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CHAPITRE | : CROISSANCE DE COUCHES MINCES EN
EPITAXIE PAR JETS MOLECULAIRES (EJM)



[.1 Introduction

La fabrication de couches minces est un secteurtidi® en pleine expansion et
différentes techniques d’élaboration sont utilisémasvant les enjeux et les propriétés
recherchées. On peut distinguer deux grandes c@&sgde techniques de dépbts [1]: les
méthodes physiques telle I'évaporation sous vidé&aquulvérisation cathodique et les méthodes
chimiques comme la CVD (dép6t chimique en phasewgpou I'électrodéposition (croissance
en phase liquide). Ces dernieres, pour leur spééifet leur relative simplicité de mise en ceuvre
sont surtout développées dans le secteur indusbiah point de vue plus fondamental, les
techniques d'évaporation sous vide telle I'Epitaxiar Jets Moléculaires (EJM) [2] sont
particulierement adaptées pour I'étude de la caniss, la description des mécanismes physiques
mis en jeu. D'une part elles permettent un contddela croissance des couches minces a
I'échelle de la monocouche atomique et, d’'autrd, paest possible d’utiliser des techniques
fines d’analyses in situ couplées aux appareillagesroissance.

Dans la suite de ce chapitre nous ne nous intémesgu’aux techniques d’évaporation
sous vide moléculaire, c’est a dire que les fluxnddiere de la phase vapeur sont directionnels et
gue les especes chimiques n’interagissent qu’asealistrat sur lequel le dépbt est réalisé. Dans
un premier temps, la technique de croissance paxépainsi que les différents mécanismes de
croissance seront exposés. Une attention partieutiéra portée sur I'évolution structurale des
films minces déposés par épitaxie sur un substegeptant un désaccord de maille (misfit) a
'origine des contraintes épitaxiales. Un bref mppera alors fait sur les mécanismes de
relaxation des contraintes.

|.2 Elaboration en Epitaxie par Jet Moléculaire
[.2.1 Description du bati

Le bati d’Epitaxie par Jets Moléculaires (EJM), awrque Riber, est composé de
plusieurs chambres a ultravide interconnectéeschéambre d’introduction des échantillons, la
chambre de dépdt et deux chambres d’analyses.dbeslons sont fixés mécaniquement sur
des supports en molybdéne, dénommés « molyblot$esteansfert de ces molyblocs entre les
chambres s’effectue a l'aide de cannes magnétidriagroduction des échantillons dans le bati
se fait par I'intermédiaire d'un “sas d’introduatisapide”. Pendant cette opération I'ultra vide
est préservé dans le corps principal du bati. dexs dépots, le maintien de l'ultra vide dans la
chambre d’évaporation est assuré par une pompguiemt un sublimateur de titane ; la pression
de base est alors 1btorr (10° Pa). La chambre d'introduction est équipée d’um fatilisé pour
dégazer les substrats avant dépot.



[.2.2 La chambre de dépot

La chambre de dépdt (voir fig. 1.1) est équipéeddax évaporateurs a bombardement
électronique comportant différentes charges dontNCuFe, Pd, Pt et Au. L'utilisation de deux
évaporateurs permet notamment de réaliser des @dém des multicouches nécessitant
I'utilisation de deux charges. Pour homogénéisesudace des charges et obtenir un flux de
matiere constant, il est possible d’effectuer ulaysge du faisceau d’électrons sur les charges
pendant le dépbt, grace a un systeme de déflexiagnétique. En condition de dépébt,
'échantillon est placé sur un manipulateur sitwécantre de la chambre. Les charges sont
situées a une distance de 300 mm de I'échantillamgle d’incidence des flux atomiques sur la
surface de I'échantillon est de 20°. Dans ces d¢mmdi, le flux de matiere sur la surface de
I’échantillon est homogéne.
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Figure I-1 : Schéma de la chambre de dép6t (vueosipe).

Les flux de matiére sont mesurés et réglés par telances a quartz. En calibrant les
flux avant chaque nouveau dépot, la précision algesur la composition de I'alliage déposé



peut atteindre quelques pourcents. La méthode lilerage des flux consiste adéposer les
éléments purs, c'est a dire par exemple du fer oucuivre, et a mesurer la’ periode, des
oscillations RHEED, qui donne la vitesse de dépbhembre de couches atomiques.déposées
par seconde. Le manipulateur est équipé d'un faur pgrmet d'effectuer ‘des, depots en
température, jusqu’a 700°C. Le chauffage se faitragonnement grace a un filament chauffé
par effet Joule et placé sous la surface du motyslo lequel est fixé le substrat. Le four a été au
préalable calibré a I'aide d’'un thermocouple csllé la surface libre du molyblee. La précision
sur la température est estimée 20 °C.

Un cache motorisé peut étre avancé devant I'édlanén cours de dépot pour permettre
notamment [I'élaboration d’échantillons a gradierdpdisseur ou « échantillons coins ». La
chambre de dépbt est également équipée d’'un spextte d’électrons RIBER CAM permettant
de caractériser les dépbts par spectrométrie AUGES).

[.2.3 Les chambres d’analyse

Deux chambres distinctes connectées au bati desaimie permettent de disposer de
techniques de caractérisation structurales et cjuiesi des surfaces :

- La premiere est équipée d'un spectrometre déast RIBER MAC2 permettant
d’analyser les électrons Auger et les photoélestgar Ies techniques AES et XPS.

- La seconde est équipée d’'un microscopésa chaogh@mpouvant fonctionner en mode
tunnel (STM: Scanning Tunnel Microscopy), ou foratomique (AFM : Atomic Force
Microscopy) qui nous renseigne sur la morpholo@édadsurface a I'échelle sub-nanométrique.

[.2.4 Description de la technigue RHEED

La chambre de dépdt est equipée d'un systeme @etéasation RHEED (Reflection
High Energy Electron Diffraction). Un faisceau @éfrons de haute énergie (dans notre cas
40 KV) est focalisé sur la surface de I'échantiletnréfléchi sur un écran fluorescent (fig. 1.2).
L’incidence du faisceau est rasante avec un arnygleuement de 1° a 5°. Le signal mesuré
provient donc essentiellement de la surface dendigtillon, plus précisément des premieres

couches atomiques.

Si la surface_de I'échantillon est cristalline, sanbservons sur I'écran fluorescent un
diagramme de diffraction."L’étude de ce diagramméast plusieurs azimuts permet de
déterminer la relation d’epitaxie de la couche raiscar son substrat. De plus la forme de ce
diagramme, qui est eonstitué soit de taches, sdigdes donne une indication sur la rugosité de
la surface [3{4].
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Figure 1-2 : Schéma de principe du RHEED et itasbn de différents diagrammes types obtenus f)rune
surface monocristalline idéalement plane, b) swfadane d’'un cristal imparfait, c) surface peu regse, d)
surface trés rugueuse.

Dans le cas d'une surface monocristalline idéaléntieee, le réseau réciproque est
constitué de tiges trées fines et leur intersectioec la sphere d’Ewald conduit & un diagramme
formé de taches de diffraction placées sur un arcefcle (fig. 1.1.2.a). Cependant, dans la
réalité, les tiges de diffraction du réseau régpmsont élargies. Ceci résulte principalement de
la qualité cristalline imparfaite de [I'échantilloren conséquence, expérimentalement, le
diagramme de diffraction d’'une surface lisse esistitué le plus souvent de tiges (fig. 1.1.2.b).
Si la surface est tres rugueuse, c'est a dire itnést d’ilots, on obtient un diagramme de
diffraction en transmission d’objets tridimensiolsme’est a dire des taches de diffraction (fig.
l.1.2.c et d).

.3 Les mécanismes de croissance

[.3.1 L'épitaxie

On parle dhomoépitaxiedans le cas d'un dép6ét de méme nature que leratifdépot
de A sur A). La structure et I'orientation du filképosé sont les mémes que pour le substrat. On
parle dhétéroépitaxielorsque la nature du film déposé est différenteale du substrat (dépot
de B sur A). Dans ce paragraphe nous considérareslde films hétéroépitaxies.

Réaliser un dépot par épitaxie consiste a obtenacgord d’orientation et de position
cristallographique entre le réseau atomique delgle déposée et celui du substrat. L'épitaxie
dépend fortement de la nature cristalline, de diat@tion et de la qualité de la surface de départ
sur laquelle se fait le dép6t. Dans le cas ouaatra de position a lieu, il convient de préciser |
relation d’épitaxie c’est a dire la relation d’artation entre le substrat et le dépdét. La notation
utilisée précise les plans cristallins du substtatu dépot (notés entre parenthéses ()) paralléles
a l'interface ainsi que deux directions (notéesreerrochets []) paralleles entre elles. La
détermination de la relation épitaxiale est cooditée par des criteres géométriques et
énergeétiques.
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En général les deux cristaux s’orientent de facae gu’il y ait au moins une direction
dans le plan de l'interface qui ne subisse paseaude déformation : c’est le critére dditme
invariante [5].

Pour accorder son réseau cristallin avec celuiubstsat, la couche déposée subit une
transformation dite transformation de déformati®aur produire une ligne invariante (le long de
laquelle chaque vecteur demeure inchangé lors dedaformation de déformation) le réseau
cristallin de la couche déposée est alors désérinh angleéd par rapport au réseau du substrat.

Dans le cas de I'épitaxie de cristaux cubiquesususubstrat cubique d’orientation (001),
Kato et al. [6] ont montré que les relations épabes étaient prédites a partir de considérations
géométriques ou seules les valeurs des paramétravaille du substratsaet du film a
interviennent. Nous illustrerons leurs résultatecawjuelques relations épitaxiales simples
fréguemment rencontrées dans le cas des métauxudtuse CFC ou CC (voir fig. 1.3 ou les
parametres de maille respectifs du substrat etépdtdsont notés a et b). Dans I'écriture des
relations épitaxiales, les indices d et s renvorespectivement au dép6t et au substrat, les
indices b et f au réseau CC et CFC.

Un parametre important intervenant dans la déteatioin de la relation d’épitaxie est le
désaccord parameétrique(ou misfit) défini par la quantité :

ad _as
a

f=

S

ou aet a sont respectivement les parameétres de maille krmeodes phases stables du
substrat (déterminées a partir du diagramme d’'iégeaitle phase a I'état massif) et du dépot.
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Figure 1-3 : d’'aprés Kato et al. [6]
a) Réseau cubique a faces centrées (CFC) et vulades (001), (110), et (111),
b) Réseau cubique centré (CC) et vue des face$ €00110),

c) Epitaxie d’'un dépbt CFC (cercles pleins) sur substrat CFC(001) (cercles vides) : cas de deurntations
possibles suivants les faces (001) et (110) dutdépd

d) Epitaxie d'un dépét CC (cercles pleins) sur wbstrat CFC (001) (cercles vides) : cas de deuertddtions
possibles suivant les faces (001) et (110) du dépdt

13



La figure 1.4.a est une illustration de tygénterface incohérente entre le film mince et
un substrat. Le substrat et le film présentent tessleux leur paramétre de maille a I'équilibre
(du matériau massif). Ce cas est observé génémtdorsque le désaccord de maille est trop
important (f > quelques %) et/ou la géométrie dadles (symétrie des réseaux) trop différente.
Si le désaccord de mailles est faible alors la keudéposée se déforme uniformément pour
adopter le réseau cristallographique du substra taplan de I'interface (figure 1.4.b). On parle
d’épitaxie cohérente.La couche ainsi déformée est différente de la pimaserelle libre de
contrainte et est alors dipseudomorphe La phase naturelle sur le substrat serait inastiéra
cause d’un trop grand misfit qui ne pourrait ézecemmodé élastiguement. Lorsque I'énergie de
déformation élastique devient trop importante, destraintes épitaxiales se relaxent le plus
souvent par l'introduction de défauts, des disliocet, a I'interface film/substrat comme illustré
a la figure 1.4.c.

(b) ()

Figure I-4 : lllustration d’une interface incohérn (a), d'une interface cohérente avec déformaétastique du
film (b), et d'un film relaxé par introduction d#islocations de misfit a I'interface (c). Les fléshillustrent la
déformations induite par le désaccord de maille dans le fithdformation en tension dans ce cas ( b), c’esté di
ag < ay)

1.3.2 Les modeles de croissance

Dans la plupart des cas observés, la croissancealeshes minces peut s’effectuer
schématiquement suivant I'un des trois modes suj\van

- Le mode bidimensionnel (2D) ou couche par coutiheroissance de tyderank-Van
der Merwe. Dans le cas d’'une croissance 2D idéale, la @oisde la couche N ne se fait que
lorsque la couche (N-1) a été totalement rempiig (f5.a). La surface reste alors atomiquement
plane.

- Le mode de croissance tridimensionnel (3D)\taimer-Weber. Dans ce cas, les
atomes de la phase vapeur en se condensant sufdeesdu substrat peuvent nucléer et former
des ilots 3D (fig. 1.5.b). Ces ilots peuvent eresaibalescer pour former un film plus ou moins
continu. Ce mode apparait quand les atomes sositf@itement liés entre eux qu’ils ne le sont
avec le substrat.
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- Le modeStranski-Krastanov (combinaison des deux modes précédents). La araies
débute couche par couche puis, au-dela d'une oertgaisseur critique, elle devient 3D (fig.
1.5.c).

a) mode Frankfan der Merw
ou couche par couche (2D) substre

C Y ™ —~

b) mode Volmer Weber (3D) substrat
N /N
¢) mode Stranski-Krastanov
substrat

Figure I-5 : Modes de croissance des couches mince.

Deux criteres basés sur des conditions déquilthrermodynamique (méme si en
pratique I'épitaxie par jets moléculaires met em gies processus hors équilibre) permettent de
prédire le type de croissance susceptible de shupeo[7, 8] :

1) Lasursaturation définie la quantitéAu = p-u, ou p est le potentiel chimique de la
phase vapeur en équilibre avec le dépot etlgupotentiel chimique de la phase vapeur en
equilibre avec le dépbt de rayon de courbure infinet W sont respectivement proportionnels
aux pressions d’équilibre p et.[5i p>p,, alors p>u, la croissance se fait par ilots 3D. Le mode
Volmer-Weber est donc favorisé pour des sursaturatimportantes.

2) Latension de surfacey, définie dans le cas de la croissance de dewephast B
séparées par une région de transition. Dans leecddrmodéle de Gibbs, cette région est
assimilée a une phase de surface possédant defegrathermodynamiques spécifiques. Soient
Va ety les tensions superficielles des phases A et Bdees phases étant en contact, il existe
une tension d'interfacgy: qui est définie pagin=ya +VYs - ou 3 est le travail d’adhésion
(quantité réversible définie également comme Iesitale séparation). Le critere de Bauer défini
par la grandeufAy =ya —Vs + Vint = 2Ya - B permet de connaitre le type de croissancéyS0
alors les ilots 3D seront stables Agk0 le mode couche par couche est plus favorableliie
la tension superficiellg§ est anisotrope et peut étre reliée, a I'équilifermodynamique, a la
forme des flots a partir du théoreme de Wulff [8].

Ces différents modes peuvent dépendre aussi fontedws conditions d’élaboration
(température, vitesse de dépot, propreté de lasidt pression dans la chambre d’évaporation)
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mais également des propriétés intrinseques desimaténis en jeu (les propriétés élastiques, la
réactivité chimique entre le substrat et le film).

Dans le cas idéal de I'homoépitaxie (c’est a dmessprobléme de contrainte, ni de
réactivité a l'interface), 'augmentation de la mémature favorise la mobilité des atomes en
surface et ainsi une croissance dite par avancéeadehe ou en mode couche par couche. Pour
des températures relativement basses, on tendreirfates ilots. L'effet de la vitesse de dépot
agit de la méme facon sur la diffusion de surfédes la vitesse de dépdbt est importante et moins
la diffusion en surface aura le temps de s’étabés atomes qui arrivent en surface enterrent les
atomes initialement présents.

Pour une température donnée, il est possible diestla vitesse de dépot requise pour
établir une croissance par avancée de marche ia gest propriétés de diffusion en surface de
I'élément considéré [9]. Soit I'expression suivadte coefficient de diffusion Den fonction de

la température T :
-n -E
DS-Dgex<: akT)

ou E, est I'énergie d'activation de la diffusion (typmment autour de 1 eV), k, la
constante de Boltzmann et Dine constante.

Pour une température donnée, on peut définir ainsi longueur caractéristique de

diffusion L pendant un temps t :
L=,4Dt

S

Soit R la vitesse de dépodt exprimée en monocouahesgronde (MC/s). Un atome en
surface peut diffuser pendant le temps 1/R avaitalrecouvert par d’autres atomes.

Pour une croissance 2D par avancée de marchesfulsiah des atomes en surface doit
pouvoir s’établir sur une distance équivalente mdatié de la largeur J_des terrasses atomiques
pendant un temps caractéristiqge @e qui implique la condition suivante pour laegie de
dépot :

_L?
to = %DS < IR
rR<4Ds/
Lo

Si on applique cette condition au cas de 'homaépét du cuivre a température ambiante, avec
Ds ~ 2.10" m?/s [10], et en prenant L ~ 10 nm, la vitesselépdt requise pour permettre une
croissance 2D doit étre inférieure & enviroif MiC/s (10° nm/s).
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1.3.3 Les mécanismes de relaxation

Les couches épitaxiées sont soumises a des défonsgui sont dans un premier temps
accommodées élastiguement, puis, au-dela d'unaimertépaisseur, peuvent étre relaxées
suivant deux principaux mécanismes compeétitifs [11]

- La relaxation purement élastique afin de minimiser I'énergie élastique de défatiomg la
surface peut subir des changements de morphologid’an dénomme par le terme générique
de rugosité de surface La rugosification des surfaces se traduit parpéssage d'une
croissance 2D a une croissance 3D induite par saaérd paramétrique, le film restant
cohérent avec le substrat.

- L’introduction de dislocations : Si le misfit est trop important entre le dépbteesubstrat, la
croissance devient incohérente. Le film se défodtastiguement jusqu’'a unépaisseur
critique h.. Au-dela de cette épaisseur, I'énergie stockéér@stimportante et les contraintes
sont relaxées par lintroduction de défauts pégods tels leglislocations de désaccord
paramétrique. On passe alors d’'une croissance cohérente arorssance incohérente. Plus
I'épaisseur h augmente et plus la densité de diStmts augmente jusqu'a ce que la
déformation résiduelle soit annulée. Le parame&andille de la couche épitaxiée est alors
égal a celui de la phase naturelle de volume.

L’approche générale utilisée pour déterminer I'épailr critiqued’équilibre dans des
hétérostructures épitaxiées est celle de MatthéBsakeslee [12]. Une dislocation préexistante
qui perce dans la couche épitaxiée est soumise &oue K due au désaccord de maille. Si cette
force est suffisamment grande, la dislocation vaegpager le long de la couche, laissant a
l'interface une ligne de dislocation de misfit. teedlerniere posséde une énergie propre (tension
de ligne E) qui produit une force{Fopposée adsur un bras de dislocation qui se propage (voir
figure 1.6).

marche ligne de dislocation

faute d’empilement

si dislocation partielle i //

couche , .
épitaxiée

\ “«— interface

|
plan de
-~ glissement
y 3
substrat

Figure 1-6 : Représentation schématique de la pggi®n d’une dislocation de vecteur de Burglersur le plan de
glissement. Si la dislocation est partielle, elféec dans son sillage une faute d’empilement. Bi& @ussi (ou

détruit) une marche atomique correspondant a la posante verticale db. A et 8 sont les angles définissant
I'orientation deb.
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L’épaisseur critique est définie par la conditioyeHR. D’un point de vue énergétique,
cela revient a dire que les dislocations de désdquaramétrique se forment lorsque leur énergie
propre est inférieure a I'énergie élastique de mhéédion qu’elle relaxe.dest alors définie par la

relation :
h, = b(l—vco:s2 8) In(GhCJ
8T[(1—v)acos)\ b

ou b est le vecteur de BurgebsetA, les angles définissant I'orientation de la diatamn,
v le coefficient de Poisson de la couche gie paramétre de caeur de la dislocation.

Au-dela de I'épaisseur critique, la déformationidéslle f dans le plan de la couche
diminue progressivement avec I'épaisseur de dépit figure 1.7), selon la relation [13]

f*Df.&
h

ou f est le désaccord paramétrique défini précédampage 12.

En pratique, I'épaisseur critigue mesurée est géer@ent supérieure a celle prédite par
le calcul, en particulier a cause des limitatiom@tiques a la nucléation et la propagation des
dislocations. En outre, les couches sont considetémme lisses dans ce modeéle, alors que la
rugosité de surface peut faire varier la valeulf@misseur critique.

*

fa

>h

he

Figure |-7 : courbe de relaxation d’une couche épiée. La déformation réduitedst constante jusqu’a une
épaisseur critique fpuis diminue en 1/h avec I'épaisseur h de la ceuch

La relaxation par des dislocations de désaccorchnpétrigue peut se modéliser
simplement a une échelle mésoscopique, par unditfde vernier illustré a la figure 1.4.c [14].
L’exemple montré ici est un cas simple ou lI'on dédése que le vecteur de Burgers des
dislocations est dans le plan de l'interface ;tcéedire que b =@

Dans la configuration de la figure 1.4.c ou le fitst totalement relaxé, le film caractérisé
ici par un plus petit paramétre de maillg €aa) comporte (p+1) plans pour p plans du substrat
tel que (p+1l).@= p.a. Il est ainsi possible de calculer la distancenttesles dislocations a
l'interface,

d=bl/e
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et la densité de dislocations de méme vecteur dgeBsib,
n=1/d=/b

ou € est la déformation induite par le désaccord pataque.
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CHAPITRE Il : CROISSANCE DE Cu SUR Si(001)
HYDROGENE
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[1.1 Introduction

La croissance épitaxiale des métaux sur Si(OOlrasactérise par deux principales
difficultés : le désaccord paramétrique relativemignportant (quelques %) et la réactivité
d’interface, c’est a dire la tendance a former iicigre pour des températures relativement
basses. Ainsi les dépodts obtenus sont le plus sbypaycristallins ou avec une forte texture
{111}.

