons la température de recuit (T > 250°C), nous observons
I’apparition d’une deuxiéme phase, et nécessairement la phase NisIlnAs se décompose. La

nouvelle phase se forme a I’interface entre NizlnxAsy et le substrat InAs.

Annealing i
InAs — 3 InAs
=
5) 2"d Interface reaction 6) 3" Interface reaction

Figure 91 : Schémas de la décomposition de la premiere phase et formation de la deuxiéme phase

129



Pour des recuits & T > 350°C, ces deux phases sont consommeées et nous observons
I’apparition de deux autres phases de structures différentes (hexagonale et cubique mais de

compositions chimiques indéterminées).

C. Evolution de I’orientation au cours de recuit :

Pour étudier la texture de la premiere phase, nous avons choisi 1’échantillon apres recuit
isotherme a 175 °C pendant 69 h, pour effectuer une autre mesure de figure de péle sur la
méme position angulaire que 1’échantillon juste apres dépot (20=44,78°). Je rappelle que le film
de Ni a été complétement consommé pour former la premiere phase. La Figure 92 montre la
mesure qui a été faite a d=2,02A (20=44,78°), a la position angulaire des plans (111) de Ni. Les

gammes angulaires sondées sont ¢ [0°, 360°] et y [0°, 85°].

P

-

Figure 92 : Figure de pole de I’échantillon de 100 nm de Ni/InAs aprés recuit isotherme a 175°C a
d=2,024 (20=44,78°

Sur cette Figure 92, nous remarquons aussi la présence d’une structure de symétrie
cubique (InAs) et d’une structure de symétrie hexagonale (NizInAs) cercles bleus et rectangles
verts respectivement. La Figure 93 montre les simulations des figures de péle des phases
NizInAs et InAs avec CaRlIne Cristallography a d=2,02A (26=44,78°).

Nous avons trouvé que les pics de ce pdle (encerclés en jaune et noir) correspondent
aux poles (220) et (311) du substrat InAs respectivement tandis que la figure a droite montre les

pbles (1012) et (1120) de la phase NizInAs.
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De plus, nous observons que les plans (2110) et (1120) ont une direction commune
avec les plans (-3-1-1) et (-311) du substrat.

(0-1,-1) .
i |
Le plan InAs (220) Figuore de péle
di220)= 2,14A d=2,02A (26=44,78°)
(-1.2,-1,0)
NisInAs

(1.10.2)

(-2 1v1,0) (—1,150,2)

(-1.0,1.-2)

(©.- Ll ~2)

Le plan InAs (131) ¥ Le plan Ni;InAs (10-12) d,;0.1,)= 2,07/}
d131)= 1,83A ALe plan Ni;InAs (11-20) d(;; ,0)= 2,00A

Figure 93: Simulations des figures de pole des phases NisInAs et InAs avec CaRIne Cristallography
pour I’échantillon Ni/InAs apreés recuit isotherme a 175° C d=2,02A (20=44,78°)

Maintenant nous allons comparer la figure de pdle de cette phase avant recuit (Figure 94

a) et apres recuit (Figure 94 b). Les deux figures de pble ont la méme allure c'est-a-dire qu’elles
représentent la méme texture ot le plan (1010) de la phase est paralléle & la surface du substrat,
comme cela a été montré pour le systtme Ni/InGaAs aprés recuit a faible température
(<400°C)[7]. Nous observons que les mémes pb6les {110} du substrat apparaissent pour les
deux échantillons (avant et apres recuit Figure 94)Les positions angulaires y des poles pour les
deux figures sont toutefois différentes; ceci peut s’expliquer par un changement des

parameétres de maille de la phase intermétallique avant et apres recuit.
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b) Aprés recuit isotherme 3 175 °C a) Aprés dépot

3 363 -
68 . 1706
1283 3049

1877 QR I

2502 5735
Nz 7079
3782 8422
4377 9765
5001 11108
5626 12451

6251 13794

Figure de pole a d=2,024 (29=44,78°)

Figure 94 : Figure de péle de ’échantillon de 100 nm de Ni/InAs a) aprés dépot a d=2,02A
(20=44,78°) et b) apres recuit isotherme a 175°C
D. Texture de la premiere phase :