Malgré un désaccord paramétrique d’environ 6% et fante réactivité a l'interface, le
cuivre fait alors partie des rares exceptions. Esgntant dans un premier temps, un résumé des
travaux antérieurs réalisés sur la croissance dwecwsur Si(111), Si(110) et Si(001), on
constatera que des controversent entourent toujaurature de l'interface et l'origine de cette
épitaxie.

Ce deuxieme chapitre est ainsi consacré a I'éted droissance du cuivre sur Si(001)
par épitaxie par jets moléculaire a températureizmib.

A partir de I'observation des diagrammes de ditfcmc RHEED en cours de croissance
sur des substrats Si(001) non hydrogénés et hydésgénous montrerons la nécessité
d’hydrogéner la surface du silicium pour une boépiaxie du cuivre. Celle-ci observée sur les
substrats hydrogénés semble alors liée a la foomatontrélée (par I'’hydrogénation de la
surface) d’un siliciure en début de croissance.

Une étude comparative originale par Spectrométiidedtrons Auger des interfaces
Cu/Si pour un substrat hydrogéné et non hydrogégate acalisée pour caractériser I'effet de
I’hydrogénation sur I'étendue de la zone d’intefukifon.

Si les études antérieures sur Si(001) évoquenbriadtion d’'un siliciuren-CusSi qui
favoriserait I'épitaxie du cuivre métallique, lawstture de ce siliciure n’a jamais été identifiee
avec certitude. Nous montrerons a partir de caiaatéons par microscopie électronique en
transmission (TEM) et par diffraction de rayons K mcidence rasante (GIXRD) que la
structure du siliciure formé est différente deeeportée dans la littérature.

L’évolution de la morphologie des couches seraatérsée par TEM et par microscopie
a effet tunnel (STM) en fonction de I'épaisseurcde/re déposeé.

Finalement, I'étude de I'interface Cu-Si, et derlarphologie de croissance du cuivre sur
Si(001) hydrogéné nous permettra ainsi de:

» conclure sur la nature exacte de cette interfaserete réle de I'hydrogénation
de la surface,

* mieux comprendre les mécanismes qui régissenbiasance du cuivre, le role
du siliciure, et la morphologie de croissance coéore observeée.
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[I.2 Le systeme Cu-Si : généralité et état de I'ar

[1.2.1 Le systeme Cu-Si

[1.2.1.1 Phases et structures

Les structures cristallographiques du silicium diamet du cuivre cubique a faces
centrées (cfc) sont représentées a la figure I1.1.

a=0,361 nm

Figure II-1 : Structure diamant du silicium (aktructure correspondant a deux réseaux cfc se dédul’'un de
l'autre par une translation de vecteur (Ysa, ¥%a, Y4jles 8 sites tétrahédriques (T) sont occupésipaatomes de
silicium ; les 4 sites octaédriques (O) par mailent vacants. Structure cfc du cuivre (b) (il &xidans cette

maille, 8 sites tétrahédriques et 4 sites octaltfdss, tous vacants, non représentés).

Le diagramme de phase du systeme Cu-Si [15] estedara figure 11.2. On constate que
toutes les phases alliées répertoriées sont coespiens la gamme de concentration atomique en
cuivre de 75 a 90 %. Les phases polymorphes inthainésn, n’ et n”’ centrées autour de 75 %
ont des structures qui peuvent se décrire a pdctire maille rhombohedrique pogretn’ et
orthorhombique pour la phase a basse tempérgtur€es structures assez complexes ont été
notamment étudiées par Solberg [16] a partir d'éepées de diffraction en microscopie
électronique par transmission sur des preécipitésiladéure dans le silicium. Elles sont plus ou
moins ordonnées et présentent de nombreux défartgpiement a I'origine semble-t-il d’'une
périodicité de structure a longue période notamnalamis la phase la plus ordonnée a basse
températuren” [16]. Les transformations de la phase haute térapren a la phase basse
températuren” se caractérisent par une augmentation de lorghimictural basé sur une
diminution de la concentration en silicium et dedacentration en lacunes de cuivre. Les super-
périodes relevées par Solberg pour la plm@ssont susceptibles de varier fortement en fonctio
de la composition des précipités de siliciures.
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Figure 11-2 : a) Diagramme de phase du systemeSCmassif [15]

La phasec est cubique et se décompose au cours d'une tramegion péritectoide a
800°C. Les autres phas&sy, B, etk sont identifiees comme ayant respectivement lestsires
guadratique, cubique, cubique centrée et hexagonalesemble des informations concernant la
stoechiométrie et les structures de ces différepheses est rassemblé dans le tableau 1.1 ci-
dessous [15-17].

Il est important de noter que ces différentes phasat finalement assez proches les unes
des autres en composition et qu’elles pourraieate@gent toutes étre décrites a partir d’'une
structure cubique légerement déformée. Ceci expligs difficultés rencontrées en général pour
distinguer ces phases lors de caractérisationststales ou lors de mesures de la composition
chimique du siliciure.

Phase| Composition (% at. Cu) Structure Paramétresaille (nm) Appellation courante
Si 0 cfc (diamant) a=0,5431 nm Si
n” 75.1a476.7 orthorhombique = 7,676 nm; b = 0,7 nm; ¢ = 2,194 hm n"-CusSi
n 74.8 276.8 rhomboédriqye a=0,472 nmg = 95.72° n’-CusSi
n 75.1a77.8 rhomboédriqye a=0,247 nmo = 109.74° N-CusSi
€ 78.7a78.8 cubique a=0,9714 nm €- CusSiy
d 80.4a82.4 guadratique a=0,8882nm; c=0,7903
y 82.4a82.85 cubique a=0,6223 nm y-CusSi
B 82.8a85.8 cc a=0,2854 nm
K 85.5 a 88.95 hexagonale a=0,2560 nm ; c = 0,4h85 K-Cu;Si
Cu 100 cfc a=0,3616 nm

Tableau I1I-1: Structure et composition des diffées phases du diagramme Cu-Si. Les données sont
essentiellement tirées de [15, 17] et notamment tceegaux de Solberg [16] pour les structures desagEs

polymorphesn, 7', et 17”’-CusSi. cfc et cc désignent des structures respectivenugbiques a faces centrées et
cubiques centrées.
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[1.2.1.2 Diffusion du cuivre

Les coefficients de diffusion suivent en généraé uoi de type Arrhenius exprimée
comme :
D =D, exg-E,/kT)

ou Dy est une constante qui varie peu en fonction déemapérature, Eest une énergie
d’activation de la diffusion indépendante de lapénature T.

Quelques exemples de parametrgseDE, pour l'autodiffusion en volume d’éléments
(atome A diffusant dans une matrice A) sont dorttess le tableau 11.2 ci-dessous :

Elément IR (cnf/sec.) E (eV)
Cu 0.16 2.07
Ni 0.92 2.88
Si 1460 5.02
Al 0.047 1.28

Tableau 1I-2 : Exemple de parametres d’auto diffusen volume de quelques éléments d’aprés Gupia Et8].

Pour fixer des ordres de grandeurs, a 500°C, unatte cuivre met environ 5 jours pour
diffuser sur une longueur de 1um alors que I’Aluomm met seulement 10 secondes.

La figure 1.3 rassemble les propriétés de diffitéien fonction de la température pour
les principaux dopants et impuretés dans le siticji9]. On s’apercoit que les éléments tels le
cuivre et le nickel ont une diffusivité tres éled®plusieurs ordres de grandeur plus grande que
I'auto diffusion du silicium. La diffusion se faia les sites interstitiels du réseau de silicium.

D’aprés la figure 1.3, I'énergie d’activation da dliffusion du cuivre dans le silicium est
E.=0.44 eV et 9~ 6.10° cm¥s. A température ambiante (300K) un atome ulere peut
diffuser sur une distance de 20 pm en seulemerguteh(Qoox ~ 10'° cm?/s). Cependant on
trouve dans la littérature des données assezdities sur la diffusion intrinséque du cuivre dans
le silicium. Notamment, A.A. Istratov et al. rapfent une énergie d’activation plus faible
E.~ 0.2 eV (B~ 3.10" cm/s) [20]. lls montrent également que le dopage iticitsn peut
modifier ces parametres. A 300 K, le coefficient défusion intrinséque du cuivre est
Daook ~ 2,8.10" cm’.s?, et le coefficient de diffusion pour un siliciumitilement dopé p au bore
(Na~ 10" cm®) est D%gox ~ 2,48.10" cm.s™. En prenant ces derniéres valeurs de coefficient d
diffusion a température ambiante, un atome de euwiffuse sur 0,01 um en environ 1 heure de
temps. On comprend alors tous les problemes detjmoll liés a I'utilisation du cuivre dans
I'élaboration de composants pour la micro- ou naclmologie.
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Figure II-3 : Diffusivité de différents élémentaatiques (dopants et impuretés) dans le siliciunpa W.Frank et
al. [19].

11.2.1.3 Réaction d’interface dans le systéme Cu/Si

La formation de phases et les cinétiques de crmisskatérale pour le systeme Cu-Si ont
ete etudiées par Stella Q. Hong et al. a partixgleences de microscopie [21]. La figure 1.4
montre I'évolution du couple Cu-Si au cours d'ucuie a 240°C en fonction du temps. Les
schémas sont des représentations en coupe de ntidicima et les images de microscopie
correspondent a une vue de dessus. La figure inbmtre l'interface telle qu’elle est avant le
recuit. La premiere phase qui se forme est la plag8i (figure I.4.b). Cette phase s’étend
latéralement jusqu’a une limite de 4 a 7 um poguddle on voit apparaitre de nouvelles phases
a l'interface Cu/CgSi. Apres 3 heures a 240°C, les phases supplémsntiormées sont
identifiées comme étartCusSi, ety-CusSi qui ont des structures cubiques (figure 11.4.c).
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Figure II-4 : Représentation schématique vue dé ebimages de MET (en champ clair) de la zoneifflesitbn

latérale du systéeme Cu/Si : (a) avant recuit, (e un recuit a 240°C pendant 30 min, et (c) apm@secuit a
240°C pendant 180 min. D’apres Hong et al. [21].

Dans la gamme de température étudiée, de 200°Q°&€ 2t largeur L de la phase S
augmente quadratiquement avec le temps t (L ~L&)formation de cette phase est donc
contrélée par la diffusion. L'énergie d’activatiastimée a partir de la courbe d’Arrhenius
présentée a la figure 11.5 est 0.99.03 eV. Ward et al. [22] et Becht et al.[23] ambntré que
pour des échantillons massifs, la formation deSCatait contrélée par la diffusion aux joints de
grains pour une température inférieure a 475°C ast lp diffusion en volume pour des
températures supérieures.
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Figure 11-5 : courbe d’Arrhenius d’évolution de tanstante de croissance L2/t en fonction de la &atpre de
recuit. L et t sont respectivement la largeur dphase CuSi et le temps de maintient a la température TpBEa
Hong et al. [21]. Les deux courbes Bulkl et BulkRBesposées a celle de Hong sont issues d’étuddaisas
réalisées respectivement par Ward et al. [22] etBet al. [23].

[1.2.2 La croissance de Cu sur Si : revue biblipbrque

Cette partie présente un résumé de I'état dediarla croissance par évaporation sous
vide du cuivre sur silicium Si(111), Si(110) et (®il). Dans la suite nous mentionnerons a
plusieurs reprises la notion de reconstructionutttase ; la figure 1.6 donne une illustration des
reconstructions de surfaces hydrogénées et norodggdées citées pour les substrats Si(001). La
surface Si(001)-(41) idéale (non reconstruite) en réalité se stabilis une reconstruction dite
(2x1) qui correspond a une dimérisation des liaisons S

Osi oH
(1x1) (1x1)
(2x1) (2x1)
Si(001) non Si(001)
hydrogéné hydrogéné

Figure 11-6 : Représentation 2D schématique defases Si(001) : surface idéale non hydrogénée sans
reconstruction de surface 1) ,surface réelle reconstruite X2), et hydrogénée &) et (2x1).
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11.2.2.1 Croissance sur Si(111)

La formation de Cs5i a l'interface Cu/Si est mise en évidence a pdgitechniques de
caractérisation de surface. A la fois les mesuh@miques [24] et de diffraction [25] indiquent
une réaction donnant un composeé similaire a la édnaute température du siliciure de cuiyre
CusSi [16], pour un recouvrement en dessous de 6 nouobes (MC) de cuivre. La relation
d’épitaxie esn-CusSi(111)[1-10]||Si(111)[-1-10]. Les observationsatiehés RHEED montrent
gue pour 0 a 6 MC, le siliciurg-CusSi nucléé sous la forme d’ilots semicohérents ayant
diamétre moyen de 2,3 nm. Le parameétre du résegqurahe de celui du massif et implique un
misfit de 7% avec le substrat de Si. Pour des gpais plus grandes, les ilots coalescent a 6ML
et le cuivre croit épitaxialement avec une rotatierson réseau de 30° par rapport au silicium ou
au siliciure [25].

La croissance épitaxiale de Cu sur la surface $)((Zx7) a température ambiante a été
étudiée en utilisant les techniques LEED (Low Ewgekdectron diffraction) et AES (Auger
Electron Spectroscopy) par Daugy et al. [26], emi®nn et al. [27]. Pour Daugy, a basse
température, la réactivité du systeme Cu-Si ergririormation de petits cristallites de siliciure
avec une forte densité pour une épaisseur de cdépesée effective de 12 MC. Cependant le
silicium est détecté jusqu’a des épaisseurs de ¢dud00 nm de cuivre déposé. Au-dela de
12 MC, I'nypothese avancée serait alors la croissate la phase-Cu riche en cuivre avec
jusqu'a 10 % de Si dissout. Zhang et al. [28] aiparexpérience de RHEED proposent un
modele de croissance couche-par-couche jusqu'a,&bitd’épaisseur de siliciure mesurée, puis
une croissance partiellement 2D du cuivre préseémtamombreux défauts. Selon Rossi [29] et
al. I'interdiffusion a I'interface se produirait m& pour une température de dépoét a 100 K.

Kemmann et Ringeisen [27, 30] en étudiant la camiss pour des températures de la
température ambiante a 600°C suggerent que lasarais sur Si(111)-K1) se fait en 2 étapes :
premierement, la croissance d’'une couche 2D congpdién mélange allié Cu-Si puis d’'une
croissance 3D d’illots de Cu. Le mode de croissanbaute température s’apparente alors au
mode Stranski-Krastanov (SK). En recuisant 1 MLGiedéposée sur Si(111) a 600°C, on voit
apparaitre une reconstruction inhabituek® fncommensurable.

En résumeé :

Dans la plupart des travaux rapportés sur Si(llLh)eté observé une forte réactivité a
linterface entre Cu et Si. A température ambianteg couche quasi-continue formée de
cristallites de siliciure)-CusSi se forme a I'interface sur une épaisseur d’@mvitO MC, mais il
est possible que la zone de diffusion soit beaugbugpimportante et notamment que le silicium
ségrege dans la couche de cuivre sur une épaideepiusieurs dizaines de nm. Le mode de
croissance a température ambiante s’apparentengode Stranski-Krastanov : un mode couche
par couche pour le siliciure et tridimensionnel pleucuivre.
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[1.2.2.2 Croissance sur Si(110)

Si un grand nombre de publications concerne lassamice de Cu sur Si(111), il y a en
revanche tres peu d'études sur Si(110). Ikeda €3Hl ont notamment étudié les structures de la
surface et le mode de croissance en fonction dhermant thermique consistant essentiellement
en un court maintient en température et une trerhpgude porte en particulier sur les
changements de structures de la surface pour lblega@paisseurs de cuivre liés a la ségrégation
du cuivre provoquée lors de la trempe. A tempéeaambiante, |keda rapporte une couche
d’interdiffusion de l'ordre de 2MC. Il suggére unode de croissance du type SK pour des
températures de croissances supérieures a 400°C.

11.2.2.3 Croissance sur Si(001)

Une étude par diffraction aux rayons X réalisée @hang [32] met en évidence la
relation d’épitaxie entre le cuivre et le siliciulre réseau de cuivre s’épitaxie avec un axe de
croissance suivant [001] et s’adapte sur la mdiliesilicium par une rotation de 45°. Aprés un
recuit a 200°C pendant 30 minutes sur une coucloeiigiee de 2 um, le pic de siliciure formé est
identifi€ comme provenant de la phase®&u

Hanbticken et al. sont sans doute parmi les preria®ir publié une étude en 1985 sur
la caractérisation de l'interface Cu/Si utilisamtsdsubstrats Si(001)%2) non hydrogénés [33].
A température ambiante, le cuivre réagit aveclieiwn pour former un composé sans structure
cristalline apparente d’apres les observations B&D. et de composition proche de sSu
d’apres l'analyse des spectres Auger. La coucherdiffuse est semble t-il discontinue et la
croissance suit un mode proche du mode coucheopahe. La présence du siliciure est détectée
par AES jusqu’a environ 10 MC de cuivre déposé.rResi dépbts a plus haute température le
mode de croissance ne correspond pas aux modebesis;oStranski-Krastanov ou Volmer-
Weber. Les filots de siliciure qui se forment seigent alors recouverts d'une fine couche de
silicium dont I'épaisseur augmente avec la tempéeate dépot (5 nm a 500°C).

Kemmann et al. [27] ont également étudié le syst@uSi(001)-(X1). A température
ambiante, I'analyse Auger ne montre pas de difigenotable entre les deux orientations
Si(111) et Si(001). A 130°C, la croissance sur BijOest tridimensionnelle des le début du
dépbt. Et contrairement a Hanbiicken [33], la présatiune couche superficielle de silicium
n'est pas observée.

Hashim et al. [34] ont étudié I'évolution de la nuistructure du cuivre au cours du dép6t
par pulvérisation par faisceau d’ions de cuivreeenpérature ambiante sur Si(001¥{)
hydrogéné. Une analyse par RHEED montre une araéborde la qualité cristalline du dépét
en fonction de I'épaisseur déposeée. Le film dereuprésente une forte texturation [001] de £ 2°
et une trés faible fraction de cuivre de textur@X}l L'interface caractérisée par microscopie
électronique en transmission est abrupte et il a'pas de zone d’interdiffusion apparente.
Demczyk et al. [35] en étudiant la croissance des@uSi(001)-(¥1)-H observent une zone
d’interdiffusion d’'environ 5 a 10 nm par microscepbien qu’aucune signature de phase
intermédiaire ne soit observée par RHEED a cessspais de dépbt. La distance interplanaire
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suivant I'axe de croissance dans la zone d’intarsiibn est d’environ 2 nm et correspondrait aux
plans (320) ou (321) de &3i en accord avec Chang [36]. Le désaccord de enlaillong de
l'interface Si/Cu-Si est estimé a 2.5 % .

En résumeé :

La croissance du cuivre sur silicium a été étudgegsies substrats soit non hydrogénés,
soit hydrogénés (par voie chimique sans recuit).&.1 qui suit).

Les études sur Si(001) non hydrogéné et en padiclds analyses par spectrométrie
Auger montrent I'existence d’'une zone d'interdiffurs étalée sur 2 a 10 nm. Il y a trés peu de
données sur la nature et la structure du siliclareque sa présence est observée. La phase
cristallisée avancée astCusSi. Ces études sont surtout axées sur la carattérisie 'interface
et il n’y a pas beaucoup d’'informations sur la nmaipgie et la qualité structurale de la couche
de cuivre.

Sur Si(001) hydrogéné, on trouve des conclusiomsradictoires sur la présence ou non
d'une zone d'interdiffusion. Il semble cependant dihydrogénation de la surface favorise
I'épitaxie du cuivre. La phase cristallisée avant@sqgu’elle est observée est également
CusSi. Le cuivre croit avec une texture {001} préféielte.

11.2.2.4 Effet de I'hydrogénation de la surfaceOBi{)

Liu et al. ont observés l'effet de la préparatiansiibstrat Si(001) sur la croissance de
film de Cu(001) [37]. La croissance sur la surfawen hydrogénée Si(001)X2) se fait
préférentiellement selon 'axe [111] et suivantigection [001] sur substrat hydrogéné Si(001)-
(1x1)-H (par voie humide sans recuit, cf. 11.3.1 quits L’hydrogénation passive la surface
limitant fortement l'interdiffusion au cours de d¢aoissance et facilitant ainsi I'épitaxie du film
de cuivre métallique.

La présence de terminaisons hydrogéne, ainsi qugpke de terminaisons hydrogene,
monohydre ou dihydre, modifie les propriétés déasar et ainsi les propriétés de croissance. La
croissance de I'argent sur Si(001x0)-H (dihydre) et sur Si(001)-g1)-H (monohydre) se fait
ainsi suivant des modes différents respectivemenest un mode Volmer-Weber et Stranski-
Kranstanov [38]. Les differences de comportement §6es a une modification des propriétés
de diffusion et d’adsorption en surface.

L’étude réalisée par M. Yoshimura et al. [39] sarctoissance du nickel a température
ambiante sur Si non hydrogéné et Si hydrogéné momie I'hydrogénation de la surface
empéche la diffusion du nickel dans le siliciumbé&ique ainsi la formation d'un siliciure a
l'interface Ni/Si. Pour comprendre ces observatidtfigai et T. Ohmo ont simulé en utilisant les
potentiels inter-atomiques l'effet de I'hydrogéwati sur les mécanismes de réaction, i.e.
d’adsorption, de diffusion, de pénétration et dieisration, d’'un atome de nickel avec la surface
Si(001) [40]. A partir des calculs de relaxation &nergie du systeme pour différentes
configurations possibles, c’est a dire pour diffdées positions d’'un atome Ni en surface et sous
la surface Si, ils ont ainsi déterminé I'énergi@l® du systéme. Les principaux résultats obtenus
pour les deux substrats hydrogénés et non hydregeand illustrés a la figure 11.7 et rassemblés
dans le tableau I1.3.