Les figures de pdle que nous avons effectuées nous confirment que la phase formée est
en épitaxie avec le substrat InAs. Nous savons que la DRX (en géométrie 6-20) ne sonde que
les plans paralléles a la surface du substrat et nous avons vu sur le diagramme de DRX pour les
échantillons aprés recuit que les plans {1010} de la phase NisInAs sont paralléles a la surface
du substrat. A ce stade nous avons établi la moitié de la relation d’épitaxie : il nous faut aussi
deux directions de la phase et du substrat pour la compléter. A partir de la figure de podle et de
sa simulation nous pouvons déduire les directions mangquantes. Comme nous 1’avons déja vu
(8111.2.2.¢), les plans (2110) et (1120) ont une direction commune avec les plans (311) et (311)

du substrat. De ce fait, notre relation d’épitaxie est la suivante :

(100) InAs // (1010) NizInAs
Et
[311] InAs// [1120] NislnAs
Ou:
(100) InAs // (1010) NisInAs
Et
[011] InAs// [0001] NisInAs
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Cette relation d’épitaxie est identique a la relation déterminée par Zhiou[7] sur
Nizlnos53Gao.47As pour un recuit inférieur a 400°C , ils 1’ont appelée type A lorsque le plan

(1010) de la phase est paralléle & la surface du substrat avec son axe ¢ paralléle a la direction
<110>.

(10-10)
(0001)

Figure 95 : lllustration de la texture de la phase NizInAs avec le substrat InAs ; en rouge a gauche:
les plans (100) du substrat et les plans (1010) du film et en bleu & droite : les plans (011) du substrat
et les plans (0001) du film

Pour mémoire, dans la phase NisGaAs, le plan (0001) est parallele au plan (111) du
substrat, et cela correspond a la texture de type B[7](voir Figure 96). Cette différence de type
de texture entre les deux systemes peut étre due a la différence de paramétres de maille des
substrats (acaas # ainAs).
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Figure 96 : llustration de la texture de la phase NizGaAs avec le substrat GaAs ; les en bleu sont
plans {001} substrat et plans {1101} film

Résume :

La réaction entre un film de Ni et le substrat InAs apres dépdt donne la formation d’une phase
hexagonale en épitaxie que semble étre formée a l’interface Ni/lnAs au cours du dépot. Au
cours de recuits de 50 a 400°C, nous avons observé une formation séquentielle de trois phases.
Nous avons identifié la premiere phase formée a |'aide de la DRX comme étant une phase
hexagonale de type NiAs de paramétres de maille a=4,0 A et ¢=5,0 A et de composition
chimique NizInAs. La composition chimique a été déduite des mesures de volume des phases et
par analogie avec le systéme Ni/GaAs. Cette phase croit en épitaxie avec le substrat InAs selon
la relation d’épitaxie : (100) InAs // (1010) NizInAs Et [011] InAs// [0001] NisInAs.

De plus, une phase Il apparait en consommant la phase | mais elle reste & caractériser
d’un point de vue structural et chimique. Tandis qu’a partir de 350°C, une couche se forme en
consommant la phase Il mais apparait comme un mélange de deux phases de structures
hexagonale et cubique. Ainsi, lors d’un recuit de 50 a 400 °C, [’évolution du systéeme Ni/InAs

est plus complexe que le systéme Ni/GaAs.

111.2.3 La cinétigue de formation de la premiere phase :

A partir des données de DRX in-situ de recuit isotherme, nous avons pu suivre
I’évolution de la phase NisInAs. Le suivi de 1I’évolution de cette phase intermétallique au cours
du recuit isotherme a 175 °C est représenté sur la Figure 97 en tracant 1’evolution de I’intensité
normalisée des pics du Ni (111) et de la phase (le pic le plus intense a 82,7°), sa largeur a mi-

hauteur et la distance inter-réticulaire de cette derniére.
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D’apres cette figure nous remarquons que la phase apparait apres trois heures de recuit,
et qu’elle croit rapidement en consommant le Ni. La croissance compléte de cette derniére est
indiguée par la diminution rapide de la largeur a mi-hauteur et puis ce dernier et I’intensité du

pic de la phase se stabilisent aprés la consommation totale du Ni.
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Figure 97 : Representation des intensités normalisées des pics de DRX de la 1% phase et du Ni et de
la distance inter-réticulaire de la 1° phase en fonction du temps au cours d’un recuit isotherme a
175°C