30



a) Si(001-(2x1) b) Si(001-(2x1)-H
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Figure 11-7 : Représentation (en coupe et vue desds) des sites les plus énergétiguement stablesipaatome Ni
prés de la surface : Sites U, Wy, dans le silicium et P sur la surface pour Si(G@X1) (a) et sites U, kl dans le
silicium et B sur la surface pour Si(001)-&)-H (b). Les énergies du systeme en fonction gesition de I'atome
Ni sont également représentées (le niveau d’énerglie correspond a la position de I'atome de nicke le site
en surface P oudp Les fleches indexées 1 et 2 représentent lestdins de diffusion de I'atome Ni parallélement
et perpendiculairement respectivement aux lignediméres Si. D'aprés S. Higai et T. Ohmo [40].

Si(001)-(x1) | Si(001)-(x1)-H
Site en surface le plus stable P o B
Ea) (eVv) 0.32 0.66
Eap (eV) 0.86 1.19
Site sous la surface le plus stable nw U Ug
E -0.40 +0.28
| Eap (V) 0.71 0.41

Tableau 11-3 : Site de surface le plus stable ponratome Ni et énergies d’activation de la diffustbun atome Ni

en surface parallélement {f) et perpendiculairement () aux lignes de dimeres Si. Site sous la surfaggus

stable pour un atome Ni, énergie totale du systéneerrespondant (la configuration ou I'atome Ni est le site le

plus stable en surface est prise comme référenamreéspond a une énergig Bulle) et énergie d’activation
nécessaire pour faire pénétrer un atome Ni de sdtipo stable en surface & la position stable dausurface, pour
les surfaces Si(001)-62) et Si(001)-(21)-H. D’aprées S. Higai et T. Ohmo [40].

Les résultats obtenus pour la surface non hydreg&iéet hydrogéné Si-H, montrent

que :

- Les sites les plus stables en surface et souwud@ce sont différents suivant le
substrat,

- La diffusion d’'un atome Ni sur la surface se faéférentiellement parallélement aux
lignes de diméres Si’hydrogénation de la surface diminue la diffusion en
surface,

- Dans le cas de la surface non hydrogénée, lagusafion la plus énergétiquement
stable correspond a la position sous la surfackattane Ni. Au contraire, pour la
surface hydrogéné, le site le plus stable pourote Ni est en surface.a
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pénétration de Ni et donc I'étape initiale de siliuration est bloquée par
I'hydrogénation de la surface.
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II.3 Elaboration des échantillons par Epitaxie parJet Moléculaire

[1.3.1 Préparation des substrats Si(001)

11.3.1.1 Les différents modes de préparation

La préparation des substrats et notamment I'olterde surfaces atomiquement plates,
bien ordonnées, et ultra propres, est une étagenti@ante pour I'épitaxie des couches minces.
Les méthodes de préparations trés diversifiéesguadtre regroupées en trois catégories :

1) Voie humide avec ou sans recuit :

La premiére étape consiste en un dégraissage derface accompagnée par une ou
plusieurs séquences d’oxydation et de désoxydatiumique. Le procédé le plus connu
dénommé RCA [41] utilise une solution peroxyde pbarydation et une solution d’acide
fluorhydrique (HF) pour la phase de désoxydatiomuDes solutions peuvent étre utilisées telle
gue HSO,:H,0, [42] pour I'oxydation, et N [43] pour la désoxydation. A ce stade la surface
est:

- soit hydrogénée ; le substrat peut alors étiéséittel quel aprés un recuit basse
température pour désorber les résidus carbonéQFE3,

- soit recouverte d’'un oxyde chimique dit de peaasbn que I'on désorbe ensuite en
effectuant un recuit a une température supérie8&0aC sous ultravide [44].

Les surfaces hydrogénées a lissue d’'une immersians une solution HF se
caractérisent généralement par une rugosité refatwt importante, et des résidus d’oxygene et
de carbone. La surface non reconstruite présestéedminaisons essentiellement dihydres [45],
c’est a dire deux atomes d’hydrogéne par atomenSueface. La propreté de la surface est
fortement conditionnée par la pureté des bainsichies utilisés.

2) Bombardements ioniques et recuits successifs :

Le substrat préalablement dégraissé avec son aatifeou chimique subit des cycles de
bombardements ioniques et de recuits a une tenpératutour de 1000°C [46]. Les surfaces
obtenues sont généralement atomiquement platesestrgent la reconstruction Si(001x(2.
Cette technique assez longue se limite généraleausnpreéparations effectuées en laboratoire.

3) Voie gazeuse : recuit sous environnement d’hygine (H, ou silane) :

Une des techniques les plus courantes utilise asnm d’hydrogéne dans un bati ultra-
vide pour éliminer les impuretés carbonées a umpéeature autour de 500°C [47]. La surface
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est ensuite désoxydée sous pression d’hydrogéehss aigute température (>720°C) dans un bati
ultra-vide. Les surfaces présentent aprés un reétdartempérature ambiante une reconstruction
(2x1). Cette surface peut étre alors hydrogénée pamsition a un plasma d’hydrogene. On
obtient alors soit la surface Si(001x@@)-H pour une température d’exposition inférieure a
environ 400°C, soit la reconstructionx@-H pour une température supérieure a 400°C.
L’hydrogéne se désorbe totalement si on chauf§aittace au-dela de 500 a 550°C.

Ces surfaces présentent une rugosité variable rduiles temps d’exposition a
'hydrogene.

11.3.1.2 Préparations des substrats pour cette étud

Les substrats utilisés sont du silicium (001) fabént dopé p (7-1Q cm). Différents
types de préparation de surface ont été utilisag ptudier la croissance sur des substrats
hydrogénés reconstruits{®) ou (Ix1) et non hydrogénés.

Les substrats hydrogénés Si(001¥4)tH sont préparés au laboratoire par voie humide
comprenant plusieurs étapes. On effectue d’abordheitoyage par une immersion pendant
environ 5 minutes dans des bains de trichloroétleyl@acétone et éthanol pour éliminer les
polluants organiques carbonés. Le silicium estigmglongé pendant 2 minutes dans de l'acide
fluorhydrique dilué & 10 % avec de I'eau désioniségincé 5 minutes dans un bain d’eau
désionisée courante. Le substrat est ainsi pageiwéquelques minutes a l'air [48].

Les substrats hydrogénés Si(001¥ARH sont préparés au LETI (CEA Grenoble) par le
procédé dit « HF-Last » développé récemment pabbadie et al. [49]. Ce procédé consiste en
un nettoyage par voie humide et en une hydrogéndeoa surface par voie gazeuse. Apres une
préparation par voie humide, la plaque de siliciesh transférée dans une chambre sous vide
pour une hydrogénation a chaud sous pression (2Bl torr) pendant environ 1 minute entre
800°C et 1200°C. Cette procédure permet d’élimlasrpolluants résiduels tels C, O, et F et
d’obtenir une surface lisse hydrogénée reconst(Rk&) qui est bien plus stable a l'air (jusqu’a
40 h) [50]. Apres réception de la pleine plaqudlees est stockée dans une chambre sous vide
au laboratoire & une pression d’envirorf Trr. Ces substrats peuvent étre utilisés pendamt
dizaine de jours. La figure 11.8 montre une telleface apres passage a l'air et clivage sans autre
préparation. On peut observer les deux types dehearatomiques avec la reconstruction de
surface (21)-H dans l'insert de la figure.

Dans la mesure du possible, un léger flux d’azeteraintenu sur I'échantillon pendant
les opérations a I'air ambiant et notamment legaifmns de clivage, fixation mécanique sur le
porte échantillon et transfert dans la chambretidigduction du bati. Le substrat est alors dégazé
sous ultra-vide vide pendant environ 5h avec umtigai en température de 3 heures a 250°C.
Cette phase de dégazage permet de désorber learslrésiduels tels que®l et CO pouvant
se trouver sur la surface. La température estivetaent basse pour ne pas déshydrogéner la

surface. Le substrat est ensuite refroidi et lag8géralement 1 heure pour un retour a la
température ambiante.
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Figure 11-8 : Image STM 200 nr200 nm de la surface d’un substrat Si(001X4(RH. En insert, image
40 nm40 nm montrant la reconstructionX2) de la surface hydrogénée(on observe les ligeadimeéres Si-Si) .

Les substrats non hydrogénés Si(001) sont obtenpartr des mémes échantillons
Si(001) « HF-Last » en réalisant un dégazage atemeérature plus élevée de 550°C pendant
environ 30 minutes. A cette température I'hydrogemelésorbe de la surface.

La propreté et la planéité des substrats Si sosmtcdaditions nécessaires pour obtenir
I'épitaxie du cuivre. Une analyse par spectroméfigyer ainsi que I'observation des clichés
RHEED permettent notamment de rendre compte dedht€ des surfaces. Un exemple type de
spectres Auger obtenus sur Si(001) HF-Last et §00$) préparé par voie humide est présenté a
la figure 11.9. Pour les substrats HF-Last, on aé&dte pas ou trés peu de pollution a I'oxygéne
ou au carbone et ceci de facon reproductible. Rsupréparations par voie humide, les résultats
sont plus aléatoires et s'il est possible d’obtelds surfaces propres, il reste trés souvent des
traces de carbone a l'issue du dégazage.

o5 . Si(92eV)

HF-Last
20 - -
g
315 -
2 HF (20%)
& 10 -
£
5 I 1
C
0 (272 eV (503 eV
0 200 400 600

Energie (eV)

Figure 11-9 : Spectres Auger enregistrés sur unsstai préparé par voie chimique (HF 10%) et par le
procédé « HF- last » aprés un dégazage de 3 heuped) °C.
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[1.3.2 Contrble par RHEED de la croissance dureua température ambiante

~

Cette partie présente les résultats de caraciénsabbtenus a partir de la technique
RHEED in situ utilisée pour contréler I'évolutiore da morphologie, de la structure des dépbts
en cours de croissance.

L'utilisation de différents types de surface Si(P@&bn hydrogénées (« HF-Last » suivi
d’'un dégazage a 550°C) et hydrogénées par voiedau(riF dilué) ou par voix gazeuse (« HF-
Last ») a pour but de mettre en évidence le rolpomant de la préparation de surface et
particulierement de I’hydrogénation sur I'épitagie cuivre.

Les dépbts de cuivre sont réalisés par épitaxie jgtgr moléculaires a température
ambiante d’'une part parce que la forte réactiviiécdivre avec le silicium impose une basse
température de dépbt et d’autre part pour permetteecomparaison de nos résultats avec ceux
des études antérieures reportées dans la littérdtlinfluence de la vitesse de dépét n'est pas
abordée dans ce travail et pour cette étude elleasprise entre 0,1 et 0,5 nm/s. Ce choix
semble étre un bon compromis pour la croissanceudue, c’est a dire : ni trop élevée pour
permettre I'établissement de la diffusion des atome cuivre en surface et se rapprocher des
conditions de croissance selon le mode couchequanhe, ni trop basse pour limiter la diffusion
du cuivre dans le silicium.

11.3.2.1 Croissance de Cu sur Si(001)(2

L’épitaxie du cuivre sur Si(001) non hydrogéné feésle plus souvent en une structure
de croissance polycristalline ou en une texturé&peétielle de fibre <111> en accord avec C. S.
Liu et al.[37]. Aux premiers stades de la croisgarmn observe un fond tres diffus d’ou ressort
peu a peu une figure d’anneaux (polycristaux désurds) et un diagramme caractéristique
d’'une croissance avec une texture de fibre {11i¢gpntant un axe de symétrie d’ordre 3). Un
exemple de cliché RHEED sur un dép6t de 40 nmrésepté a la figure 11.10.

Figure 11-10 : Cliché de diffraction RHEED sur aiép6t de 40 nm de cuivre réalisé sur Si(001) naindgéné
(azimuth Si<110>).
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[1.3.2.2 Croissance de Cu sur Si(001)x1)-H

L’hydrogénation de la surface semble jouer un riblgortant pour la croissance
épitaxiale du cuivre sur Si(001). D’'apres les étudmlisées sur ce systéme rappelées au chapitre
I1.2.2, 'hydrogénation inhibe I'interdiffusion ainterface Cu-Si, favorisant ainsi I'épitaxie qui
suit de la couche de cuivre. L'observation de tassance par RHEED (fig. 11.11) nous montre
effectivement un comportement différent de celiseslsé sur Si(001) non hydrogéné.

Le diagramme RHEED du substrat Si présente de reambs lignes de Kikuchi qui sont
caractéristiques de la bonne qualité cristallindadeurface. Le début de la croissance du cuivre
se caractérise par la disparition du diagrammeildtiusn laissant un fond diffus. On observe
ensuite une tendance a former des anneaux, etigume fde diffraction intermédiaire a celle
associée au substrat Si et a la couche Cu(001) ypmairépaisseur autour de 2 nm. Pour des
épaisseurs plus importantes, le digramme RHEEDfirsafles anneaux disparaissent et le
diagramme caractéristique d’une croissance de Qyu@oparait peu a peu. Il faut déposer une
couche suffisamment épaisse d’environ 50 nm poteniben surface une structure du cuivre
bien cristallisé. Cependant, la morphologie dessamce a ici un caractere tridimensionnel lié a
une forte rugosité de la surface. On peut obseumant I'azimuth <100> du silicium (<110>
du cuivre) I'apparition de taches supplémentailesea intenses qui traduisent la formation de
défauts de croissance. Il s'agit d’'un maclage irtgadrsuivant les plans <111> du réseau cfc du
cuivre.

Figure 11-11 : Clichés de diffraction RHEED obsesvéu cours de la croissance du cuivre sur Si(0QXkE(-H
suivant les deux azimuths <110> (a,b,c) et <100(f) de Si et pour des épaisseurs 0 nm (a,d), foreh et 50
nm (c,f).
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11.3.2.3 Croissance de Cu sur Si(001)(3-H

La qualité cristalline de la surface est mise ewleénce par la présence de nombreuses
lignes de Kikuchi et également par la reconstric#el visible suivant I'azimuth <11@>(fig.
I1.12.a). Des les premiéeres couches de cuivre dgspde RHEED suivant Si<110> montre une
superposition de trois diagrammes RHEED pour umgsépur comprise entre 0 et 2 nm.

Suivant lI'azimuth <100> de Si (voir fig. 11.12.b)e diagramme RHEED pour des
épaisseur inférieures & 2 nm montre un réseau deedaintenses compatible avec un
arrangement cubique. Pour des épaisseurs plus tampes on observe bien le diagramme
caractéristique du cuivre avec des taches moirases associées a la formation de macles.

La croissance est cette fois plus complexe. llrestarquable sur ce type de substrat
d’'une part d’observer pour la premiere fois la aigne d’'une phase intermédiaire épitaxiée a
linterface Cu/Si et d’'autre part de constater unelité de la croissance cristalline bien
meilleure que celle observée sur des substrat B{d81)-H préparés par voie humide. En
effet, on n'observe pas d’anneau au début de lasamce et pour une épaisseur équivalente de
40 nm le diagramme RHEED du cuivre sur Si(O0R®ij2H montre des taches plus étirées
(tiges) que sur le substrat Si(001x0-H (HF10%). La rugosité, la densité de marche# so
dans ce cas plus faibles.

a) azimuth Si <11C b) azimuth Si <100
0 nm 4 nm - 0nm
0,5 nir 6 nm - 1,4 nm
0,9 nm 8 nm - 9 nm
1,4 nm 18 nm - 36 nm

1,8 nm 40 nm

Figure 11-12 : Evolution du diagramme RHEED au csule la croissance du cuivre sur Si(001)42H (HF Last)
suivant les deux azimuths de Si <110> (a) et <1QBpet en fonction de I'épaisseur de cuivre.
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11.3.2.4 Indexation des diagrammes RHEED ol&esur Si(001)-(21)-H : mise en
evidence de la formation d’un siliciure épitaxié.

Dans le cas ou l'interface est parfaite sans iiffagion, c’'est a dire sans formation de
siliciure, le désaccord de maille attendu a l'ifaee est alors de 6 % suivant la direction
<110 La figure 11.13 montre la relation d’épitaxie cespondante. Le réseau cristallin cfc du
cuivre s’aligne sur la structure diamant du silicidans le plan de croissance par une rotation de
45°.

[010]
[010]cu [100]c

[100]s;

Figure 1I-13 : Relation d'épitaxie dans le plan deissance entre Cu et Si: Cu(001)[100] || Si(0Q10] avec un
misfit de ~ 6%.

On retrouve effectivement ces relations d’épitastien regarde les diagrammes RHEED
pour le substrat Si(001) et une couche épaisseueec Cependant une phase intermédiaire
épitaxiée se forme au début du dépbt La structursiletiure associé est compatible avec une
structure cubique. En se référant au tableau k.ladpage 23 et a partir de critéres purement
géomeétriques, la phafesemble la plus favorable pour une épitaxie suCaI).

Nous allons dans un premier temps identifier etxed les différentes taches observées a
partir des diagrammes RHEED enregistrés pour 1,4demsuivre déposé. Les figures 11.14 et
[1.15 montrent, pour les deux azymuths <14,0et <100%; respectivement, les diagrammes
RHEED enregistrés avec en superposition les diagegsnRHEED théoriques des structures
diamant du silicium, cubique faces centrées dureud¥ cubique centré du siliciue(notée par
la suitef3 Cu-Si).

Les taches associés au cuivre, au silicium etlmiuse ne sont pas toujours différenciés
sur les diagrammes expérimentaux et nous n’obsergatun nombre limité de taches hkl pour
identifier de fagon certaine la structure de ceisile.
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Figure II-14 : Diagramme RHEED expérimental obtgrour une épaisseur de cuivre de 1,4 nm suivanintiath Si
<110> avec en superposition les diagrammes RHEE®Dfilques de Cu, Si g&Cu-Si. Les taches satellites repérées
par des fleches correspondent a des taches de snagleant les plans {112} et a des taches de diifsa multiple.
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Figure 11-15 : Diagramme RHEED expérimental obtgraur une épaisseur de cuivre de 1,4 nm suivanintfath
<100>g; avec en superposition les diagrammes RHEED théesgle Cu, Si & Cu-Si.
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A la figure 11.14, dans I'hypothese ou I'on a efigement la phase cubique centfEdes
taches satellites (indexées par des fleches) deepatrautres de la tache centrale semblent
correspondre a des taches de macles suivant las flla2} du siliciure et a de la diffraction
multiple comme illustré sur la figure 11.16.

La présence de nombreuses fautes d’empilement madies n’est pas surprenante si on
se refere aux observations faites par Solbergessirlicture des phases de silicigpr€usSi [16].
Ces taches qui disparaissent au-dela de 5 nm santhien reliées a la présence d’un siliciure a
l'interface.

[001]si |1 [001 Jeussill [001]cu

002
§ cu:Fcca=3614

B ' 022 0 sSi :Diamanta=5.434
0 p-CusSi :BCCa=2.838

T(110) T(-l-lO). A
N

220 [110]si ||[110]cussi|| [010Ly

>

020

O 110

T(11-2) T(-1-1-2)

Figure 11-16 : Indexation possible des taches diital observées sur les clichés RHEED pour un ddpdt,4 nm.
La droite m est un plan miroir induit par la présende macles orientées suivant les plans {112} ttansuche de
siliciure. Les taches indexées T(110), T(-1-10)12]§ et T(-1-12) sont les taches symétriques (aivatpntes) des
taches (110), (-1-10), (11-2) et (-1-1-2) par rappaux plans de maclage. Les taches A et B sontai#®es de
diffraction multiple : A est issu de la diffractialu faisceau source T(110) provenant de la couehsilatiure et qui
diffracte sur les plans (110) du siliciure ; B cespond a une diffraction du faisceau source T(1&2)les plans
(022) du cuivre.

Pour des dépbts d’épaisseur supérieure a 2 nmséaun de tache du cuivre est de plus en
plus intense et celui du siliciure disparait. Osexve des doublets de taches autour des positions
attendues des taches du réseau de cuivre comnanteenta figure 11.17.a.
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Figure 11-17 : (a) Diagramme RHEED observé surdép6t de 3,5 nm de cuivre (azimuth Si<110>) et (b)
Schéma d’'un dépbt de cuivre présentant une terigrains colonnaires faiblement désorientés papat a
I'axe de croissance [001] ; les fleches représentanlirection [001] dans chacun des grains.

Ce dédoublement observé suivant les deux azimutiisé¢galement figure 11.12-b) est lié a
une texture de fibres de la couche de cuivre. @ellge présente sous la forme de grains
colonnaires faiblement désorientés de quelquesédeugr rapport a I'axe de croissance [001]
(voir illustration a la figure 11.17.b).

Comme le montre la figure 11.18, cette désorientatdiminue lorsque I'épaisseur du
dépdt augmente. La valeur de I'angle est estimgartér des diagrammes RHEED présentés a la
figure 11.12. Cet angle qui est d’environ de +4 degau début de la croissance diminue ensuite
et s’annule pour une épaisseur de 30 nm. La digpades doublets et I'étirement progressif des
taches du cuivre traduisent une amélioration deydalité cristalline de la surface et une
diminution de la rugosité.

atache 1
e tache 2

612

40 60 80
A h (nm)

Figure 11-18 : Evolution de I'angle de texturatiaghen fonction de I'épaisseur h de cuivre déposé.
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11.3.3 Conclusion

L'importance de I'étape de préparation de surfase meise en évidence a partir de
'observation des diagrammes RHEED en cours dessaoce sur trois types de substrats
Si(001) : 'un non hydrogéné, les deux autres hgdngs soit par voie humide, soit par voie
gazeuse. On constate alors des différences not@blgsalité de croissance.