Sur cette figure, nous observons que la distance inter-réticulaire diminue au cours du
recuit selon deux régimes rapide et lent : le régime rapide a lieu pendant la consommation du
Ni et le deuxiéme aprés sa consommation. Comme nous 1’avons évoqué dans le cas des recuits
par rampe pour le systeme Ni/GaAs, le premier régime est probablement lié & la croissance de
cette phase et il correspond a ’homogénéisation de la concentration du Ni dans la couche
NisInAs (et cela explique 1’augmentation rapide de I’intensité de la phase).

Le deuxiéme régime pourrait correspondre a la diffusion de As et/ou de In, dans la
phase NisInAs, plus lente que celle du Ni, une fois tout le Ni consommé. Nous observons aussi

que I’intensité de la phase NizInAs suit une tendance parabolique en fonction du temps de

recuit. Le comportement de la distance inter-réticulaire des plans (1OTO) et (30§O) (sur la

Figure 98) est comparable a celui des largeurs a mi-hauteur et confirme notre explication.
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Figure 98 : Représentation de la distance interreticulaire et de la largeur & mi-hauteur de la phase
NizInAs correspondant aux deux pics de DRX : (1010) et (3030) en fonction du temps au cours

d’un recuit isotherme a 175°C

Pour faire une étude de la cinétique de la premiére phase formée, il nous faut au
minimum trois températures différentes. Pour cela, nous avons réalisé deux autres recuits
isothermes, a 185 °C et 200 °C. Pour étre sdrs de ne former qu’une seule phase, a savoir la
phase NizInAs, nous avons choisi des températures bien inférieures & 250°C. Nous avons aussi
effectué d’autres recuits isothermes a des températures plus basses de 130 °C et 150 °C pendant
plus que deux jours. Mais pour ces deux températures plus basses, nous avons observé
gu’aucune phase n’a germé. Ce qui signifie que de la phase NislnAs a besoin d’un certain

budget thermique pour germer.
Pour les recuits isothermes a 185 °C et 200 °C, nous avons choisi une gamme angulaire
de mesure trés réduite, comprise entre 80 et 90°. Cette gamme a été choisie dans le but de
suivre 1’évolution du premier pic de la phase NisInAs pour les plans (3030) (pic le plus intense)

en obtenant un nombre maximum de mesures dans un temps limité.
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Pour toutes les expériences isothermes, nous avons arrété le recuit quand nous avons vu
que I’intensité du pic de la phase formée était stable. Pour ces deux températures, nous
observons le méme comportement de dwi et de la FHWM du pic de la phase que pour le
recuit isotherme a 175 °C.

Nous avons trouvé dans la partie 8111.2.2.A. a) que I’épaisseur de la phase NizInAs
formée a 175°C est d’environ 200 nm, soit deux fois plus grande que la couche de Ni déposé.
L’évolution de 1’épaisseur de la phase en fonction de temps a été obtenue grace a 1’équation Ci-

dessous (déja présentée dans le cas du systeme Ni/GaAs).

e(t) = (II(t)> * 200 en nm

max
Avant la stabilisation de I’intensit¢ de la phase, pour les deux recuits, nous avons

observé que 1’épaisseur au carré est linéaire en fonction du temps de recuit (Figure 99) ce qui

correspond a une croissance limitée par la diffusion (e a / Kyt).
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Figure 99 : Evolution de I’épaisseur au carré en fonction du temps de recuit pour I’échantillon de
100 nm de Ni recuit a 175°C, 185°C et 200°C

A partir des trois expériences, nous avons déduit les parametres cinétiques pour
chaque température. Ces pentes correspondent aux taux de diffusion, autrement dit aux
coefficients effectifs de diffusion. Dans le

Tableau 9, nous récapitulons les coefficients de diffusion effectifs des trois recuits.
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Tableau 9 : Coefficients de diffusion effectifs de la phase NisInAs pour trois températures de recuits
isothermes

Température

185
200

Nous avons tracé le diagramme d’Arrhenius de ces coefficients pour déterminer
I’énergie d’activation de la croissance de la phase NizlnAs. La Figure 100 rapporte le

logarithme de ces coefficients en fonction de I’inverse de la température.

1/kgT (eV)
24,4 24,7 25 25,3 25,6 25,9

1E_12 . 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1
0 { A -
2 Ea(nizinas) = 1,4 €V
>~ Teel
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§16-13
x ] A
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Figure 100 : Diagramme d’Arrhenius des coefficients de diffusion effectifs des trois recuits
isothermes pour la phase NizInAs

Nous en avons déduit 1’énergie d’activation et le coefficient pré-exponentiel et les avons

présentés dans le Tableau 10.

Tableau 10 : Récapitulatif des valeurs de I’énergie d’activation et du facteur pré-exponentiel pour la
formation de la phase NizInAs

A Ea (eV) Ko(cm?/s) A Ko(cm?/s)
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Nous n’avons pas étudié d’autres épaisseurs pour ce systeme Ni/InAs comme nous
I’avons fait avec le systéeme Ni/GaAs. Toutefois, dans la partie suivante, nous allons comparer

ces données avec celles obtenues sur le systeme Ni/GaAs et avec celles de la littérature.

A. Comparaison avec la littérature :

La cinétique de formation de la phase NizInAs dans les films minces n’a pas été étudiée
dans la littérature contrairement au cas du systeme Ni/GaAs. Toutefois, Chueh et al [51] ont
étudié la cinétique de cette phase sous forme de nanofils. Dans leur étude, ils ont effectué trois
isothermes a 220 °C, 250 °C et a 300 °C.

IIs ont trouvé que le taux de croissance du composé ternaire présente une allure linéaire
en racine du temps, et que c’est donc un processus controlé par la diffusion. Le Tableau 11
récapitule les coefficients effectifs de diffusion de chaque recuit pour les nanofils de NizlnAs et
pour nos expériences. Nous avons deduit 1’énergie d’activation des données sur les nanofils
pour pouvoir les comparer avec nos résultats.

Tableau 11 : Coefficients effectifs de diffusion déduits de chaque recuit de la phase ternaire de

Chueh et al[51] et de nos expériences

Température (°C)  Couple de diffusion
Ka *10%4 (cm?/s)

220 800 175 3,43
250 3350 185 6,01
280 11300 200 21,61
Ea(eV) 1,04 Ea(eV) 1,4
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Figure 101 : Diagrammes d’Arrhenius des coefficients de diffusion effectifs des trois isothermes de la
phase NizlnAs sous forme de couches minces (nos résultats) et de nanofils[51]

En comparant ces données, nous observons que les coefficients de diffusion effectifs
extraits de nos expériences sont plus faibles que ceux obtenus sur les nanofils. Nous observons
que la cinétique de croissance de NizInAs sous forme de nanofils est plus rapide de deux a trois
ordres de grandeur par rapport aux films minces (Figure 101). Ces nanofils sont des
monocristaux de faibles diametres [51] et il est possible que la diffusion du Ni se fasse sur la
surface des nanofils le long de la phase jusqu’a I’interface de réaction pour faire croitre cette
phase. Alors que dans notre expérience avec un film de 100 nm Ni/InAs, la diffusion se fait

dans les joints de grain de la phase ou dans les grains.

B. Comparaison avec 100 nm Ni/GaAs :

Nous comparons maintenant les cinétiques de formation des deux premieres phases
obtenues sur les deux systémes que nous avons eétudiés. Le Tableau 12 récapitule les
coefficients effectifs de diffusion des phases NisInAs et NisGaAs pour trois températures. Et la
Figure 101 montre les deux tracés d’Arrhenius correspondant pour les phases NisGaAs et
NizInAs. Nous remarquons que la cinétique de formation de la phase NisGaAs est plus rapide

que celle de la phase NizlnAs.
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Tableau 12 : Récapitulatif des parameétres cinétiques de chaque recuit pour les phases ternaires
NiszInAs et NisGaAs

Température 1000nm NI/GaAs ™ Température (°C) 100 nm Ni/InAs
(°C) Kg *10%* (cm?/s) Ka *1014 (cm?/s)
1% 053 15 3
150 1,51 185 6
200 24,2 200 20
Ea(eV) 0,91 Ea(eV) 1,4

Cette différence est sans doute liée a la texture des phases (type A pour NizInAs et type B
pour NizGaAs) et dans une moindre mesure en lien avec la taille de la maille (NizlnAs :
a=4,00A et c= 5+0,15A et NisGaAs a=3,9A et c=5,0A) car par ailleurs, les deux structures sont
identiques et le Ni est ’espece qui diffuse. Une autre explication possible concerne la densité
des joints de grains qui peut étre plus grande dans la phase NisGaAs par rapport a la phase
NizInAs.