La croissance du cuivre sur les substrats non kygaies conduit a une texture de fibre
préférentielle {111}. Si il y a interdiffusion aititerface, la caractérisation par RHEED ne la met
pas en évidence.

Pour la premiere fois la signature d'un siliciure éitaxié est observée sur les
substrats hydrogénésEn effet, les clichés de diffraction RHEED obsergéir les 2 types de
substrats hydrogénés révelent la formation d’unigike et une croissance préférentielle [001] du
cuivre. La formation d’un siliciure de cuivre contrdlée parl’hydrogénation de la surface
semble étre alors une étape primordiale pour la ciesance épitaxiale du cuivre.

Les dépbts de meilleure qualité cristalline soriepnbs sur les substrats Si préparés par le
procédé « HF-Last». La complexité des diagrammelcED observés ne permet pas de
conclure sur la structure du siliciure formé. Ceggent ils sont compatibles avec une symétrie
cubiqgue et en particulier avec la structure dwisite cubique centr Cu-Si (% Cu >82.8). Il
semble difficile d’aprés ces observations d’assdeieroissance du cuivre sur Si(001) a un des
modeles connus de croissance. Le début de crosssncaractérise par la formation d’'une
couche de siliciure de quelgues nm d’épaisseurs par une croissance tridimensionnelle de
cristallites de cuivre épitaxiés faiblement déswés. Le cuivre croit alors avec une forte texture
de fibres {001}. En augmentant I'épaisseur, cetisadientation diminue. On retrouve une bonne
gualité cristalline de la surface pour une épaissepéerieure a 30 nm ('angle de texture en
surface devient alors quasiment nul).

La phase siliciurgd Cu-Si stable & haute température a I'équilibrentioelynamique n’a
encore jamais été reportée. En effet, les étudeSigd01) et Si(111) reportent la formation a
l'interface de la phasg-CusSi stable a température ambiante Cependant latsteude cette
phase n’a jamais été révélée par RHEED, ni idéstifivec certitude par d’autres techniques de
caractérisation structurale.

La qualité des surfaces hydrogénées par voie huoudwar le procédé « HF-Last » étant
tres différentes il est difficile de dissocier feff du type d’hydrogénation (monohydre ou
dihydre respectivement) de celui de la contamimatio de la rugosité de surface. Les surfaces
monohydre (« HF-Last ») beaucoup plus stables gasgivées contre I'oxydation a I'air ambiant
pour environ 40 heures contre quelques minutes pesirsurfaces dihydres. Les substrats
hydrogénés par voie humide montrent une contamimatésiduelle en surface (présence de
résidus carbonés et d’oxyde en surface) probableaessi a I'origine du caractére polycristallin
observé en début de croissance. il faut déposes aloe couche suffisamment épaisse pour
enterrer les défauts de début de croissance saitoen60 nm pour obtenir une structure bien
ordonnée en surface.

D’aprés nos observations, I'hydrogénation en lintitprobablement I'interdiffusion
permet la formation contrélée d’'un siliciure épitaet ainsi I'épitaxie du cuivre. Aussi, nous
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allons dans la partie qui suit caractériser cetteriace pour mieux comprendre les mécanismes
de croissance, la structure et le réle de ce wikodans I'épitaxie du cuivre.
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Il.4 Caractérisation de I'interface Cu/Si(001)

Cette partie est consacrée a la caractérisatiantstale et morphologique de l'interface
Cu-Si pour des dép6ts de cuivre sur Si(001) hydrégkes substrats hydrogénés par le procédé
« HF-Last » étant particulierement adaptés poupitb&ie (bonne planéité, tres faible
contamination, stabilité a 'ambiante), nous avohsisi d’utiliser ces substrats pour la suite de
cette étude. Afin de mieux comprendre le role digisie dans I'épitaxie et la morphologie de
croissance du cuivre, nous avons effectué un erlsatslraractérisations de l'interface Cu/Si :

» Caractérisation de l'interdiffusion par spectrorgéttélectrons Auger : nous présentons une
étude originale de leffet de I'hydrogénation desrfaces Si(001) en utilisant des
échantillons présentant un gradient d’épaissewudee.

* Une caractérisation structurale fine de [linterfapar microscopie électronique en
transmission (TEM) et par diffraction de rayons X iacidence rasante (GIXRD). Cette
derniere technique couplée a un bati d’épitaxiesrmarmet notamment d’étudier I'évolution
structurale de cette interface aux premiers stddeepot.

[1.4.1 Caractérisation de I'interface Cu/Si par @pemétrie d’Electrons Auger

A partir d'un grand nombre de spectres enregidedeng d’échantillons dits « coins »
présentant un gradient constant d’épaisseur dereguivous allons reconstituer le spectre
d’émission de la phase siliciure et les profilcdacentrations dans un dépo6t de cuivre d’environ
5 nm. Nous renvoyons le lecteur vers I'annexe guirguve a la fin de ce document pour une
présentation de la technique AES, et pour le détila procédure de traitement des données
utilisée (décomposition en composantes principadssspectres).

Les échantillons « coins » ont été élaborés potie @tude sur deux types de substrat
(voir le chapitre 11.3.1.2 page 33 sur les préparst de surface) :
e Si(001)-(1)-H hydrogéné par le procédé « HF-Last »
* Si(001)-(%1) non hydrogéné obtenu a parti d’'un substrat hyémé « HF-Last »
recuit sous vide a une température d’environ 5585@ désorber I'hydrogéne.

La géométrie de ces échantillons est illustréefagure 11.19. L'épaisseur de cuivre varie
linéairement de 0 a environ 5 nm sur une longu&mwiron 15 mm. Ces coins d’épaisseur sont
réalisés en translatant a vitesse constante unumatayant I'échantillon au cours du dépo6t. Sur
chacun des échantillons, nous avons laissé une vienge du substrat et déposé a l'autre
extrémité du coin une couche épaisse de cuivre.d€es zones servent de zones étalons pour
'enregistrement des spectres de références assagi&ilicium pur et au cuivre pur. Pour ces
mesures Auger, I'énergie des électrons inciderttsles keV et l'intensité des électrons Auger
eémis par les atomes de Cu et Si est recueillie darmalyseur CMA (Cylinder Miror Analyser).
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Figure 11-19 : Schéma d’un échantillon coin de Qu 8n substrat de Si pour la caractérisation Au@are en
coupe et vue de dessus).

Les dépbts de cuivre pour les deux échantillonsascoint été effectués a une vitesse
constante de 0,1 nm/s pour ne pas tenir comptefflts cinétiques dans l'interprétation de nos
résultats.

11.4.1.1 Spectrométrie Auger sur un échantillorncGu/Si(001)-H (hydrogéné)

Si comme le révelent les observations RHEED unisik se forme aux premiers stades
de la croissance du cuivre, nous devrions obseaeignature dans les spectres Auger pour de
faibles épaisseurs.

Au cours de l'acquisition des spectres sur le di@paisseur une |égere dérive en énergie
peut apparaitre (liee notamment a un probléme dléoent des charges électriques). Pour
remédier a cela chaque spectre est recentré pportad® un pic de référence (exemple pic a
60 eV du cuivre). L’ensemble des spectres enrégiséist mis sous la forme d’'une matrice
d’intensités de dimensions (p spectres canaux d’énergie). Cette matrice D utilisée paur
décomposition en composantes principales (cf. ajnexnsi que les spectres enregistrés des
références Cu et Si sont illustrés ci dessoudiguee 11.20.
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Figure 11-20 : Ensemble des spectres (a) enregiskedong du coin d’épaisseur et formant la matidgedonnées D
(intensités pour une épaisseur et une énergie dm)nd.e contraste de l'image correspond a un catga
d’intensité. Les spectres mesurés sur les zoneslideim nu et de cuivre épais sont moyennés pewirsde
spectres de références de Cu et Si (b).

Si on essaie de reconstruire 'ensemble des sgeatpartir d'une combinaison linéaire
des spectres de références du cuivre et du silicanms’apercoit que I'ajustement n’est pas
parfait. Le spectre obtenu sur le coin d’épaisggaur 1,5 nm de cuivre déposé montre un
élargissement du pic Sia 92 eV.

La présence d'un siliciure (un environnement rigre cuivre autour des atomes de
silicium) entraine en effet un dédoublement caretiue du pic a 92 eV [26, 51] mis en
évidence pour une épaisseur de cuivre de 1,5 npowet une acquisition avec une meilleure
résolution (figure 11.21).

I [u.al]

E[eV]

30 50 70 90 110

Figure 11-21 : Spectre Auger obtenu sur Cu (1,5:81{p01).

On utilise alors la décomposition en composantacjpale (décrite en annexe) pour
définir la troisieme composante inconnue qui estdectre de référence associé au siliciure de
cuivre a l'interface.

Les valeurs propres de la matrice des covarianZgs [D]'[D] classées par ordre
décroissant (en valeurs absolues) sont :

{A1=7.47.16, \2= 4.26.16,A3=6.74.10, \s = 4.89.16, A5 = 3.42.16, \¢ = 2.57.16, ...}
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On ne garde alors que les trois plus grandes &aleapres {'1, A’> A3} Les autres
valeurs propres sont associées au bruit expériiéms trois vecteurs propres (QQ’2, Q’s)
correspondant ainsi que les spectres, (R, R’3) sont illustrés ci-dessous a la figure 11.22.

(a) 15000 A (b) —R()
—R'(2)
0.11 10000 - —R(@)
5 ~ 5000 -
3 94 3
2 2 0
1) 0
c c
o ]
E £ 5000 -
01 -
-10000 -
0,2 : : -15000 ————————
0 50 100 30 50 70 90 110

Position [0,1 mm] Energie [eV]

Figure 11-22 : a) Vecteurs propres Q'Q’», Q'z et b) vecteurs R’ R’5, R’ obtenus a partir de la décomposition en
composantes principales de la matrice [Z].

La derniere étape consiste a effectuer un changeteenase de [Q] vers [R] la base des
spectres physiques. La matrice R est formée dedrepale référence du cuivre, et du silicium
enregistrés sur les zones en bordure du coin dgpai et d’'un troisieme spectre que l'on
recherche et qui est associé au siliciure d’interfd.a matrice de passage [T] comporte alors
trois inconnues. En appliquant la condition quedenme des intensités normalisées associées a
chaque constituant doit étre égale a 1 et en appiigcette condition sur chaque spectre
expérimental, il est possible par itérations deniefa forme du spectre fRrecherché et les
intensités normaliséey; | I"; et I'; associées aux spectres Ry, Rs. En pratique, on exprimesR
comme une combinaison linéaire des trois vecteur,sRR, R’s, c’est a dire tels que,

3
Rs= zai R
=

et on ajuste les coefficients pondérateurgles 3 inconnues) en respectant les conditions
suivantes :

[D] =[R].[1"]

soitpourchaquespectreD; dela matricededonnée,

3 3
D, = ZRi.I{,‘j telque Zlﬂj =1let 0<I{j<1

i=1,0 i=1,0j
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Le processus itératif converge et les solutionsmies sont illustrées a la figure 11.23 ou
les intensités normalisées sont représentées atidonde I'épaisseur de cuivre déposeé. Le
siliciure non identifié est noté Cu-Si.

2000 1 -
(a) (b)
0,8
(]
0. 3
E g 0,6 - —cu
2 g —Si
%] No) — -Sj
o 204 - Cu-Si
£ -2000 A §
IS
0,2
-4000 ———— 7 0 ‘ ‘ ‘ Ao pors
30 50 70 90 110 0 1 2 3 4
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Figure 11-23 : a) spectres de références de Cp,(Bi (R), Cu-Si (R) et b) intensités normalisées associées aux
constituants Cu {1), Si (I';), Cu-Si (I).

Connaissant maintenant les profils d’intensité encfion de I'épaisseur de cuivre
déposé, on peut calculer les concentrations effestiie chague composant Cu, Si et Cu-Si dans
une couche d’épaisseur donnée.

Pour le calcul des concentrations, on fait les typges suivantes :
» La croissance se fait couche par couche (rugoéigégeable).
e On suppose que la position de l'interface Si/dé@btarie pas.

» Les paramétres correctifs de rétrodiffusioly=(1+r) et datténuation (longueurs
d’échappemenk) sont des constantes quelle que soit la matrice 8§ Cu-Si) et I'énergie
considérée (60 eV ou 92 eV). Le tableau ci-desgoésente les différentes valeurs)dé’
etyx" en fonction de I'énergie de I'élément X sourcd’'@mission Auger et de la matrice M
considérée [52]Les coefficients calculés pour la phase Cu-Si smhtulés a partir des
coefficients pour Cu et Si pondérés par leur cotmaiion dans le siliciure (%Cu ~80).

Matrice M
Termes de correction Si Cu Cu-S
Acd” [60 eV] (nm) 0.395 0.387
As"[92 eV] (nm) 431 0.443 0.440
ve [Ep=3 keV, Byy =60 €V] | 1.56 1.88 1.82
ye' [Ep=3 keV, By =920 eV]|  1.30 1.48 1.44
Vs [Ep=3 keV, Ew =92 eV] | 1.54 1.85 1.79

Tableau 1I-4 : Longueur d’échappemehtet coefficients de rétrodiffusigndes électrons Auger en fonction de
leur énergie et de la matrice M d’absorption
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On prendra alors la longueur d’échappement moyennad,42 nm et les termes de
rétrodiffusions seront négligés (car considérésitiqaes quelles que soient I'énergie et la
matrice).

Soit Isi (Icy, lcu-s) l'intensité normalisée associée au composant€8igt Cu-Si), le profil

de concentration de Si (Cu et Cu-Si) suivant z aadtulé a partir des relations suivantes
illustrées a la figure 11.24.

Substrat Si

Figure 11-24 : lllustration des signaux Auger émpiar un échantillon comportant n nm de cuivre déposé

On défini,
- A le coefficient d’absorption (d’atténuation) dignal auger a travers 1 nm de matiere.

A=A

- iy, 'intensité normalisée du signal émis par unecbeude 1 nm en surface (x = Si, Cu ou
Cu-Si)
1
exp ~ < jmz
_11(x) _i r{ Ae
" Jedn)
exp ~ 44 |0z
Jexi "%,

ou z est la distance a l'interface en nanometr® @srrespond a la surface du substrat avant

dépot), f; est l'intensité non normalisée (émise) par unechewde 1 nm en surface, &tdst
l'intensité du signal Auger émise par un échamtiloassif (semi-infini) .

1 = (1_A)

On utilise la relation suivante pour exprimer lancentration [X] en constituant X dans
le plan du film en fonction de z :

[x], 0, = (l 7 —I;()A

soit, [X]Z = M

1-A)
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La figure 11.25 montre les profils de concentrasae Si, Cu et Cu-Si obtenus pour un
dépbt de 4,5 nm de cuivre.
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Figure 11-25 : Profils de concentration de Si, CuGu-Si pour un dépbt de 4,5 nm de cuivre sur SK& la
position z=0 correspond a la surface du silicium.

[1.4.1.2 Spectrométrie Auger sur un échantillorncGu/Si(001) non hydrogéné

De méme que pour le coin d’épaisseur réalisé 0085)-H, on applique la méthode de
décomposition en composantes principales. Lestedésude ce traitement ainsi que les profils de
concentrations obtenus pour un dép6ét d’environ 7dencuivre sont rassemblés a la figure 11.26
ci-dessous.
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Figure 11-26 : a) spectres de références de Cu),(Bi (R), Cu-Si (R), b) intensités normalisées associées aux
constituants Cu {1), Si (I';), Cu-Si (I'5) et c) profils de concentration de Si, Cu et Cyp@&ir un dép6t de 6,7 nm de
cuivre sur Si(001) non hydrogéné. la position ze@respond a la surface du silicium.

11.4.1.3 Comparaison Si(001)-H et Si(001) non hygioé

Les résultats de la décomposition en composaniiesimles obtenus pour les deux types
de substrats, hydrogénés et non hydrogénés, mowuéhest nécessaire dans les deux cas de
prendre en compte une troisieme composante auéréeguspectres de références Cu et Si pour
reproduire les spectres expérimentaux. Cette &misi composante est liée a la réaction
d’interface et donc a la formation d’'une couchenwrdiffusion aux premiers stades de la
croissance. Le spectre Auger associé a ce silieisirgimilaire a ceux reportés dans la littérature
sur la caractérisation de I'interface dans le @asaliches minces de cuivre déposées sur silicium
[53] et semblable aux spectres obtenus sur deshesudpaisses de £3i [54]. Le dédoublement
caractéristique du pic de silicium (90 eV et 92 &g} bien la signature d’une siliciuration de
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l'interface. S'il est difficile de déterminer la imgosition exacte du siliciure, d’apres les travaux

d’Hiraki le taux de cuivre doit étre supérieur a%QJ51].
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Figure 11-27 : a) Comparaison des profils de conications de Cu, Si et Cu-Si calculés a partir désultats de la
spectrométrie Auger sur substrat Si(001) hydrog€ieH) et non hydrogéné (Si). b) Profils de concaidns
équivalentes de Cu et Si en prenant une teneub%e®u dans le siliciure.

L'effet de I'nydrogénation de la surface sur leofflg de concentrations est assez
conséquent (voir figure 11.27). En effet a 4 nm lileterface la concentration en siliciure est
d’environ 10% sur Si(001)-H alors qu’elle est emcate 50% sur Si(001) non hydrogéné.
L’hydrogénation de la surface diminue de moitié I'@aisseur de la zone d’interdiffusion.
Celle-ci est en moyenne d’environ 5 nm sur Si(00&t de 2 nm sur Si(001)-HD’aprées les
travaux de Higai [40], I'hnydrogénation limite laffdision en surface des atomes Ni et augmente
la barriere d’énergie pour une pénétration des asolNi dans le réseau de silicium (voir chapitre
I1.2.2.4 page 30). La surface hydrogénée est anusns réactive que la surface non hydrogénée.
L’effet observé pour la croissance du cuivre esagarable cependant si elle inhibe fortement la
diffusion en surface et augmente apparemment Kg@at’activation de pénétration du cuivre
dans le silicium, 'hydrogénation n’empéche pas complétement [linterdfusion a
température ambiante.

Il est important de rappeler ici que dans les hygses posées pour le traitement des
données Auger, l'interface est supposée fixe. s, @n a considéré le cas le plus simple ou la
croissance du cuivre se fait couche par coucheerment dit que les interfaces Si/siliciure et
siliciure/Cu sont supposées planes. Les concemiatiainsi calculées peuvent donc étre
sensiblement différentes dans le cas le plus ptebab ces deux hypotheses ne sont pas
vérifiées. En effet, les profils de concentratioms accord avec les observations RHEED
montrent une croissance tridimensionnelle. Le @&xecouvrement de la surface en siliciure de
cuivre est d’environ 70% prés de l'interface Silitsire. L’hypothése d’une croissance couche
par couche n’est donc pas vérifiee. La positionadsurface de Si est de méme sensiblement
modifiée. A partir d’'un calcul simple de bilan deatmere, pour former un siliciure ayant une
structure cubique centrge Cu-Si (a= 0,284 nm) sur une épaisseur moyenne den Zsoit
environ 7 mailles), il faut consommer environ I'églent d’une maille de Si, soit les 4 premiers
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plans de la surface du silicium pour alimentemlarfation du siliciure. La position de l'interface
serait donc décalée d’environ 0,5 nm en moyenne.

Rappelons également que dans le cas d’'un dépaingeusurface hydrogénée le cuivre
s’épitaxie contrairement aux dépots sur substratshydrogénés qui conduisent le plus souvent
a une texturation préférentielle {111}. La struetugpitaxiée du siliciure a été observée par
RHEED uniquement pour des dép6bts sur les surfacheadenées.

L’hydrogénation en limitant la diffusion du cuivre dans le silicium, conduit a la
formation contrdlée d’un siliciure nécessaire a I'pitaxie du cuivre qui suit. Il nous faut alors
identifier la structure de ce siliciure pour miezomprendre I'origine de cette épitaxie.

[1.4.2 Caractérisation de I'interface Cu/Si(001) p&M

La microscopie électronique en transmission (TEMjmet de visualiser les couches
minces en vue de dessus (vue plane) pour une alisernde I'échantillon dans le plan de la
couche ou en vue de coté (vue transverse) pouolservation de la section de I'échantillon et
donc des interfaces. A partir d'images hautes oéiswis et de clichés de diffraction nous allons
caractériser la morphologie de linterface Cu/Si peéciser la structure du siliciure. Les
observations ont été réalisées sur un microscof®EX de la marque JEOL. La tension
d’accélération des électrons est de 400 kV. Laluésa ponctuelle du microscope est 0.17 nm.

I1.4.2.1 Préparations des lames minces

Les couches ont été étudiées suivant deux directmbservation par rapport au substrat
Si(001) : en vue plane [001] et en vue transvetd®][ Dans les deux cas on effectue dans un
premier temps un polissage mécanique en utilisastdisques abrasifs de 30 um a 1 um pour
ainsi réduire I'épaisseur de I'échantillon jusg@aviron 30 a 40 um. Les lames minces sont
ensuite percées par amincissement ionique, sotemsgeau d’ions argon d’énergie 4 keV, dans
un appareil de la marque Gatan. Le temps de permgagen est d’environ 3 a 4 heures.

11.4.2.2 Vue plane sur 20 nm Cu / Si(001)

La figure de diffraction en vue plane obtenue sue @one d’environ 500 nm500 nm
sur un échantillon 20 nm Cu/Si(001) est présentda &igure 11.28. On distingue ici trés
clairement la présence de trois réseaux cristallins

On retrouve les réseaux cubiques associés au qeivibegue faces centrées ou cfc) et au

substrat de silicium (diamant) ainsi qu’un troise&néseau qui comme nous le verrons avec les
images de haute résolution provient de l'interfdaes taches de ce réseau indiquent également
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une symétrie cubique (axe de symétrie d’ordre 4).cBnsultant les structures des phases du
systeme Cu-Si rappelées dans le tableau 1.1 pagee2réseau de tache est compatible avec la
structure cubique faces centrées (cfc) de la pBa€e-Si. La tache indexée Cu-Si hkl sur le
cliché de diffraction de la figure 11.28 correspcéddha tache de diffraction attendue pour les plans
110 de la phasp Cu-Si. Les réseaux de taches indexés sont ilkistié le schéma de la figure
I1.28. Si on consideére la structure cubique centlégarametre de maille mesuré dans le plan
d’interface est alors de 0,284 nm.