Résumé :

La réaction entre 100 nm de Ni et InAs permet la formation de la phase NizlnAs
texturée selon {1010}. Cette phase subit comme la phase NizGaAs une diminution de ces
distances interéticulaires apres la disparition du Ni, ce qui s’explique probablement par une
évolution des équilibres thermodynamiques. D aprés nos mesures isothermes, nous concluons
que la cinétique de formation de la phase NizInAs est contrdlée par la diffusion. Elle est plus

lente que celle de la phase NizGaAs a cause de la différence de texture de ces deux phases.
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Conclusion générale et perspectives :

Au cours de ce travail, nous nous sommes penchés sur la formation des phases par
diffusion réactive d’un film de Nickel déposé sur deux types de substrats GaAs et InAs de
méme orientation (100). Trois différentes épaisseurs de Nickel ont été déposées pour le substrat
de GaAs : 20, 100 et 500 nm, ce qui correspond a une couche mince, une moyenne et un
systéme qui s’approche du massif (couple de diffusion). Pour le systéme Ni/InAs une seule
épaisseur a été élaborée, celle de 100 nm de Nickel. Le but principal de cette étude était
d’identifier les phases formées et de suivre leur comportement au cours de recuits pour les deux
systemes. Pour le systéme Ni/GaAs, il a été question en plus d’observer I’effet de I’épaisseur
sur la formation de la premiére phase et de déduire les parametres cinétiques pertinents. Pour
cela, il était important de bien connaitre 1’état initial de nos échantillons, puis d’identifier la ou
les phases formées.

Dans un premier temps, nous nous sommes intéressés a 1’état initial dans le systéme
Ni/GaAs, en caractérisant nos échantillons apres dép6t par DRX, RRX, MEB et en réalisant des
figures de pole. Nous avons pu déduire qu’a ce stade, aucune réaction n’avait eu lieu. De plus,
les résultats montrent que la texture du Nickel est différente entre I’épaisseur déposée la plus
petite et les plus grandes épaisseurs : la couche de Nickel de structure CFC croit en épitaxie
avec le substrat GaAs pour 20 nm d’épaisseur, alors que pour les plus grandes épaisseurs, le Ni
n’est plus en épitaxie.

Lors des recuits effectués de 50 a 400 °C, la réaction entre un film de Nickel et le
substrat de GaAs quelle que soit I’épaisseur de Nickel, conduit a la formation d’une seule phase
ternaire, cette phase a été identifiée a I’aide de la RRX et du MET comme étant NisGaAs de
structure hexagonale de type NiAs avec des paramétres de maille a=3,9A et c¢=5,0A. Cette
phase croit en épitaxie avec le substrat GaAs selon la relation suivante :(111) GaAs//(0001)
NisGaAs et [110] GaAs// [1120] NisGaAs. Les pics de diffraction de cette phase se déplacent
vers les grands angles apres la disparition du Nickel (faibles épaisseurs) ou aprés le blocage de
sa consommation que 1’on observe pour les grandes épaisseurs (500 nm de Ni). Ce déplacement
correspond a la diminution des distances interplanaires, et s’explique par un changement de
composition de cette phase. Le blocage de la diffusion que nous avons observé pour le Nickel
(espece diffusant majoritairement) dans 1’échantillon 500 nm a été expliqué par 1’effet
Kirkendall.