[110Jsi [1[110]g cu-sill [010]cy

4 [100]s; |[100]5 ¢, 51 [110]e,
cu 92l -220 04 O 020
T = Si220 ‘., 220%.
- ~Tio
Cu-Si hkl 020 -
e =110
- vy o) 200
200 b 1 Q-*"'..."---..
. ) cu
0 si
0 pcusi

0:20

#7220 0.40% 2-20

-2-20

Figure 11-28 : Cliché de diffraction électroniquairsun échantillon 20 nm Cu/Si(001) en vue planédé8m du
diagramme de diffraction correspondant et indexatites taches correspondant aux trois réseaux Sidieimant,
a= 0.543 nm), Cu (cfc, a= 0.361 nm)@&Cu-Si (cc, a = 0.285 nm).

11.4.2.3 Vue transverse HRTEM sur 80 nm Cu / Si{001

Nous présentons a la figure 11.29.a une image dzastopie a haute résolution d’'une
section de I'échantillon en axe de zone [1sl0Dn peut observer a linterface une zone
contrastée de quelques nanometres d’épaissetwn3ebarde la transformée de Fourier de cette
image (voir figure 11.29.b et 11.29.c), on retroule triplé de taches déja observé en vue plane
suivant la direction [11@}
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CuSi11( [

Figure 11-29 : a) Image HRTEM d’une section d'urhéatillon 80 nm Cu / Si(001 en axe de zone [1510F1 et
G2 sont deux « grains » de cuivre faiblement désbés par rapport a I'axe de croissance [001] éparés par un
sous-joint de grains repéré par la fleche. b) Tfanmée de Fourier (TF) de I'image, c) grandissendmtimage
TF autour de la tache 220 du silicium.

La figure 11.30 montre un champ sombre réalisé mignément a partir du cliché de
diffraction de la figure 11.29.b. L'image présenté&st reconstruite par une opération de
transformée de Fourier inverse a partir de la tads®ciée a la phase de siliciure. La tache de
diffraction correspond bien a une phase situémtetface Cu/Si. Le siliciure se présente sous la
forme de lentilles d’environ 15 a 20 nm de longugur alignés le long de l'interface forment
une couche quasi-continue de 2 nm d’épaisseur neygieépaisseur variant de 0 a 4 nm).

Figure 11-30 : Champ sombre numérique réalisé atpale la tache de siliciure 110 Cu-Si
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La figure 11.31 (page suivante) est I'image obteaygartir de I'image haute résolution de
la figure 11.29.a par un filtrage de Bragg réalssé les trois taches 020 Cu, 220 Si et f10u-
Si. On obtient ainsi une image des plans réticulai@sespondants. L'étendue de la phase
siliciure est définie par la présence de dislocatide désaccord paramétrique (repérées par les
signes [) aux interfaces Cu/ siliciure et siliciure/ Si. ake [001] des précipités est
perpendiculaire au plan d’interface.

Les distances moyennes entre plans réticulaireandes pour chacune des phases sont :

Phase Distance mesurée (nm) Parameétre de maille (nm
Si (diamant) d[220] = 0,192 a=0,543

B Cu-Si (cc) d[110] = 0,201 a=0,284

Cu (fcc) d[200] = 0,181 a=0,361

Les réseaux de dislocations se caractérisent paecteur de Burgers dont on observe
sur cette image la projection dans le plan d’istest

A linterface silicium / siliciure, la composantergjetée du vecteur de Burgers est
bproj = ¥+ & <110>;. La distance moyenne entre les dislocations dardgirection [1104; est
d’environ 9,5 a 11,5 nm. Le désaccord paramétrentee les deux structures a cette interface
peut étre déduit a partir des relations préseraaashapitre 1.3.3 page 18 sur les mécanismes de
relaxation des contraintelsn considérant la structure libre de toute contrainte, le désaccord
paramétrique estimé a l'interface Si/Cu-Si est de,I a 2 %.

A l'interface siliciure/cuivre, en se limitant airlterface définie par le grain de cuivre
indexé G1, la distance entre dislocations est dfenvl,2 nm a 2,1 nm. La projection du vecteur
de Burgers estph; = ¥2 &, <100>,. En considérant la structure libre de toute contrairte, le
désaccord parameétrique de maille estimé a l'interfee Cu-Si/Cu est de 8,6 a 15 %.

Si la phase présente a l'interface est la pltade paramétre de maille a = 0,285 nm, les
désaccords paramétrigues attendus aux interfaces & silicium et le cuivre sont
respectivement 5,1 % et 10,6 %. Dans cette hypeth&s comparant ces valeurs aux valeurs
déterminées précédemment, la structure du silifigerait donc toujours sous contrainte, c’est a
dire dans un état de forte compression sur lasiticll est a ce stade difficile de conclure sur la
structure du siliciure et sur les états de contesinles couches sans la connaissance du parameétre
de maille hors du plan, c’est a dire suivant l@ction [001]. Nous déterminerons ce parametre a
partir des expériences de diffractions de rayonsnXincidence rasante présentées au chapitre
11.4.3 qui suit.
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Figure 11-31 : Champ sombre numérique (filtrageBl®gg) sur les trois taches 020 Cu, 220 Si et £10u-Si

réalisé a partir de 'image HRTEM de la figure30.a en axe de zone [1-10]. Les lignes en poistillélimitent la

phase de siliciure définie par la présence de dalions d’interface {). G1 et G2 désignent deux grains de cuivre

trés faiblement désorientés I'un par rapport a ket séparés par un sous-joint de grains représear la ligne

blanche continue.
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La couche de siliciure est discontinueL’'image haute résolution de la figure 11.32
illustre le caractere discontinu du siliciure. Observe en effet une zone entre précipités de
siliciure ou le cuivre est en épitaxie directemsumt le silicium. L'interdiffusion n’est pas donc
pas homogeéne et on vérifie ici ce qui était dég@senti en observant les diagrammes RHEED et
les profils de concentrations obtenus a partiradsplectrométrie Auger. Le cuivre et le siliciure
coexistent a l'interfaceMalgré le fort désaccord de maille, environ 10 %,d cuivre est en
épitaxie sur le siliciure.

Figure 11-32 : : Image HRTEM sur un échantillon 8h Cu / Si(001). Axe de zone [1-40la ligne de tirets
correspond au sous joint de grain a la frontiereddix grains de Cu trés faiblement désorientésldues degrés).
Le champ observé correspond a une zone entre gdaiisdiciure ou le cuivre est en épitaxie direatatnsur
silicium.

Sur les images haute résolution des figures 11.29.4.32, on observe des grains de
cuivre trés faiblement désorientés par rapportgel’de croissance [001]. Ceux-ci sont séparés
par des sous joints de grains perpendiculairesindefdface. Nous verrons en étudiant la
morphologie des dépbts de cuivre (cf. chapitre) Ilgbe cette structure de pseudo-grains
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colonnaires présentie également a partir de obsengaRHEED apparait des le début de la
croissance et perdure avec une augmentation dadsgur de dépot.

Remarque :

Sur I'image haute résolution (fig. 11.29.a), on peemarquer un contraste de franges a
I'interface Si/Siliciure dont les positions coinerd avec celles des dislocations d’interface et qui
s’étalent sur environ 10 nm dans le silicium. Naugvons pas déterminer l'origine de ces
franges : elle pourraient correspondrent a degésue déformation mais il est alors surprenant
d’observer un tel contraste sur une zone aussita&n

[1.4.3 Caractérisation de I'interface Cu/Si(001) gdfraction de rayons X en incidence
rasante

Les expériences de diffraction de rayons X préssntkans ce mémoire ont été réalisées
sur le diffractometre SUV (surfaces en ultra-vide)la ligne CRG interfaces BM32 de 'ESRF
(European Synchrotron Radiation Facilities). Céraitométre couplé a une chambre ultra-vide,
permet d’étudier in situ I'effet sur une surfaces dbfférents traitements réalisables en ultra-
vide : dépbt et croissance par épitaxie, traitentkatmique ou réaction avec un gaz dans la
chambre.

11.4.3.1 Principe de la diffraction X en inciden@sante

La diffraction des rayons X en incidences rasa(@XRD) [55] est une variante de la
diffraction X classique appliquée a I'étude detlacture cristallographique d’'une surface.

Lorsque l'angle d’'incidence du faisceau X par rappola surfaceq, est inférieur a
'angle critique de réflexion totalay., I'onde réfractée dans le matériau est évanescestr
amplitude décroit de fagcon exponentielle en fomctle la profondeur et elle n’est significative
gue dans une couche de trés faible épaisseur aosisrface. Cette épaisseur, qui dépend du
rapporta/a,, est typiguement de I'ordre de 1 a 5 nm lorsquest inférieur &.. L’angle critique
ac = V(20) est typiqguement de quelques 0.1°. En d’autrawdsy lorsquen est inférieur .,
seule une tranche de matériau de trés faible éuaissus la surface est éclairée par le faisceau
X, et elle seule contribue a la diffraction. L'idence rasante permet donc d’augmenter la
diffusion provenant de la surface de I'échantiljmar rapport a la diffraction provenant de son
volume. Comme l'intensité excitatrice varie trepid@ment ave@ au voisinage dei, il est
important d’éviter toute variation de au cours des rotations du cristal destinées a @men
différents plans réticulaires en position de difian.

Dans le cadre de I'étude des premiers stades dssanze par épitaxie d'une couche

mince d’'un matériau sur un substrat, la mesureaddidtribution d’intensité dans l'espace
réciproque fournit plusieurs types d’informationis :position des pics de Bragg de I'adsorbat
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permet de déterminer la phase cristallographiquede, la relation d’épitaxie, et les parameétres
de maille de l'adsorbat. La mesure de largeur depies dans différentes directions permet
également de remonter a la taille des domaines latrhosaicité et de détecter la présence
éventuelle d’une distribution des parameétres délende I'adsorbat.

11.4.3.2 Protocole expérimental

La ligne CRG-BM32 est placée en sortie d’'un ainttourbure de 0,8 T de 'ESRF. La
taille de la source est de 0,4 mm ¢H),2 mm (V) et sa divergence verticale de 0,13 naad
20 KeV. L’'acceptance horizontale de la ligne esRdemrad. Un schéma simplifié de la ligne
est représenté a la figure 11.33.

Fentes Poste
Fente verticale et .
verticale horizontale expéerimental

Source l l

Monochromateur

Figure 11-33 : Schéma de la ligne de lumiere CRGEMie I'ESRF. Les distances ne sont pas respedtéasiroir
et le monochromateur sont a 28 et 31 m de la sQetde poste expérimental SUV a 60 m de la source.

Le poste expérimental SUV comprend un goniometredifigaction couplé a une
chambre sous ultra-vide. Cet arrangement permetedjpart d’étudier des surfaces propres
nettoyées en ultra-vide, et d’autre part d'étudiesitu I'effet sur une surface des différents
traitements réalisables en ultra-vide: dépbt epissance par épitaxie d'un adsorbat,
bombardement ionique, traitement thermique, ou no@action avec un gaz introduit dans la
chambre...

Avant I'échantillon deux paires de fentes (vergcat horizontale) permettent d’épurer le
faisceau incident pour n'en garder que la partieplias intense. Les valeurs habituelles
d’ouverture de ces fentes sont 1 mm Q3 mm (H) pour la premiére paire de fentes et
0,5 mm (V)x 0,3 mm (H) pour la deuxieme.

Apres I'échantillon, la direction du faisceau diffté est définie par deux paires de fentes
de sortie motorisées identiques aux fentes d’entrée valeurs d’ouverture de ces fentes sont
typiqguement 6 mm (V¥ 1 mm (H).

L’intensité du faisceau diffracté est mesurée @éal’un scintillateur Nal qui posséde un
taux de comptage maximum de 25000 photons/s damsngalinéaire pour un bruit de fond de
I'ordre de 0.1 photon/s.
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Figure 11-34 : Schéma des principaux mouvementdifftactomeétre

Le schéma simplifié des différents cercles du diffométre est représenté sur la figure
I1.34. L’axe x est vertical, ainsi que la surfaaelgchantillon. Le faisceau X incident est dirigé
suivant I'axe y. Le point H est 'hnomocentre dufidi€tometre. Lorsque I'échantillon est aligné,
'angle a est I'angle d’incidence du faisceau X par rappola surface. L'angleb correspond a
la rotation de I'échantillon autour de la normala &urface. Les mouvements du diffractomeétre
peuvent étre classés en trois catégories :

- Les mouvementsa et w pour I'échantillon, et & pour le détecteur, servent a
I'exploration de I'espace réciproque.

- Les mouvements z, xa et X, de la téte porte échantillon servent a aligneshi&ntillon
par rapport aux axes du diffractometre.

Les substrats utilisés pour ces expériences de BIxdht du silicium (001) préparé avec
le procédé « HF last » présenté au chapitre IR3age 33. Les dépbts de cuivre ont été réalisés
par évaporation a partir d’'une cellule de Knudsemsdla chambre ultra-vide couplée au
goniométre de diffraction. La vitesse de dép6tdestL0® nm/s, c'est & dire de deux ordres de
grandeur inférieure a la vitesse utilisée pouabération des films de cuivre présentés jusque la.
Une observation des clichés RHEED préalable augrexpces de diffraction montre d’une part
la bonne qualité cristalline du substrat et d’aytaet une évolution caractéristique semblable a
celle observée au cours de la croissance dangild’'BaM du laboratoire du CEA. En effet, on
a constaté sur un échantillon de 1,5 nm, le méragranme RHEED que celui rapporté au
chapitre 11.3.2.3., c’est a dire la signature deldemation d’un siliciure épitaxié en début de
croissance. L’énergie du faisceau est de 18 KeV.
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[1.4.3.3 Identification de la structure de l'intade

a) Mesure du parametre de maille dans le planassance

Les résultats présentés ici ont été obtenus sfimure cuivre de 1,5 nm d’épaisseur. La
figure 11.35 représente une cartographie X mesdeées le plan de croissance, c’est a dire une
image du réseau réciproque dans le plaa)da silicium @~ 0).

a) A D) (4405 (040si
| 4. *
(-2-20) (0207
ksi (-220%s,
)
(-1-10)
hsi (-400’si (000
- ® o
0 (-200%s

Figure 11-35 : a) Cartographie X dans le plan deoiwsance (08)s;, A ~ 0, pour un dépét de 1,5 nm de cuivre sur
Si(001)-H. Les zones de couleur uniforme limitégoeintillées ont été artificiellement ajoutées edsguent des
zones non explorées ou bruitées b) Représentatiodexation des réseaux de taches correspondéntlite S est

utilisé pour indexer les taches de Bragg en aceorec la structure cubique centrfeCu-Si

On observe d'une part le réseau de taches de Braggses associées a la structure
diamant du substrat de silicium et d’autre pardenxieme réseau de taches correspondant a la
structure cubique centré déja observée par micpiscen transmission et en accord avec la
structure de la phage Cu-Si. Une mesure des parameétres de mailles égplar de croissance
donne une valeur caractéristique de distance iatespe d(110) de 0,2000 nm et donc un
paramétre de maille dans le plan de croissance 2829 nm (parametre évalué a partir de la
tache du siliciure positionnée a la coétg $hksi=1.92). La déformation dans le plan de
linterface définie par rapport au parametre dellmdibre de toute contrainte de la phdse
a = 0,2854 nm serait alogg = - 0.89 %.

A cette épaisseur on n'observe pas les tachesatgyRtu cuivre. En effet, tout le cuivre
s’adsorbant a la surface diffuse alors dans leisiti pour former la phase siliciure.
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b) Mesure du paramétre de maille perpendiculaingl@u de croissance

Le parametre hors du plan, c’est a dire suivanidanale au plan de croissance a été
déterminé a partir d’'une série de scans dans éavé€ciproque autour de la tache de Bragg 112
du siliciure3 présumé. Tous les scans sont réalisés et indexésport au réseau du silicium,
c’est a dire en prenant les indices hkl du silickomme dimensions de référence dans le réseau
réciproque. La figure 11.36 représente I'espacepréque du silicium et le plan dans lequel ont
été effectués les différents scans. Des omega-smanété enregistrés le long de la normale a
l'interface pour différentes positions corresportidanine valeur d’indice L allant de 3.5 a 3.8 et

les points expérimentaux composant chacun desrepeamirrespondent a une mesure d’intensité
pour un doublé (HK) donné.

4 [001]s,

Domaine  d'acquisition  di 044 (00L)s:
spectres de diffraction autour -224 Si

la tache de Bragg (112) 404 / N s

siliciure.

[OkO]si

Ensemble des points HKL
mesure composant le spe
enregistré a la cote L.

-440 040

o » [h0O0]si
-400 (H KO)Si 000

Figure 11-36 : Représentation du réseau réciprogiuesilicium et de la zone d’acquisition des spectte cote L
autour de la tache de siliciure.

Un exemple de spectre enregistré a la c@te13.65 est représenté ci-dessous a la figure

I1.37.a ainsi que I'évolution de l'intensité intégr de chacun des spectres enregistrés le long de
la direction [00L}; a la figure 11.37.b.

Intensité (u.a)
w
=
=
=
T

3600 [

Intensite Integree (u.a.)
IS
T

3400

2200 1 1 1 1 L0 1

I I ! I
130 132 134 136 138 140 142 144 345 35 358 36 365 37 375 38 3.85

Ormega L

Figure 11-37 : a) exemple d’'omega-scan enregistnéour de la tache de siliciure a la céte L = 3@5h) Evolution
de l'intensité intégrée des pics enregistrés pdwaqrie omega-scan en fonction de L.
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On observe bien la présence du pic de Bragg -118&ilahiure 3 autour de la position
attendue, c’est a dire centré sur la cotg 11,92, Ksi = 1,92, lsi = 3.654}. Le paramétre hors
du plan correspondant est ¢ = 0,2922 nm alors gstide 0,2854 nm pour la phgseelaxée. La
phase en épitaxie sur le silicium serait alors en corapi@n avec une déformation de sa maille
perpendiculairement au plan de croissasice + 2,39 %.

c) Discussion et conclusion sur la structure taigie

En tenant compte des déformations dans le plamrst du plan, on peut déterminer le
coefficient de Poissown correspondant et défini par la relation suivante :

E; _ag—aq, =—2|/

E, Qq, —q 1-v

ou, & et @ sont respectivement les parameétres de maille megarpendiculairement et
parallelement au plan de croissancg,eat le paramétre de maille de la structure libee d
contrainte.

Avec @ = 0,2854 nm du siliciur@, la valeur trouvé® = 0,57 est trop importante. Elle
doit étre inférieure a 0,5 et généralement compeigee 0,3 et 0,5 pour les métaux tel que le
cuivre. Le parametre de maille du siliciure libre de toutecontrainte n’est donc pas celui
reporté dans les tables pour le siliciurg (a# 0,2854 nm).

Le tableau 1.5 montre I'évolution du coefficient ¢oisson calculé en fonction du
parameétre de maille du siliciure variant de 0,28%,290 nm. En considérant une valeur
raisonnable de 0,40 + 0,10 pour le coefficient desgon,le parametre de maille du siliciure
est @ = 0,287 + 0.001 nm. Les déformations parallele perpendiculaire recalculées a partir
de ce paramétre sont respectivement —1,4 + 0,3 %28 + 0,3 %.

& (nm) v

0,285 0,63

0,286 0,50

0,287 0,39

0,288 0,29

0,289 0,21

Tableau 1.5 : Evolution du ccefficient de poissocalculé en fonction du parametre de maille libeeabntrainte g
du siliciure.

On peut remarquer que la déformation dans le ptarlid £ 0,3 % est en accord avec la
densité de dislocations estimée a l'interface Riifsie a partir de I'analyse des images de
microscopie électronique (voir page 56 et 57). ilieigre est en compression sur le silicium.
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Les désaccords paramétriques entre les structuresibfes de contrainte aux
interfaces sont :

» f(interface siliciure/Si) = 5.7 + 0,3 %
« f(interface Cu/siliciure) =-10.9 + 0,3 %

11.4.3.4 Evolution des spectres en fonction dedigépeur de cuivre

Sur un autre substrat de silicium préparé de la enéagon, une série de mesure de
GIXRD a été réalisée autour de la tache 220 daiwili pour suivre I'évolution du signal en
fonction de I'épaisseur de cuivre déposée, de GirBmm. Le repere de position dans I'espace
réciprogue se base toujours sur les indices hkiédeau du silicium. Une partie des spectres
enregistrés sont présentés a la figure 11.38.

La figure 11.38.a représente le pic de diffracti@®2 du substrat de silicium (en échelle
logarithmique). Ce pic de forme un peu particuliseedécompose en un pic principal trés fin et
intense correspondant a la diffraction des plan@ @@ substrat et en une contribution de
diffusion diffuse (le pied du pic). La base du p&t due a la présence de défauts enterrés dans
une couche de reprise d’épitaxie de silicium d’emvil00 nm effectuée avant hydrogénation de
la surface. La forme du pic restant inchangée sarsicans enregistrés pour les différentes
épaisseurs de cuivre, on a volontairement supplénpic de Bragg intense du silicium sur les
spectres des figures 11.38.b-e. Seul le pied dupisilicium est représenté.

On observe dés le début de la croissance un épandeingauche du pic du silicium
correspondant a la formation du siliciure (Figuk&8.b). La forme du pic du siliciure varie
légerement avec I'épaisseur. Nous avons déconvaeepic en deux contributions de type
gaussiennes (Cu Si-1en rouge et Cu Si-2 en oramgies scans) pour rendre compte de cette
evolution. Le pic principal du siliciure Cu Si-1tésune position fixe K = Ksj = 1.92 quelle que
soit I'épaisseur de cuivre. La position du pic setaire Cu Si-2 varie en fonction de I'épaisseur
et est déterminée a partir de I'ajustement destp@xpérimentaux. Pour une épaisseur entre 1 et
3 nm de cuivre, on remarque également sur le seda figure 11.38.d. I'apparition d’'un Iéger
épaulement a droite du pic du siliciure qui se gupg&e au pic du substrat a la cotg HKs; = 2.
(Figure 11.38.d). Cette contribution transitoiraistiée par un pic de forme gaussienne n’est plus
visible aprés dépb6t de 5 nm de cuivre.
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Figure 11-38 : Evolution des spectres de GIXRD gis&és autour de la taches 220 Si en fonction'@wmalisseur de

cuivre déposeé :

0 nm(a), 0.4 nm (b),

1.2 nm(8)nm(d), et 5 nm(e). Les courbes de couleur reptése les

contributions de type Gaussiennes utilisée pouragpire les spectres expérimentaux et sont asseaassiliciure
(en rouge et orange) et au cuivre (en vert).

Apres ajustement des scans expérimentaux illustaéfigure 11.38, nous avons évaluée
lintensité intégrée de chacune des contributionarpen étudier I'évolution en fonction de
I'épaisseur de cuivre déposé. Les courbes d'inteimkitenues sont représentées a la figure 11.39.
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Le pic principal de siliciure (Cu Si-1 en rouge)ymente en intensité jusqu’a un premier
palier a environ 3 nm de Cu puis augmente de naupear des épaisseurs plus importantes.
D’aprés nos premieres observations ce palier digité apparait pour une épaisseur en accord
avec I'épaisseur de siliciure déduite des diffésrgxpériences présentées préecédemment dans
les chapitres sur la spectrométrie Auger et lactérsation de l'interface par TEM. Au-dela de 3
nm, on s’attend a observer une diminution de lhste du pic du siliciure et a 'augmentation
rapide de l'intensité du pic de cuivre. La faibntribution attribuée au cuivre en épitaxie sur le
silicium (le pic 200 du cuivre en vert sur les scar superpose au pic du substrat) apparait pour
une épaisseur d’environ 1,4 nm et atteint cependgidement un palier de faible intensité avant
de disparaitre a une épaisseur d’environ 5 nm. ispadtion du pic du cuivre est liée a la
formation ininterrompue du siliciure observée juadunm.

8 10

610" -

410°

210% |

Intensité intégrée [cps/s]

0 10 20 30 40 50
Epaisseur [nm]

Figure 11-39 : Evolution des intensités intégréessdcomposantes des spectres expérimentaux enoforusi
I'épaisseur de cuivre. Les lignes en pointillé egentent les variations attendues pour une crotssamaintenue a
température ambiante.

Au-dela de 2,5 nm I'évolution des courbes d'inténgst un artefact lié aux conditions
expérimentales. L'évolution observée s’explique e élévation de la température du substrat
au cours de I'expérience. En effet, la cellule djgoration a été maintenue a une température
d’évaporation d’environ 1060°C pendant toute laédude I'expérience, soit environ 6 heures.
Méme si la cellule placée a environ 30 cm de I'aétilan est masquée pendant I'enregistrement
des spectres de diffraction, il est vraisemblahle tp température du substrat se soit élevée
progressivement pendant la durée de I'expérienéehhuffement de I'échantillon a été vérifié a
posteriori et la température du substrat atteioigr pes dépdts supérieurs a 3 nm a été estimée
supérieure a environ 70°C. Jusqu’a une épaisse@;5a 3 nm de cuivre dépose, le siliciure
épitaxié semble joue un réle de barriére de diffusMais au-dela, la température continuant a
augmenter, la diffusion du cuivre dans le siliciast de nouveau activée. Ceci explique alors la
faible intensité du pic de cuivre qui apparait &ipde 1,5 nm et qui finalement disparait peu a
peu au-dela de 3 nm. En prolongeant I'expériensgyia une épaisseur de dépoét de 8 nm, on a
effectivement constaté la seule présence du pgilidiure. On peut cependant considérer que les
mesures réalisées sur I'échantillon pour des épaissde 0 a 2,5 nm caractérisent bien la
croissance du cuivre a température proche de l'ambiet qu’'au-dela la croissance qui se fait a
plus haute température est modifiée par rappogt guton devrait normalement observer. Le pic
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du siliciure au dela de 2,5 nm devrait diminuent#nsité et celui du cuivre devrait augmenter
rapidement comme illustré par les lignes en pao@stisur la fig.11.39.

Intéressons nous maintenant a la variation du patreande maille du siliciure en fonction
de I'épaisseur de cuivre présenté a la figure lIC® paramétre est calculé a partir de la position
moyenne du pic de siliciure qui correspond a lameentes positions des deux contributions
Cu Si-1 et Cu Si-2 pondérées par leurs intensitégiées.

0.288

0.287 + .

0.286 |- ]

[nm]

0.285 | .

a_
Cusi

0.284 + .

0.283 4

0.282 ‘ ‘ ‘ ‘

Epaisseur [nm]

Figure 11-40 : Variation parameétre de maille ddisiure en fonction de I'épaisseur de cuivre déposé

En début de dépbt, le paramétre de maille dandale ge croissance du siliciure est
a =0,2875 nm soit égale a la valeur de la stredibre de contrainte estimée précédemment au
chapitre 11.4.3.3. Ce parametre diminue ensuite geustabiliser au-dela de 2,5 nm a une valeur
a = 0,283 nm (en accord avec la valeur mesuréersdepo6t de 1,5 nm page 63). L’évolution ne
peut donc pas étre expliqué a partir d’'une simelaxation des contraintes dans le siliciure. En
effet on s’attend dans ce dernier cas a observeraugmentation progressive du paramétre de
maille d’'une valeur inférieure a 0,287 jusqu’a &eur du paramétre libre de contrainte estimée
a 0,287 nm. Or, nous observons ici I'inverse.

Pour interpréter cette courbe, il faut prendre emmte la dynamique de réaction a
l'interface qui implique probablement un changen@mtcomposition et donc une modification
des parametres structuraux. La formation du siécge fait par un apport progressif de Cu qui
diffuse d’abord préférentiellement en position®istitielles dans le réseau de silicium prés de la
surface. L’augmentation nette de volume correspoinda parametre de maille mesuré en début
de dépodt (a =0,2875 nm) est d’environ 18 % aval#xation. La surface est alors fortement
contrainte et la stabilisation de la phase deigiicriche en cuivre se ferait via I'expulsion @u |
ségrégation d’atomes de silicium (70 a 100 % desnes Si en positions interstitiels). On
observe alors uneelaxation chimique de la structure qui se traduit par une diminuttn
parameétre de maille jusqu’a une valeur d’équiliare 0,283 nm. Ce type de mécanisme a été
rapporté notamment par Solberg [16] qui, a parfund étude structurale des phases
polymorphes)-CusSi, explique que les transformations de phasegdlg’” correspondent a une
augmentation de l'ordre structural avec une dimamutle la concentration en atomes de Si, et
une diminution de lacunes.
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11.4.4 Discussion et Conclusion

Nous avons montré a partir des caractérisationsRptED et par spectrométrie Auger
importance de la préparation des surfaces Si(Q@dyr I'épitaxie du cuivre a température
ambiante. L’hydrogénation des surfaces est uneséi@pessaire pour une croissance du cuivre
(001). En particulierl’hydrogénation permet de diminuer de moitié l'interdiffusion et ainsi
la formation contrdlée d’un siliciure épitaxié.

Pour la premiére fois la structure de ce siliciarété révelée a partir d’expériences de
microscopie électronique en transmission et pdradifion de rayons X en incidence rasante. Si
la formation de ce siliciure est associée a desanigémes complexes de diffusion et de
relaxation chimique pendant les premiers stadedépdt, la structure stabilisée aprés environ
1,5 nm de dépbt de cuivre estbique centrée C’est a dire compatible avec la structure de la
phase haute températseCu-Si qui, en se basant sur de critéres puren@rhétriques, est la
plus favorable pour une épitaxie sur Si(001). Cegibemse a notamment été identifiee par
Elkajbaji et al. pour des précipités de cuivre dalos silicium massif [56]. Cependant le
parametre de maille libre de contrainte estimé a 9,287 + 0.001 nm(a partir de mesures
effectuées sur un dépét de 1,5 nm de cuivre) gudr|mur a la valeur reportée dans les tables
(a= 0,285 nm). Cette structure de phase n’a engamais été observée dans les études
similaires sur la croissance du cuivre a tempéeadunbiante.

La structure cubique centrée du siliciure est démumée et peut étre déduite de la
structure diamant du silicium en complétant tous Btes interstitiels octahédriques et
tétrahédriques et en remplacant les atomes irtelstile silicium par des atomes de cuivre. Une
représentation de cette structure en épitaxiesssifitium est donnée a la figure 11.41.

Cu (cfc)
a=0,361 nm

3 Cu-Si (cc)

[001]5 ® Si a=0,288 nm

Si (diamant)

[010]s; a=0,543 nm

[100]s

Figure 11-41 : Représentation des réseaux de cudtrée siliciure en épitaxie sur Si(001). Les posi d’atomes
représentées dans la maille de siliciure sont asies.
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Il est difficile de déterminer expérimentalement la composition exacte de cette phase
mais le dédoublement caractéristique du pic d’émission Auger du silicium a 92 eV indique une
concentration supérieure a 70 % d’apres Hiraki et al. [51].

Le siliciure se présente sous la forme de lentilles allongées dans le plan de croissance
Ces précipités sont de taille homogene, c’est a dire une longueur (diametre) et une
épaisseur moyenne respectivement d’environ 15 a 20 nm et 2 nm. Disposés le long de
l'interface, ils forment une couche quasi-continue.

La forme particuliere des précipités rappelle celle observée par Elkajbaji et al. Le cuivre
précipite en formant des « colonies » de petits grains de forme réguliére aux joints de grains [56].
La nucléation d’'un premier germe de siliciure entraine localement une expansion de volume et
un champ de contrainte important. La relaxation de la structure ne se fait pas totalement
(¢=-1,4% pour 1,5 nm de cuivre dépose) et le champ de contrainte résiduelle induit une
certaine distance de séparation pour la nucléation des germes voisins. Si la diffusion du cuivre
dans le silicium se fait instantanément au tout début de la croissance, le cuivre diffuse peu ou
plus lentement a travers la couche de siliciure. La croissance des précipités se fait alors
préférentiellement le long de la surface.

Apres environ 1,5 nm de dépdt, les germes de cuivre croissent épitaxialement
préférentiellement au niveau des sillons formés entre les précipités, c’est a dire directement
sur le silicium. Deux raisons principales peuvent étre avancées :

i) la forte rugosité de la surface liée a la formation des précipités induit une modification
importante des potentiels chimiques locaux et la diffusion des atomes en surface se fait
préférentiellement des « bosses » vers les « creux » (le potentiel chimique local est lié a la
courbure de la surface [8]),

i) le désaccord paramétrique de mailles a I'interface Cu/Si est plus faible donc plus favorable
gu’a l'interface Cul/siliciure, respectivement 5.7 % et —10.9 % .

Il est remarquable de constater que le cuivre conserve une croissance épitaxiale (001)
lorsque I'on augmente I'épaisseur de dépot malgré un désaccord paramétrique important avec le
siliciure.

Une illustration des premiers stades de la croissance du cuivre et qui constitue un résumé
de toutes nos observations est donnée a la figure 11.42.
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Figure 11-42 : lllustration schématique des premsistades de croissance du cuivre sur Si(001) hy&hé :

1- un atome de cuivre arrive sur la surface. Ldugiion en surface est limitée par la présence eéesihaisons
hydrogénes ; I'atome de cuivre se stabilise sowsilace du silicium,

2- le siliciure de cuivre formé joue un rdle de fi@are chimique. La croissance des précipités se fai
préférentiellement latéralement.

3- Les champs de contraintes liés a la formatiamddremier germe de siliciure induit une distaneeséparation
avec les germes voisins. La formation du silickieeréte aprés dépét d’environ 1,5 nm de cuivresllieiure
forme une couche quasi-continue de 2 nm d’épaigseyenne (réseau quasi-continu de lentilles). fleahes

représentent des états localisés de compression) et de tension{ -) des structures.

4- le cuivre croit en épitaxie préférentiellemeunt ke silicium dans les sillons ainsi formés.

Ainsi les germes de cuivre métallique nucléentdas positions prédéterminées par la
structure du siliciure formé. Comment varie alasniorphologie du dép6t de cuivre ? Nous
avons déja pu observer par Microscopie Electronifugrésence de sous-joints de grains
perpendiculaires a l'interface séparant des pseudins de cuivre faiblement désorientés par
rapport a I'axe de croissance [001]. La texturefitbee {001} déja présentie a partir des
observations des clichés RHEED doit étre intimenfiésta la structure particuliere du début de
croissance. Nous allons dans la prochaine partidiedt I'évolution de cette morphologie en
volume et en surface en utilisant la microscopeetébnique en transmission sur des sections et

la microscopie a effet tunnel pour différentes gpaiiirs de dépbts.
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I1.5 Etude de la morphologie de croissance de Cu s&i(001) hydrogéné

Malgré les nombreuses publications sur la croissaluccuivre sur Si(001) (voir chapitre

11.2.2 page 27) trés peu d’études concernent lgphwogie de croissance. Ces études indiquent
une forte texturation {001} des dépdts et une ritgode surface relativement importante liée a
une croissance tridimensionnelle. La surface dwreucaractérisée par des techniques de
microscopie en champ proche (STM, AFM) présente stnecture d'tlots. Cependant I'étude
méme de I'évolution en cours de croissance de lgphobogie des couches en surface et en
profondeur n’a jamais été présentée. La formatiotiale d’une couche de siliciure de cuivre
caractérisée dans le chapitre précédent doit imfiere la structure de croissance du cuivre
métallique. A partir de caractérisations par micopse a effet tunnel (STM) et par microscopie
électronique en transmission, nous présentoniéude de I'évolution de la morphologie de
croissance du cuivre sur Si(001x3-H (« HF-Last »). Nous répondrons ainsi a deux
principales questions :

« Y a til une corrélation entre la morphologie derfage et la texture de grains
colonnaires révélée par RHEED (page 41) et parasdapie électronique (page 55 et
58)?

« Quel est le rdle du siliciure dans la morphologectbissance du cuivre ?

[1.5.1 Caractérisation de la morphologie de surfaaeSTM

La morphologie de surface est étudiée a l'aide dMioroscope a effet Tunnel (STM
Omicron) situé dans une chambre d’analyse sousvidi et directement connectée a la chambre
d’évaporation du bati d’épitaxie. Les couches dereuune fois déposées sont transférées sous
ultravide vers la chambre du STM. Des images tagaggues sont ainsi enregistrées pour des
épaisseurs de dépbts allant de 0 a 50 nm. Une inheade surface de silicium avant dépét est
montrée a la figure 11.8 (page 34). La surface @nés une trés faible rugositg,s~ 0.1 nm et se
caractérise par la présence de terrasses atondguEsa 100 nm de largeur.

Pour I'étude de I'évolution de la morphologie deslaface, nous ne prendrons en compte
gue les mesures effectuées sur les échantillopaid®eurs supérieures ou égales a 0,5 nm pour
lesquels la vitesse de dépot constante est den¥d. hes dépdts d'épaisseurs inférieures a 0,5
nm, ont été élaborés a une vitesse de 0,005 nankstélsse est volontairement plus faible pour
un meilleur contrble de I'épaisseur déposée). Danslernier cas, la réactivité a I'interface et
notamment la quantité de siliciure formée doit &gasiblement différente. La figure 11.43 (de a
a d) montre quelgues exemples d’'images obtenuedesudépbts de cuivre d’épaisseurs 0.125,
0.25,1 et 50 nm.

On observe une structure granulaire ou d’ilots ldégpremiers stades de la croissance.
Les flots coalescent rapidement & partir d'une sSeair d’environ 1 nm. Cette configuration
perdure lorsque I'épaisseur augmente jusqu’a I'appa du régime de formation de marches
atomiques pour une épaisseur supérieure a 30 nrac@nrd avec les observations des clichés
RHEED page 41). Pour le dép6t de 0.125 nm de cuorest a dire environ 0.7 monocouche
(MC), la surface présente une forte rugosité dizefarmation du siliciure. La densité importante

73



d'lots est alors d’environ 16 1ilots/cm2. La forme caractéristique quasi-cira@ailes flots se
conserve au cours de la croissance (jusqu’au rédenfrmation de terrasses atomiques). On
observe une faible dispersion de tailles et unemamgation de la taille caractéristique avec
I'épaisseur de déepbt.

L

Figure 11-43 : Images STM sur des dépbts de cusuneSi(001)-H pour des épaisseurs de 0,125 nm,25,0m (b),

1 nm (c), 50 nm (d). Les rugositég,s correspondantes sont respectivement 0.22, 0.3 6t 0.58 nm. Le
contraste de couleurs correspond a un contrastpafition suivant la normale a la surface. En insgrt chaque
image, une zone a échelle constante de 3& 86nm.

Pour analyser et caractériser I'évolution de laphotogie de surface, nous avons calculé
la rugosité RMS et la fonction d’auto corrélatioroyanne radiale des hauteurs a partir des
images enregistrées pour les différentes épaisdeuwsivre [57].

Soit hf,e) la fonction qui décrit I'évolution de la suréacElle mesure a I'épaisseur
moyenne e de cuivre dépose, I'écart de hauteparrapport a la hauteur moyenne de la surface
en un point de la surface a la positiorL’axe des hauteurs est perpendiculaire au supstest
aussi la direction de croissance.

La fonction d’auto-corrélation des hauteurs norseis’écrit :

N
our est la distance de corrélation qui est fixée pgeucalcul de la moyenne spatiale

(signifiée paf-)), o = <[h ~ ﬁ]%> = (h(O)h(O))y2 est la rugosité RMS de la surfade(h)).
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Nous avons caractérisé la hauteur moyenne despioti fluctuatioro.ms de la surface
et la longueur caractéristique de corrélation Hecipar L(e) = 2(e) ou ¢ est la valeur de
premiére intersection de la courbe d’auto corréatvec I'axe C(r)=0 pour une épaisseur e
donnée.

Trois exemples de courbes d’auto corrélation caksila partir des images enregistrées
sur des couches de 0.5, 1 et 1.5 nm d’épaissetireyonésentés a la figure 11.44.
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Figure 11-44 : Courbes d’'auto corrélation des haute calculées a partir des images STM pour dessépars de
dépdbt de cuivre de 0.5, 1 et 1.5 nm.

Les variations de la longueur L et de la rugositdaaction de I'épaisseur sont montrées
a la figure 11.45.
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Figure 11-45 : a) Evolution de la longueur L car&cistique de la taille des flots (a) et de la rsgé RMSo en
fonction de I'épaisseur e de cuivre déposé

Dans la gamme d’épaisseur comprise entre 1 et §danlbngueur varie suivant une loi
de puissance L ~*&® L’existence de cette longueur de corrélation im# que ces surfaces ne
sont pas de type self affine.

Dans la littérature, on trouve de nombreuses éted@®rimentales sur la croissance
épitaxiale montrant une morphologie d’illots avece umlistance de séparation bien
définie [57 et références incluses]. Les mécanisaeescroissance pour I'épitaxie sont alors
décrits a partir d’équations continues de la forme
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ou F caractérise les échanges avec la phase gademssure le flux incident moins le
flux désorbé moyen),G ,qui peut regrouper plusieersies linéaires ou non linéaires est lié a
des mécanismes de diffusion, de relaxation, et &mrgtion etn, est le terme stochastique
[57,58]. La majorité des modeles existants sotis@s pour décrire des cas idéaux de croissance
et en particulier d’homépitaxie : on considéere laface de départ idéalement plane et les
structures de croissance avec peu de défauts ;Omemealors pas compte de la réactivité
d’interface, ni de formation de sous-structuredy(@istaux, texture) au cours de la croissance.
Une telle approche dans notre cas est alors fastidicar le systéme Cu-Si étant tres réactif, le
cuivre s’épitaxie sur une structure complexe fodetrugueuse et la structure de croissance
présente de nombreux défauts (sous-joints de grains

L’évolution de la rugosité de surface en foncti@en’dpaisseur de cuivre déposé peut-étre
divisée en deux domaines (voir figure 1.45.b) :

* Entre 0 et environ 1 nm d’épaisseur, on observeaugenentation rapide de la rugosité qui
coincide avec la formation de la couche de sileienviron 2 nm révélée par microscopie
électronique (voir figure 11.29 p 55).

e Au dela de 1nm, la rugosité fluctue autour d’'unkewad’environ 0,7 nm. La formation du
siliciure n’est plus alimentée. C’est le domainecd@ssance du cuivre métallique.

[1.5.2 Caractérisation de la morphologie de la ¢®u€u par TEM

La réalisation d’échantillons n'a pu se faire poles épaisseurs de dépdts trop faibles
pour des raisons pratiques. En effet, au cours’almiricissement ionique, la pulvérisation
préférentielle de l'interface limite notre étuddes épaisseurs de cuivre supérieures a 20 nm. Les
images de microscopie obtenues sur des coupewvérans (axe de zone [1-10]) d’échantillons
et pour des épaisseurs de dépbt de 19, 35, 42reh Adnt montrées a la figure 11.46.