Nous avons observé que la phase NizGaAs se décompose a la fin du recuit en une phase

moins riche en Ni et/ou en phases binaires.
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Pour le systeme Ni/InAs, la réaction a probablement débuté dés le dépdt car en
caractérisant I’état initial de nos échantillons aprés dépot par DRX, MEB et en réalisant des
figures de pole, les résultats obtenus montrent qu’une couche homogene de 25 nm d’épaisseur
est déja formée a I’interface Ni/InAs(100). Nous avons identifié cette premicre phase formée a
I’aide de la DRX, des figures de pdles et par le calcul des ratios volumiques comme étant une
phase hexagonale de paramétres de maille a=4,0A et ¢=5,0A et nous avons confirmé que la
composition chimique était NisInAs. La réaction entre Ni et InAs au cours de recuits par rampe
de 50 a 400 °C conduit a une formation séquentielle de trois phases. La premiere phase formée
est trés semblable a celle formée pour le systeme Ni/GaAs. Toutefois, cette phase croit en
épitaxie avec une relation différente de NizsGaAs : (001) InAs // (1010) NisInAs et [011] InAs //
[0001] NizlnAs. Les autres phases formées ont été identifiées d’un point de vue structural : il
s’agit d’une phase de structure hexagonale avec des parametres a et ¢ différents de la premiere
phase et d’une phase cubique.

Nous avons ensuite présenté une partie sur la cinétique de la premiére phase formée
dans les deux systemes Ni/GaAs et Ni/InAs. Pour le systéme Ni/GaAs, nous avons montré que
la cinétique de croissance de cette phase est contrdlée par deux régimes (régime linéaire et
parabolique) : aux premiers stades le régime est linéaire (contrélé par la réaction) puis quand
I’épaisseur augmente, nous avons observé un régime parabolique (contr6lé par la diffusion).
Tandis que pour le deuxiéme systéeme Ni/InAs, pour la seule épaisseur étudiée, nous avons pu
conclure que la cinétique de croissance de cette phase est controlée par la diffusion. En étudiant
les deux systemes, nous avons montré que la cinétique de la premiere phase formée est plus
lente pour NizInAs que pour NisGaAs ce qui est probablement en lien avec les différences de
texture de ces phases par rapport a leur substrat.

Par ce travail de thése, nous avons contribué¢ a 1’obtention de données sur les réactions
entre un film de Ni et les deux systémes Ni/GaAs et Ni/InAs pour des recuits jusqu’a 400°C.
Par la comparaison de ces deux systémes, nous avons montré I’importance de 1’état initial dans
les réactions de formation en films minces.

Afin de compléter ce présent travail, plusieurs perspectives peuvent étre envisagées pour
les deux systemes Ni/GaAs et Ni/InAs.

Pour le systeme Ni/GaAs, une caractérisation en sonde atomique tomographique (SAT)
serait intéressante afin d’identifier les phases formées aprés la décomposition de la phase
NisGaAs, dans le cas des trois épaisseurs. De plus, il sera important d’étudier les paramétres
cinétiques dans le but de déduire I’épaisseur de transition d’un régime linéaire a un régime

parabolique, visant a optimiser la modélisation du processus industriel.
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Une étude approfondie du systeme Ni/InAs nécessite aussi une caractérisation chimique
en SAT ainsi qu’une analyse structurale par MET afin d’identifier les phases formées a plus
haute température. De plus, 1’élaboration d’autres échantillons avec différentes épaisseurs
permettra la détermination de 1’effet de 1’épaisseur sur la séquence de formation des phases.
Cette étude sera déterminante pour la connaissance des parametres cinétiques comme cela a été
déja montré pour le systéme Ni/GaAs. Enfin, le but serait de compléter 1’étude présente par les

mesures électriques des deux systemes (résistivité, travail de sortie, type contact etc).
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Annexe des ratios volumiques :

La réaction a 1’état solide entre un métal et un substrat semi-conducteur pour lequel on
va former un contact métal/semi-conducteur se fait par la diffusion réactive. Cette réaction
décrit I'évolution des concentrations des atomes d'un ou plusieurs matériaux par deux
processus : la diffusion des atomes vers le substrat (si on suppose que le métal est la seule
espéce qui diffuse) et la réaction chimique locale, dans lequel les différents atomes des deux
matériaux réagissent entre eux pour former une ou plusieurs phases intermédiaires.