La couche de cuivre quelle que soit I'épaisseul @@t présente une structure colonnaire
de pseudo-grains tres faiblement désorientés ad@iliaxe de croissance [001] et séparés par
des sous-joints de grains perpendiculaires a tiate qui émergent a la surface du cuivre. Les
domaines de contraste différents sur ces imageespmumdent en effet a des orientations
différentes de quelques degrés. A partir des imdgasicroscopie de la figure 11.46, nous avons
déterminé une taille moyenne (diamétre) de cesnoa® en fonction des épaisseurs. Les valeurs
données dans le tableau 11.6 ci-dessous ne sordapiestimations. Pour des valeurs plus fiables,
il faudrait faire une analyse d’'image sur des chadipbservations plus importants.

Epaisseur 19 nm 35 nm 42 nm 70 nm
d (nm) 20 nm 30 nm 40 nm 80 nm

Tableau 11.6 : Diameétres des grains colonnairedamction de I'épaisseur estimés a partir des imagé&s de la
figure 11.46.
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Le diamétre est systématiquement environ égal paisseur de la couche et la
morphologie de la surface, c’est a dire 'ondulatide la surface coincide avec la taille des
grains. Les sillons en surface formés a la joncties grains coincident avec 'émergence des
sous joints de grains [59].

Figure 11-46 : Images TEM en axe de zone [1<]lftises sur des échantillons d'épaisseurs diff@smute dépdt :
a) 19 nm (champ sombre sur la tache Cu 002), b)rB%champ clair), b’) 35 nm (champ sombre sur Eh&aCu
002), c¢) 42 nm (champ clair) et d) 70 nm (changir @t cliché de diffraction).
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11.5.3 Discussion et conclusion

Nous avons présenté ici une étude de I'évolutionadenorphologie des couches en
surface par STM et en profondeur par microscopeténique. La longueur d’auto corrélation
caractéristique de la surface et le diametre malg=ngrains colonnaire augmentent en fonction
de I'épaisseur. Cependant nous ne pouvons établieldtion directe entre ces deux parametres.
La longueur L qui suit une loi de puissance, L**evarie plus lentement que la taille de grains
en fonction de I'épaisseur e, d ~ e. Il y a probat#nt une corrélation entre ces deux parametres
pour les faibles épaisseurs ou la structure graeuést bien mise en évidence sur les images
STM. Cependant nous n'avons pu faire d’observatieda morphologie en microscopie pour
des épaisseurs inférieures a 20 nm. Au dela denv80 nm, on observe la formation de
terrasses atomiques qui correspond a une annuldidangle de texture observé sur les clichés
RHEED (page 41). La qualité structurale de la sirfelaméliore avec I'épaisseur de dépét, ce
qui signifie probablement une décorrélation erdrebrphologie de surface et la morphologie en
profondeur.

La forme particuliére du siliciure est a l'origike la structure colonnaire observée. La
formation du siliciure s’achéve apres environ Inb e dépbt. Le cuivre métalligue se met alors
initialement en épitaxie sur le silicium dans l#®ss formés par les précipités de siliciure, t'es
a dire avec une distance de séparation prédéfianyidon 15 a 20 nm correspondant a la largeur
des précipités.

Ces germes sont désorientés de quelques degréappant a I'axe idéal de croissance
[001]. lls forment alors a leur jonction des soosHs de grains perpendiculaires a l'interface et
émergeant a la surface du cuivre. Cette textuféooes {001} a pour origine :

» La forte rugosité du substrat siliciur@ £ 0,7 nm),

* L'inhomogénéité de la structure cristallographiqie la surface. Le cuivre se trouve en
épitaxie localement sur le silicium et majoritaiesrhsur la structure du siliciure,

» Les désaccords paramétriques de mailles importantsk a linterface Cu/Si et surtout
11 % a linterface Cu / siliciure.

La croissance de grains dans des films polycrisgatecuits a hautes températures a fait
I'objet de nombreux travaux [60]. En s’intéressartévolution microstructurale de films épais
(~1 um) de cuivre polycristallins réalisés parcet@déposition, Detavernier et al. [61] ont
répertoriés et quantifies les différentes contidng ou forces motrices pour interpréter la
cinétique de croissance spontanée des grains &tatae ambiante. La vitesse de déplacement
des joints de grains mesurée est alors d’envir@hal00 nm/h. Dans notre cas, si on considere
une vitesse de dépbt constante de 0,1 nm/s, Isseitde déplacement des joints de grains est de
'ordre de 1 nm/s. Au cours du temps la structtwelue de facon a minimiser I'énergie libre du
systeme, c’est a dire essentiellement le rappoface sur volume.

Il en résulte une mobilité des joints de grainsgput s’exprimer ainsi :

v=M.AG
avec M, la mobilité du joint de grain, &G la force motrice.

Dans le cas de films épitaxiés, nous pouvons néglies excés d’énergie associés aux

fautes d’empilement, au blocage par des impuretés,la densité de dislocations. Si on néglige
'aspect dynamique de la croissance, les principfideces motrices sont I'énergie de joints de
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grains et I'énergie élastique. Le tableau ci-dessinnne les ordres de grandeurs des vals@rs
calculées pour notre cas d’étude.

Source Equation Données AG (J/cm)
Joints de grains 3y L ~20nm:
E. =279 nm ; T
LR Vo~0.3a1dme| ~ 452150

I?,ézformatiqn élastiqueg,, ... = v,¢2 Cy~ 170 MPa
Ileg au ‘desgccord de 2c2, Ci,~ 120 MPa -2
maille a [linterface ,=C;+C,- _ 0

, Cyy €~11,4%
Cu /B Cu-Si

Tableau 11.7 : Estimation des forces motrieS pour une croissance de grains activée par I'exd@surface de
joints de grains (4, et L sont I'énergie de joints de grains et le dédre moyen des grains) et par les déformations
élastiques ( Yest le module élastique biaxial exprimé pour Bmtation [001] du cuivre).

La principale contribution a la mobilité des joints grains est alors I'excés d’énergie de
joints de grains. Cependant a température ambgint& estime la mobilité M des joints de
grains de faible angle (<15°) inférieure &°X0n'/Js [61, 62], la force motrice permettant
d’obtenir la vitesse de migration des joints dergobservée correspond\s > 500 J/crii

La force motrice liée a I'énergie générée par Esence des joints de grains ne permet
pas d’expliquer a elle seule la cinétique de cerise observée.

Il faut alors probablement considérer les aspegtsanhiques de la croissance hors
équilibre thermodynamique. L’apport continu d’at@mde cuivre sur la surface rugosifie
localement celle-ci et modifie donc fortement I'égie de surface [63].

Flux d’atome
(@) © ° o
o adatgm
0 0% oNN® 5 O

O

FimC. t |<_ L(t) ST

el

Substrat £

us>uin

Figure 1I-47 : Pendant la croissance, la concenipatimportante d’adatomes implique un excédent efgie de
surface (l&Hjg) qui entraine la diffusion des adatomes de laamefdans les joints de grainss, | sont les
potentiels chimiques de surface et de joint dergral et t, la taille de grain et I'épaisseur depdé et g, la

contrainte dans le dép6t lié a la relation d'épigvet au régime de coalescence des grains. D’aprBs Guduru et

al. [63].

Si a I'équilibre thermodynamique, un atome de aiien surface a le méme potentiel
chimique qu’'un atome de cuivre situé au joint dairgg, en cours de dépot, c’est a dire hors
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équilibre, le potentiel chimique de la surface s&duen adatomes est alors supérieur a celui des
joints de grains. Cette différence de potentiehtfue entraine alors une diffusion des atomes
de cuivre de la surface dans les joints de grdinstriée a la figure 11.48. Cette approche a
notamment permis de modéliser la cinétique de meisecompression de couches minces
polycristallines au cours de la croissance [63].
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[1.6 Conclusion sur la croissance de Cu sur Si(001)

Nous avons montré a partir des caractérisationdRptED et par spectrométrie Auger
limportance de la préparation des surfaces Si(Q@dyr I'épitaxie du cuivre a température
ambiante. L’hydrogénation des surfaces est uneeétépessaire pour une croissance du cuivre
(001). En patrticulierl’hydrogénation permet de diminuer de moitié l'interdiffusion et ainsi
la formation contrélée d'un siliciure épitaxié. L'étendue de la zone d'interdiffusion est
d’environ 2 nm sur substrats hydrogénés et deug fous importante sur substrats non
hydrogénés.

La structure du siliciure formé sur les substraidrbgénés a été identifiée a partir de
caractérisations par microscopie électronique etlfffraction de rayons X en incidence rasante.
Elle ne correspond pas a la phgs€usSi reportée dans la littérature. Le siliciure a stracture
cubique centrée proche de la structure de la phase températur@ Cu-Si du diagramme de
phases a I'équilibre thermodynamique mais avec amameétre de maille légerement supérieur
a=0,287 £0.001 nm. La formation du siliciure edimentée pendant les 1 a 2 premiers
nanometres de dépodt du cuivre. Les précipités demtentilles allongées d’environ 15 a 20 nm
de diamétre disposées le long de l'interface ehfont ainsi une couche quasi-continue d’environ
2 nm d’épaisseur. Le siliciure est dans un étataepression sur le siliciung,(~ -1,4 %).

On constate que le cuivre se trouve alors en épitsr une structure tres rugueuse et
inhomogeéne, c’est a dire sur le silicium et magorédment sur le siliciure malgré un désaccord
paramétrique de maille d’environ 11%. La morphatopgarticuliére de ce siliciure conditionne
alors la morphologie de croissance du cuivre qiti Em effet, les germes de cuivre s’épitaxient
initialement sur le silicium dans les sillons infgécipités, c’est a dire avec une distance de
séparation entre germes prédéfinie par la tailke ptécipités de siliciure. Les germes de cuivre
croissent et forment a leurs jonctions un réseatsales joints de grains perpendiculaires a
l'interface et émergeants a la surface.

Nous avons également caractérisé la morpholog@alssance du cuivre en surface par
microscopie a effet tunnel et en profondeur parrosicopie électronique en transmission. La
longueur d’auto corrélation caractéristique deudage et la taille latérale homogéne des pseudo
grains colonnaires augmentent avec I'épaisseuregdtd Cependant nous ne pouvons établir de
relation directe entre ces deux paramétres. LaulemgL qui suit une loi de puissance, L %%
varie plus lentement que la taille de grains erction de I'épaisseur e, d ~ e.

La croissance latérale observée s’apparente a deissance normale activée par une
minimisation de I'énergie de sous joints de gra&n<ours de dép6bt.
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CHAPITRE Ill : CROISSANCE DE SYSTEMES
METALLIQUES A ANISOTROPIE MAGNETIQUE
PERPENDICULAIRE SUR Si(001) : Cu/Ni et ALLIAGE
ORDONNE FePd.
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[11.1 Introduction

Depuis 1956, année de la commercialisation du mendisque dur a meémoire
magnétique par IBM, la densité d’information desdmé a enregistrement n'a cessé
d’augmenter. Si aujourd’hui elle progresse toujourexiste une limite physique a la réduction
de la taille du bit d’enregistrement : pour dedléaide domaines trés petites vient se poser en
effet le probleme des effets thermiques, qui peuvEstabiliser I'aimantation dans la zone
enregistrée, entrainant ainsi la perte de l'infdrama Pour approcher cette limite physique, et
éventuellement la dépasser, de nombreuses étudasaétere fondamental ont été réalisées
depuis une dizaine d’années et continuent aujourd’h

La majorité des disques durs a mémoire magnétigiliseuaujourd’hui le principe de
I'enregistrement longitudinal, c’est a dire quedieection de I'aimantation est orientée dans le
plan du disque. Afin d’obtenir des densités d’erstegment plus fortes, il est nécessaire de
stabiliser des particules de plus en plus petiéd¢sjonc d'utiliser des matériaux a plus forte
anisotropie.

Actuellement les technologies les plus prometteugesr les futurs meédias
d’enregistrement magnétique sont :

* L’enregistrement perpendiculaire avec [I'utilisatiode matériaux a forte
anisotropie uniaxiale (alliages ferromagnétiquenarts tel que FePd),

e L'utilisation de support d’enregistrement nanostunés (un bit= un nanoélément
magnétique).

L'utilisation de médias a aimantation perpendicelgpermettrait d’augmenter d’un
facteur dix la densité d’information car dans cethafiguration, les domaines magnétiques sont
plus stables vis a vis de linstabilité thermiq&ns ce contexte, de nombreux travaux ont été
déja réalisés sur la compréhension de l'origin€Al@sotropie Magnétique Perpendiculaire. Si,
en général, 'aimantation dans les couches mina@gm@étiques tend spontanément a étre dans le
plan de la couche sous I'effet du champ démagmétigaxiste différentes sources d’anisotropie
uniaxiale qui permettent de fabriquer des couchésces a aimantation perpendiculaire :
I'anisotropie de surface et/ou d’interface, lesetffmagnétoélastiques ou encore 'anisotropie
uniaxiale d’origine magnétocristalline que présahtertains matériaux.

Si pour ces nouvelles applications industriellescepnant I'enregistrement magnétique
la pulvérisation cathodique est largement utilisEpitaxie par Jets Moléculaire reste
couramment utilisée pour des recherches plus emiasoo la compréhension des propriétés des
couches minces. De nombreuses études sur des sgséfitaxiés et donc relativement proches
d’'une structure idéale avec peu de défauts, salisé&s pour comprendre les relations entre
structure de croissance et propriétés magnétiques.

Actuellement, on trouve deux principaux types dst@yes a anisotropie magnétique
perpendiculaire : les multicouches métalliques Cuu/Co et les alliages ordonnés tels que
FePd et FePt. Le systeme Cu/Ni épitaxié sur Si(@ztpntribué dans les années 1990 a la
compréhension et la modélisation de I'anisotropegn@tique perpendiculaire, mais le faible
moment magnétique atomique du Ni (04 et la nécessité d'utiliser alors des structures
multicouches limitent les applications potentieliesces structures a I'échelle nanométrique.
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Les alliages ordonnés (FePd et FePt) qui ont’taijdt de nombreuses études au sein du
laboratoire Nanostructures et Magnétisme du CEAsdenoble sont des candidats prometteurs
pour la réalisation de média denregistrement atéhalensité. En effet, les films minces
d’alliages ordonnés présentent une forte anisaromiagnétique perpendiculaire qui en
repoussant la limite super-paramagnétique, c'esdird en rendant les bits magnétiques
thermiquement plus stables, permettrait de dimifaueaille des grains nécessaires au stockage
de l'information. On accroitrait ainsi la densitémtegistrement. La plupart des études réalisées
sur les alliages ordonnées concernent des filmgeanipitaxiés sur des substrats Mg0(001).
L'utilisation de ces substrats favorise la croissade couches de bonne qualité structurale et est
donc adaptée pour une approche fondamentale desigiés de ces alliages. Cependant peu
d’études ont été réalisées sur la faisabilité dééqper ces alliages sur silicium. Pourtant, depuis
guelques années, la nanostructuration des substeatslicium, notamment I'élaboration de
réseaux de plots (nanodots) a I'échelle de quelgumsnes de nanomeétres offre de nouvelles
perspectives pour le développement des médias shdetssités et font du silicium le matériau
encore incontournable pour la plupart des appboatde la micro- et nanoélectronique.

Dans ce chapitre nous présentons deux étudesaiéstin L'une concerne le systeme
Cu/Ni pour lequel on montrera les effets de |la &gation du cuivre en cours de croissance sur
les propriétés magnétiques de la couche. La deexé&node montre la possibilité de faire croitre
pour la premiére fois sur Si(001) l'alliage ordonink-FePd présentant une forte anisotropie
magnétique perpendiculaire en utilisant un silieianétallique (le siliciure de cuivre étudié au
chapitre précédant djg-FeSp) comme couche d’accrochage pour la reprise dépgita
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[1l.2 Systéeme Cu / Ni épitaxié sur Si(001) : inteliffusion et magnétisme

Malgré les nombreuses études sur le systeme Cu/Bh @articulier sur les propriétés
d’anisotropie magnétique, il reste des controvermasla chute importante de la valeur du
moment magnétigue mesuré pour de faibles épaissburbli. L'interdiffusion chimique a
I'interface Ni/Cu en cours de croissance semble @tie des explications les plus probables pour
expliquer ces observations.

Aussi, I'objet de cette étude est de caractérigstetdiffusion a l'interface du systéme
Cu/Ni épitaxié sur Si(001) et de montrer a partimdmodéle de ségrégation son effet sur les
propriétés magnétiques de la couche.

Nous présenterons dans un premier temps le sy<staii, les propriétés magnétiques
des multicouches en exposant notamment les comsewesur les origines de I'abaissement du
moment magnétique, et une introduction au phénordenggrégation. La seconde partie sera
consacrée a la caractérisation de [linterdiffusianl’interface Cu/Ni par Spectrométrie
d’Electrons Auger. A partir des spectres expérimexitet d’'un modéele de ségrégation nous
déduirons ainsi les profils de concentrations damg couche Cu/Ni. Finalement, nous
comparerons les valeurs du moment magnétique mag®icouches calculées a partir des profils
de concentrations avec les mesures expérimentafestées dans la littérature et avec nos
mesures effectuées par Réflectivité de Neutrors.[R) au Laboratoire Léon Brillouin (L.L.B.)
de Saclay.

[11.2.1 Introduction au systeme Cu/Ni et aux piéfgs magnétiques

[11.2.1.1 Caractéristiques du systeme Cu-Ni eunad

Les principales caractéristiques des éléments quikge et nickel a I'état massif sont
rassemblées dans le tableau ci-dessous :

Elément] Numéro | Structure| Paramétre deEnergie de surfacef* Propriétés magnétiques
atomique| cristalline| maille [nm] [ (001)a T; [J/m?]

Cu 29 CFC 0,361 1.640 Métal non magnétique
Ni 28 CFC 0,352 2.080 Métal ferromagnétiquie,
Tc=358°C

* énergie de surface a la température de fusiorpBa W.R. Tyson [64]

TS

Sur le diagramme de phases du systeme Cu-Ni pé&adatfigure Ill.1, le liquidus et le
solidus sont tirés de I'expérience. Pour le domaies basses températures, le diagramme est
issu dune modélisation thermodynamique. Sachter aét ont cependant montré
expérimentalement I'existence de phases alliéemsaebtempérature sur des films d’alliages Cu-
Ni [65].
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Figure 11l-1: Diagramme de phase a I'équilibre tieodynamique du systéme Cu-Ni et variation de |péeature
de Curie, T, en fonction de la composition tiré de "Binarloglphase diagrams”, Massalski, ASM International.

[11.2.1.2 Multicouches Cu(001)/Ni/Cu, un system@&ngsotropie Magnétique
Perpendiculaire (AMP)

Malgré le faible moment magnétique par atome deOM, s, soit trois fois moins que
pour le fer et une température de Curie relativeénfaible de 354°C, le systeme épitaxié

Ni/Cu(001) reste particulierement intéressant d@ude de I'anisotropie magnétique dans les
couches minces [66].

Ceci pour trois raisons :

- Premierement, le nickel a une densité d’énergie n@@gtatigue ou du champ
démagnétisant s relativement faible (igs(Ni) environ 1/10 K;s(Fe)), celle-ci étant la
principale composante de I'anisotropie défavorablene aimantation perpendiculaire.
Kwus = - Y2lp MZ avec M I'aimantation saturée.

- Deuxiemement, la densité d’énergie de couplage gtaghastique ke du Ni est élevée
est favorise I'AMP. K = 2Big(h) avec B=6.2.16 J/nT le coefficient de couplage
magnétoélastique(h) la déformation élastique dans le plan en famctle I'épaisseur h de
Ni. Pour une déformation de désaccord paramétdgsemailles de 2% i ~1C J/nT.

- Finalement, le systtme Cu(001)/Ni a un désaccorchdiie relativement faible (2.6 %)

qui permet ainsi une croissance cohérente pouepaisseur raisonnable (de 0 a 1,8 nm) et
donc une bonne épitaxie.
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L'équation proposée jusque la pour décrire l'aropié magnétigue dans le systeme
sandwich Cu(001)/Ni/Cu épitaxié est donnée par [67]

Ko =2 HoM 2+ 2B,(n)+ 25 e(n) + 25 (1)

Ou en plus des termes d’anisotropie magnétiqueotiene (du champ démagnétisant et
de couplage magnétoélastique) il faut ajouter éemes d’anisotropie des interfaces/surfaces :
B® et K® sont respectivement les coefficients d'anisotropagnétique de surface dépendant et
indépendant de la déformation a l'interface Ni/@aj0(B’ = - 50 mJ/m2 et K= + 0,85 mJ/m2).

B® est appelé aussi coefficient de couplage magreiglie de surface. L'anisotropie
magnétocristalline du Ni massif est négligeabla'est pour pas prise en compte dans I'équation
(ll.1). Par convention K est donc positif dans le cas d'une anisotropiémdlatation
perpendiculaire et négatif pour une anisotropigr@datation dans le plan de la couche.

Ce modeéle vérifie les limites expérimentales du diov d'épaisseur ou I'on observe une
AMP, c'est & dire de 2 a 13,5 nm. La figure lll.Bntre la variation de .h en fonction de
I'épaisseur h de Ni pour le systeme Cu(001)/Ni/Cpaairr le systéme Cu(001)/Ni. Le systeme
Ni/Cu est actuellement celui pour lequel le domailfépaisseur d'AMP est le plus large. La
limite supérieure de ce domaine est attribuée agieentation du terme d'anisotropie
magnétostatique, cependant quelques doutes suttstpi@nt a l'interprétation de la limite
inférieure. Le passage d'une AMP a une anisotrdgies le plan a environ 2 nm serait attribuée
selon C.A. Ballentine et G. Bochi au terme négd#nisotropie magnétoélastique de surface
moyenne des deux termes relatifs aux deux intesfdeda couche de Ni [66].

075 Cu/Ni/Cu (001) M
0.25
0

025

03 —
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-1

KT . h (erg/em?)