De ce fait, la connaissance des structures du meétal, intermétallique formé et du
substrat, permet d’estimer les rapports des ratios volumiques « V intermetaltique / V' metal » €t « V
intermétallique / V' substrat ». OU V intermétaliique €st le volume de 1’intermétallique formé, V meta €t V
substrat 1€ VOlume atomique du métal et substrat qui sont réagi pour former la phase
intermétallique. Avec les mesures des épaisseurs du film métallique déposé et la phase
intermétallique formée, ces rapports nous permettent de savoir quelle phase se forme lors de
la réaction a 1’état solide entre les deux substances.

Dans cette thése, nous avons étudié la réaction a 1’état solide entre un film mince du
Ni et substrat semi-conductrice GaAs et InAs. En effet, pour le systeme Ni/GaAs les phases
étudiées sont la Ni.GaAs et NisGaAs, et pour le deuxiéme systeme sont Ni2InAs NizlnAs.
Toutes ces phases ont une structure hexagonale, les deux substrats ont une structure cubique.

La relation a utilisé pour calculer le volume de la maille hexagonale est :

V maille = (@2.€.€05(30)*1010)3 m?3

Nous avons récapitulé tous les parameétres que nous avons besoin pour calculer les
rapports des ratios volumiques de chaque systéme dans les tableaux | et I1l. Et les tableaux Il
et VI récapitulent les rapports des ratios volumiques pour chaque phase avec les épaisseurs du

Ni et du substrat consommés et des phases formées.
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Pour les phases NisGaAs et Ni.GaASs :

Tableau I :
Nombre Nombre V’/atome * Nombre
) Groupe V/maille*1072 V/atome *107%°
Composé Structure a(d) | bA) | c(A) d’atomes/ d’atomes/ d’atomes *102°
d’espace (m3) ) (m3) )
maille maille phase (m?3)
NisGaAs[91] Hexagonale | P6s/mmc | 3,87 3,87 5,04 6,55 5 / / /
Ni2GaAs[39] Hexagonale | P63/mmc | 3,83 3,83 5,04 6,40 4 / / /
_ _ 3 3,31
Ni[85] Cubique Fm-3m 3,54 / / 4,42 4 1,10
2 2,20
Cubique Zinc-
GaAs[92] 5,65 / / 18 8 2,25 2 4,5
Blende
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Tableau Il :

. Valeurs o
Valeurs théoriques o Valeurs théoriques
expérimentales
Vniscaas/Vni | 1,98%2 Epaisseur de Ni Epaisseur de Epaisseur de GaAs Epaisseur de Epaisseur de GaAs
déposee NisGaAs formée | consommée, niscaas | Ni2GaAs formee CONSOMMEE/Ni2GaAs
VNisGaas/VGaas 1,45 (nm) (nm) (nm) (nm) (nm)
21 42* 61 63 89
Vnizcaas/ VNi | 2,89=3 109 218 316 327 464
VNi2Gaas/VGaas 1,42 512 1024 1485 1536 2181

* Cette valeur a été confirmée par la RRX, ot nous avons trouvé 1’épaisseur de la phase NixGaAs apres recuit a 400 °C égale a 43 nm.
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Pour les phases NizInAs et NisInAs

Tableau 111 : en supposant que les paramétres de maille a et ¢ des phases NisInAs et NizInAs sont les mémes

* D’apres nos mesures

** Notre hypothése

V’/atome *
Nombre Nombre
) Groupe V/maille *10°% V/atome *10°%° Nombre
Composé Structure ald)y | bA) | c(A) d’atome/m d’atome/
d’espace (md) ) (md) ) d’atome *10%°
aille maille phase
(m?)
NizInAs* Hexagonale | P6s/mmc | 4,0 4,0 5,0 6,92 5 / / /
Ni2lnAs** Hexagonale | P6s/mmc | 4,0 4,0 5,0 6,92 4 / / /
) ) 3 3,31
Ni[85] Cubique Fm-3m 3,54 / / 4,42 4 1,10
2 2,20
Cubique Zinc-
InAs[106] 6,06 / / 22,25 8 2,78 2 5,56
Blende

166




Tableau IV

. Valeurs o
Valeurs théoriques N Valeurs théoriques
expérimentales
Vnisinas/ Vi 2.10 Epaisseur de Ni Epaisseur de Epaisseur de GaAs Epaisseur de Epaisseur de GaAs
déposée NizInAs formée | consommée/nisinas | Ni2GaAs formée CONSOMMEE/Ni2InAs

VNiscaas/VeGanas 1,25 (nm) (nm) (nm) (nm) (nm)

Vnizgaas/ Vi 3,14 100 210* 262 314 392
Vnizgaas/Veaas | 1,25

* Valeur confirmée par une mesure d’épaisseur de la phase NixInAs aprés recuit isotherme a 175 °C d’aprés une image de MEB.

167



Annexe des figures de poles :

Voici les différentes projections stéréographiques pour les plans principaux mesures

d’un hexagonal avec les paramétres de réseau a = 4,0 A et ¢ = 5,0 A. Les projections

stéréographiques du groupe A sont illustrées a la Figure 102 et Figure 103.
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Figure 102 : Projections stéréographiques des plans a) (1011), b) (1012) et c) (1120). Les poles en
noir appartiennent a une variante azimutale et les p6les en rouge appartiennent a l'autre variante
azimutale
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Figure 103 : Autres projections stéréographiques du groupe A : a) (3141), b) (3142), c) (3143), d)

(2130), e) (2131) et f) (3031)
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Titre : Réaction a I’Etat Solide entre Un Film de NI et un Substrat de Type llI-V

Résumé L’ objectif de cette these est d’étudier les phases formées lors de la réaction a I’état solide entre un film de Ni et un
substrat semi-conducteur de type IlI-V, par diffusion réactive. A terme, il s’agit de comprendre et prédire les phénoménes mis
en jeu dans le contact Ni/Inos3Gao47As. En effet, ce dernier présente un intérét technologique pour la nanoélectronique car
Ino,53Gao47As peut se substituer avantageusement au Si. Pour cela, nous avons étudié la nature et la séquence des phases
formées pour les deux systémes Ni/GaAs et Ni/InAs ou Ni est déposé par pulvérisation cathodique. Les phases NisGaAs et
NizInAs sont les premiéres phases formées, elles sont en épitaxie avec le substrat et ont la méme structure hexagonale. Les
résultats obtenus montrent que la couche de Ni est en épitaxie avec le substrat GaAs pour de faibles épaisseurs déposées ce
qui differe des plus grandes épaisseurs. Par ailleurs la texture de la phase de NizGaAs est différente de la phase NislnAs. A haute
température (au-dela de 400°C), nous observons pour les deux systemes la présence des nouvelles phases. Celles-ci sont de
structures hexagonale et cubique pour le systéeme Ni/InAs. Nous avons pu aussi observer dans ce travail la cinétique de
formation de ces phases NisGaAs et NisInAs en film mince et conclure que la cinétique de formation de la phase NisInAs est
plus lente que celle de la phase NizGaAs.

Mots-clés : Ni/GaAs, Ni/InAs, épitaxie, NizGaAs, NisInAs, diffusion réactive, cinétique de formation, caractérisation structurale
in-situ.

Title: Solide State reaction between Ni film and IlI-V substrate

Abstract: The aim of this thesis is to study the phases formed during the solid-state reaction between a Ni film and an llI-V type
semiconductor substrate by reactive-diffusion, in order to understand and predict the phenomena involved in the Ni /
Ino.s3Gao.s7As contact. Indeed, this compound presents a technological interest for nanoelectronics because Ino.s3Gao.47As can
advantageously be substituted for Si. For this, we have studied the nature and the sequence of the phases formed for the two
systems Ni / GaAs and Ni / InAs, where Ni is deposited by sputtering. The NisGaAs and NizlnAs phases are the first phases
formed; they are in epitaxy with the substrate and have the same hexagonal structure. The results obtained show that the Ni
layer is epitaxial with the GaAs substrate for low-deposited thicknesses, which differs from the greater thicknesses. Moreover,
the texture of the NisGaAs phase is different from the NisInAs phase. At high temperatures (above 400 ° C), we observe for both
systems the presence of new phases. These are hexagonal and cubic structures for the Ni / InAs system. We have also observed
in this work the formation kinetics of these phases NizGaAs and NizlnAs in thin film. Moreover, we conclude that the formation
kinetics of the NizlnAs phase is slower than that of the NisGaAs phase.

Keywords: Ni/GaAs, Ni/InAs, epitaxy, NisGaAs, NizIlnAs, reactive-diffusion, formation kinetics, in-situ structural
characterization.