Vacuum/Ni/Cu (001)

0 20 40 60 80 100 120 140
h (A)

Figure I11-2 : Variation de K™h en fonction de I'épaisseur h de la couche delafis le systéme sandwich
Cu(001)/Ni/Cu et Cu(001)/Ni/vide en accord avéquiation. D’aprés Bochi et al. [67].

Un exemple de cycle d’hystérésis obtenu par mesur8QUID a température ambiante
sur un échantillon Cu(001)/Ni/Cu épitaxié sur SkP@vec une épaisseur de 4,5 nm de Ni est
représenté a la figure 111.3. L’Anisotropie Magrmgte Perpendiculaire est mise en évidence par
le caractére de facile aimantation du cycle lordguehamp est appliqué perpendiculairement a
I'échantillon. Le retournement de I'aimantation dda couche se fait brutalement. La forme
penchée du cycle obtenu sous champ paralléle etlur élevée du champ a saturation
indiqguent que l'axe dans le plan de la couche spoed au contraire a un axe difficile
d’aimantation.
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Le moment par atome calculé a partir du moment tara#@on de I'échantillon est

d’environ 0.42 £ 0.05 g On trouve de méme que S. Hope et al. [68] unewallu moment
magnétique assez faible par rapport aux @.far atome de Ni normalement attendu.

H (10° A/m)

M/M,
o

200 400 600

Figure 111-3 : Cycles d’aimantation enregistrés par SQUID a témghure ambiante sur un échantillon

Si(001)/Cu/Ni(4,5 nm)/Cu. Champ H appliqué /[&tu plan du film.

Si I'anisotropie magnétique du systeme Cu/Ni aigtEnsivement étudiée et interprétée,

I'abaissement du moment magnétique observé pouwolgshes de faible épaisseur fait toujours
I'objet de controverses.

Différentes études effectuées récemment rappoteEsiconclusions assez différentes sur

I'origine de I'abaissement du moment magnétiqué {69

L'existence d’'unezone d'interdiffusion due a une ségrégation des atomes de Cu dans
les structures épitaxiées Si(001)/Cu/Ni/Cu pourédie une des raisons. S. Hope et al.
[68, 70], en s’appuyant notamment sur des expé&ene P.N.R. et de caractérisation
Auger, concluent cependant que s'il existe effestient une interdiffusion, celle-ci est
trés faible et ne s’étend que sur quelques 0,lllIsrsuggérent que pour des épaisseurs
inférieures a 10 nm de nickel, la déformation inelldans la couche de nickel modifie
I'anisotropie de la couche et son moment magnétigagen. Cependant la déformation
de la couche ne suffit pas a expliquer I'importatiteinution du moment observée.

Ney et al. [69] n’ont pas observé d’abaissementndment magnétique pour des couches
de nickel d’épaisseur comprise entre 4 et 20 MMsgéps sur Cu(001). Cependant, pour
une épaisseur inférieure a 5 MC, lorsque la codehrickel est recouverte d’'une couche
de cuivre de 5 nm (capping layer), le moment magnétmesuré est de 0.4%.|Le
moment de la surfacelibre du nickel serait supérieur a celui du nickedssif et serait
compensé par umoment a l'interface Cu/Ni inférieur a celui du massif. Dans le cas
d’une structure sandwich Cu/Ni/Cu, seules les doutions des interfaces interviennent.
Le moment atomique moyen pour une faible épaissesir alors abaissé. Si
laugmentation du moment de la surface libre dukelicest expliquée a partir d'une
diminution du nombre de coordination des atomesugface, il n'y a pas d’explication
avanceée pour interpréter I'abaissement du momdintarface Cu/Ni. Cependant ces
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observations invalident I'hypothése de ségrégatiorcuivre et donc I'existence d’'une
zone d’interdiffusion.

Si le phénomene de ségrégation de surface du Calldaralliages Cu-Ni n’est plus a
démontrer [71], une certaine incertitude persisitang a la ségrégation (dynamique) du Cu au
cours de la croissance dans les systémes multiesudl/Cu. L’existence d’'une couche
«morte » du point de vue magnétique, due a urerdifiusion a l'interface Ni/Cu, semble
pourtant pouvoir expliquer cette chute du momengmétique. En effet, I'addition de Cu au Ni a
pour effet de diluer les propriétés magnétiqued’'albage comme le moment a saturation.
L’incorporation de Cu entraine ainsi une décroissalinéaire de la température de Curie de
630 K pour 0 % de Cu a 0 K pour 32 % de Cu (Fidlirg). La conséquence est une diminution
linéaire du moment magnétique de 0gdans le Ni pur a Ogua 32 % de Cu. Une ségrégation
du cuivre sur quelgues monocouches affecterait Enrtement le moment atomique moyen.

[11.2.2 Ségrégation de surface et ségrégation nhyepae

Nous avons vu les états d’équilibre du systeme CeNvolume. Un autre champ
d’investigation est I'étude des alliages de surfaCes études peuvent se répartir en trois
catégories :

. Etude de l'effet d’'un recuit sur la composition sarface d’'un alliage massif de
composition initialement homogéne (surface d’altag

. Etude de I'évolution en température de la compmsitd’'une couche mince
d’élément A déposée sur un substrat d’élémentigel de surface).

. Etude de la ségrégation en cours de croissance d¢omche mince d’'un élément A
sur un substrat d’élément B (ségrégation dynamique)

L’observation des phénoménes de ségrégation psutdex premiéres catégories se fait
sur des systemes proches de I'équilibre thermodiguam

La troisieme catégorie d’étude quant a elle se $ait un systeme hors équilibre
thermodynamique ou les aspects cinétiques de lssamce (vitesse des flux, diffusion de
surface, de volume) doivent étre pris en compts. dtades de ségrégation dynamique sont pour
cela généralement complexes et peu de travaweakdtce jour.

111.2.2.1 Ségrégation superficielle

Pour un alliage AxBx a I'équilibre, la concentration pres de la surfeatiéfere
généralement de celle de volume, ce phénoméne émumamment appelé ségrégation
superficielle. De nombreuses études tant expératentgue théorique ont été menées sur ce
point. La plus grande partie des expériences susylteme Cu-Ni a été réalisée par des
caractérisations Auger [72].
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D’un point de vue thermodynamique, la ségrégatigedicielle est régie par trois forces
motrices [73] :

. I'énergie de surface qui tend a faire ségrégendiace I'élément possédant I'énergie
de surface la plus faible (effet chimique).

. 'effet de taille, qui tend a faire ségréger le plgros €lément en surface (effet
élastique).

. La solubilité et la tendance a la mise en ordremadifient la forme du profil de
ségrégation.

l11.2.2.2 Ségrégation dynamique

En ce qui concerne la ségrégation dynamique ensadelircroissance, il existe, a notre
connaissance, peu de modeles théoriques disponiblesla littérature. Seules quelques études
récentes traitent des systemes métalliques : AGMiet Au/Ni [3, 75].

Si I'on compare les énergies de surface du cuivréuenickel, respectivement 1.64 et
2.08 J/m2 a la température de fusion d’aprés Ty84h on peut s’attendre a un effet surfactant
des atomes de Cu lors de la croissance du Ni.

[11.2.3 Elaboration d’échantillons pour les mesufaiger

Une représentation schématique de I'arrangementn@déies du cuivre et du nickel sur
Si(001) est donnée a la figure 11l.4 qui est unejgution dans le plan de croissance des
différentes mailles. La croissance du nickel sucu@re est une croissance cube sur cube avec
un désaccord paramétrique f ~ -2.5 %.

4 1010}

S [100]Cu,Ni

[100]s;
>
Figure 11l-4 : Schéma des mailles Si, Cu et Ni ptégs dans le plan de croissance.

Les substrats Si(001) sont préparés pour cetteegtad voie humide. lls sont dans un
premier temps dégraissés par un passage succassitlds bains de trichloroéthylene, acétone et
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éthanol puis immergés dans une solution d’aciderlfiydrique dilué a 10% pour éliminer
I'oxyde natif en surface.

La qualité du substrat est contr6lée in situ adBaidu RHEED. Un exemple de
diagramme RHEED obtenu dans le cas d’'une bonneagatipn de surface est représenté a la
figure IIL.5. Le signal diffus est relativementlite et 'on peut observer des lignes de Kikuchi
caractéristiques d’une bonne qualité cristallinéadsurface.

Figure 111-5 : Diagramme RHEED sur substrat Si(OGLjvant I'azimuth [100].

Une couche tampon épaisse de cuivre est déposéelpaia une vitesse de 5 MC par
seconde (1 nm/s) et jusqu’a une épaisseur d’ené@omnm. Le diagramme RHEED obtenu sur le
dépbt de cuivre montre des taches bien définiesctanistiques d’une structure 3D, donc d’'une
surface rugueuse ( figure IIl.6.a).

Pour améliorer la morphologie de surface, et aiirsinuer la rugosité, un recuit dit de
lissage est effectué avant le dép6t de Ni. Le tgmetimet d’augmenter la diffusion en surface
des atomes de cuivre, et donc une réorganisatitensleface qui tend a se lisser. La température
de recuit nécessaire est d’environ 200°C, c’esiré tdes proche de la température critique de
formation du siliciure (environ 260°C).

Au cours du recuit, le lissage de la surface indnigtirement des taches du diagramme

RHEED suivant la normale a la surface [001]. Laufe de diffraction tend alors
progressivement vers une structure de batonnetmeoon peut I'observer sur la figure 111.6.b.

(@) (b)

Figure 111-6 : Diagrammes RHEED obtenus sur la cba¢ampon de Cu(001) avant (a) et aprés recuitl(@).
fleche indique la zone ponctuelle ol est effedméeesure d'intensité en fonction du temps de tecui
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Le contrdle du lissage est effectué par mesureiatersité du signal RHEED sur un
écran vidéo a I'aide d’une fibre optique positioamtre les deux taches centrale du diagramme
(le point de mesure est indiqué par un fleche adigure 111.6.a). La variation de lintensité du
signal en fonction du temps de recuit est reprégentir la figure 11.7, qui correspond a un
échantillon «raté ». On remarque en effet une aungation de lintensité qui tend vers une
valeur asymptotique vers 200 secondes et qui dhutialement en moins de 5 secondes. Cette
perte d’intensité est due a la formation du silieigui modifie le diagramme RHEED. La

procédure normale pour un lissage optimal de ldaserconsiste a abaisser rapidement la
température dés que le palier est atteint soitsajméemps de recuit de quelques minutes.

10

0 50 100 temps (5)150 200 250

Figure I1I-7 : Evolution de I'intensité du signalHEEED sur une couche mince de Cu(001) épitaxiéeSg001). La
chute de l'intensité apres 200 secondes traduith@ngement rapide (en quelques secondes) de letwteude la
surface du Cu dd a la formation du siliciure

Pour vérifier I'effet de lissage et avoir un apedgula topographie de la surface du dépot
de Cu, nous avons caractérisé la surface avarapess recuit par Microscopie a Effet Tunnel
(STM). L'analyse des images obtenues (figure JIir®ntre effectivement une réorganisation de
la surface et une diminution de la rugosité.

-
¥ 4 600%200 A2

L 4
. 400x400 n

Figure 111-8 : Images STM sur le dép6t de Cu(00daust (& gauche) et apres recuit (a droite).

Avant recuit la morphologie de la surface du cuiseecaractérise par une rugosité pic a
pic relativement importante de l'ordre de 5nm (heh pour I'écart quadratique moyen
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ou RMS). Apres recuit, les atomes de Cu se songaéisés de facon a former des terrasses
atomiques, diminuant la rugosité de moitié (2.5pima pic et 0.8 nm RMS). On peut en effet
observer sur les images l'apparition de terrassetamgulaires caractéristiques de marches
atomiques se formant préférentiellement selon ilestibns <100>.

La qualité de la surface étant optimisée, on difeetiors un coin de nickel, c’est a dire
un dépbt présentant un gradient constant d’épaisssoprise alors entre 0 et 5 nm (figure 111.9).
Cette géométrie particuliere est obtenue en déplaga masque placé devant I'échantillon au
cours du dép6t. De part et d’autre du coin de hinkes avons une zone épaisse de cuivre non
recouvert et un dépot épais de nickel (~150 A) desarvir a I'enregistrement des spectres de
références du cuivre et du nickel pour le traiteintms données Auger.

/]rjsnm

Cu (60 nm)

Si

T T T T >
0 2,5 Position [mm] 17,5 20

Figure 111-9 : Schéma d’un échantillon coin de Mirsin substrat de Si(001)/Cu pour la caractérisatAuger (vue
en coupe et vue de dessus).

[11.2.4 Caractérisation par spectrométrie Augefitéerface Cu/Ni

A partir de I'enregistrement d’'un grand nombre gectres le long de I'échantillon coin
de nickel déposeé sur Si(001)/Cu, nous avons carseténterdiffusion a l'interface Cu / Ni. Les
électrons incidents arrivent sur I'échantillon avee énergie de 3 keV. L'intensité des électrons
Auger émis par les atomes de cuivre et de nickeleesieillie par un analyseur CMA (Cylinder
Miror Analyser). Nous avons suivi volontairemens Isignaux d’émission Auger pour deux
gammes d’énergies différentes :

» Gamme hautes énergies avec les pics d’émissionidrect du nickel respectivement a 920
et 848 eV. Nous pourrons ainsi comparer nos rdsudigec ceux de J. Lee et J.A.C. Bland
[70].

« Gamme basses énergies avec les pics d’émissionivhe @t du nickel respectivement a 60
et 61 eV. A cette épaisseur la résolution en pmdon qui est liée a la longueur
d’échappement des électrons Auger est bien medllpar rapport au domaine de hautes
énergies.
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Les données sont traitées en utilisant une proeéduginale de décomposition des
spectres en composantes principales (ou analys@ile) qui est présentée dans I'annexe a la
fin de ce rapport.

[11.2.4.1 Gamme d’énergie 780-950 eV

La matrice de donnée constituée de lI'ensemble gestres enregistrés le long de
I'échantillon Ni/Cu est représentée a la figurellll. L'axe des abscisses correspond a la gamme
d’énergie de mesure (780 eV a 920 eV), I'axe ddsmmées a la position du point de mesure sur
'échantillon ou I'épaisseur de dépodt et le cortrade I'image traduit I'amplitude du signal
Auger. Le contraste de cette figure est a compavrec les spectres de référence des éléments
purs Cu et Ni (spectres mesurés et moyennés suoless de cuivre épais et de Ni épais aux
extrémités de I'échantillon).

0,4 (b)
Zone de
5 - référence du
k) nickel 0.2 1
7 T
c 3 01
.9 \}B
.(7) g
o o -0,2
S 5
g 04 —Cu
—Ni
g)-). Zone de
a refergncedu 0,6 R
cuivre
800 820 840 860 880 900 920 940

n canaux d'énergie Energie [eV]

Figure 11I-10 : a) Représentation 2D des spectregéy enregistrés sur I'échantillon coin de nicket $i(001)/Cu
dans la gamme d’énergie 780-950 eV. La variationcdntraste correspond a une variation de I'ampléudu
signal Auger. b) Spectres de références du Cu fpdu &li pur dans la gamme d’énergie 780-950 eV.

Les trois premiéres valeurs propres de la matoes $287.256, 53.0008, 0.361435. La
troisieme valeur propre qui a priori semble négllge est nécessaire cependant pour reproduire
au bruit pres les spectres expérimentaux. La figufel rassemble 'ensemble des résultats issus
de la décomposition des spectres en composantaspalies : les spectres de références Cu, Ni
et une troisieme composante de faible intensité thomature sera discutée un peu plus loin
(figure 11l.11.a), les intensités normalisées agex (figure 111.11.b), et un exemple de spectre
obtenu pour 6 MC de cuivre déposé ainsi que letspaeconstruit a partir des spectres de
référence du cuivre et du nickel seuls (figurellllc). On remarque bien dans cet exemple ou
'on néglige la troisieme composante (valeur prppne écart entre le spectre expérimental et
reconstruit.
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Figure 1lI-11: Résultats de I'analyse factoriellssus du traitement en composantes principales spestres
enregistrés sur le dépdt coin de nickel sur Si(B0d)pour la gamme d’émission Auger 780-950 eV Spgctres
Auger des références Cu, Ni et de la troisienmepmsante intitulée Cu-Ni, b) Intensités normaliagsociées aux
trois composantes Cu, Ni et Cu-Ni et c) Spectxgg@mental et reconstruit & partir des 2 composantrincipales
pour une épaisseur de 6 MC de Ni.

La figure 111.12 montre, apres analyse des specteedécroissance du signal provenant
des électrons Auger du Cu a 920 eV en fonction @mbre de monocouches de Ni déposées
ainsi que la décroissance exponentielle théoriqtendue dans le cas idéale ou il n'y a pas
d’interdiffusion.
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Figure 111-12: Intensité normalisée du signal Augeu 920 eV en fonction du nombre de plans de Nbsigpsur la
surface du Cu. Comparaison des valeurs expérimesialec la courbe théorique sans interdiffusion.

A cette énergie, le libre parcours moyen des dastA, est d’environ 6.5 MC (cf.
annexe figure A.2 page 136), soit une longueurt@gpementA (A=A..cos30°), de 5.6 MC. On
trouve une décroissance assez proche de la cdwbedue (exp(- 2k)), ce qui semble indiquer
gu'’il n’y a pas ou peu d’interdiffusion a 'intexda Cu/Ni.

Cependant, comme il a été montré précédemmentaut prendre en compte 3
composantes dans le traitement des données paoduge les spectres expérimentaux. S'il est
difficile d’interpréter la forme du spectre assodiggure l1ll.11.a), le profil d’intensité
correspondant montre que le signal provient essémtient de l'interface (figure I111.11.b).
L’intensité qui reste relativement faible par rapipux autres composantes atteint un maximum
pour environ 7 MC de nickel. Sur la figure lll.1,Lan observe en effet une modification de la
ligne de base autour du pic du cuivre a 920 eVmiadification de profil d’'une raie Auger est
généralement attribuée a un changement d’enviroeneohimique de I'espéce considérée. S'il
est difficile d’obtenir une information quantitagiwsur cette interface, nous avons sans doute la la
signature d’'une zone d’interdiffusion entre Cu et Népaisseur de cette couche alliée est
estimée a 7 MC (1,2 nm).

J. Lee et J.A.C. Bland [70] concluent a l'issuer@&tude similaire dans la méme gamme
d’énergie, qu’il n'y a pas dinterdiffusion sigrifitive et que s'il existe un profil
d’interdiffusion, celui-ci ne s’étend que sur 0,5 rau maximum. Cependant a cette énergie la
détection du signal intégre prées de 17 MC, c’estira environ 30 nm (3 fois la longueur
d’échappement des électrons Auger, Les conditions ne sont donc pas optimales paettren
en évidence l'interdiffusion sur une faible étendghférieure a la résolution Il convient alors de
travailler dans une gamme d’énergie plus faibldeolibre parcours moyen doit étre le plus petit
pour une sensibilité optimale.
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[11.2.4.2 Gamme d’énergie 20-100 eV

Les résultats de la décomposition en composantexigeles (étude limitée a 2
composantes) sont rassemblés a la figure lll.18esbous. Les figures lll.13.a et 1I1l.13.b
montrent respectivement les spectres de référenceutvre et du nickel et la variation des
intensités correspondantes en fonction de I'épaisde la couche de nickel. Un exemple de
spectres expérimental et reconstruit est représamtéa figure I11.13.c. De méme que pour les
spectres hautes énergies, on détecte une modificddi la ligne de base (autour de 30 eV). Pour
reproduire au mieux les spectres expérimentaubauidirait alors également prendre en compte
une troisieme composante dans le traitement matigueades données. Les résultats dans ce
cas donnent une variation d’intensité de cettesittaie composante semblable a celle montrée a
la figure 1ll.11.b. Ce changement observé pourdiesx gammes d’énergie conforte I'hypothése
d’'une zone d’interdiffusion.

(a) (b)
0,4 -
0,2 - 14
';:' 0 - ® 0,8 b
2 3
N =
= -0,2 < 0,6 —Cu
g : —n
£ 04 —Cu @ 04 -
—Ni 2
-0,6 - £ 02 -
'0,8 T T T T T T T 1 O 1
20 40 60 80 100 0 5 10 15 20 25
Energie [eV] Epaisseur Ni [MC]
(c)
0,4 +
— Mesuré

— Reconstruit

Intensité [u.a.]

20 40 60 80 100
Energie [eV]

Figure I11I-13 : Résultats de l'analyse factorielissus du traitement en composantes principales spestres
enregistrés sur le dépdét coin de nickel sur Si(f@d)pour la gamme d’émission Auger 20-120 eV Spgctres
Auger des références Cu et Ni, b) Intensités nlisgmm associées aux 2 composantes Cu et Ni epa)tigs
expérimental et reconstruit a partir des 2 compdsamrincipales pour une épaisseur de 6 MC de Ni.
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A cette énergie, le libre parcours moyen des dastest enviro = 2 MC (voir figure
A.2 de l'annexe), soit une Iongueuﬁie!ct’ave Ae =A.c0s(30°) = 1.7 MC, ce qui
signifie que le signal de la couche tampon Cu dgvsans interdiffusion, disparaitre aprés
10 MC de Ni. Or expérimentalement, pour 10 MC,i¢gmal Auger de Cu est encore significatif
puisque | =0.1.

L’ajustement des valeurs expérimentales (figureldll avec une fonction exponentielle
donne un libre parcours moyen équivalent de 4.8 BRECqui est en effet plus de deux fois
supérieure a la valeur de 2 MC trouvée dans ldedal existe donc une zone d’interdiffusion a
l'interface Cu/Ni.
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Figure 111-14 : Variation de l'intensité normalisédu pic du cuivre en fonction de I'épaisseur dekeicPoints
expérimentaux, courbe ajustée par une fonction megpiielle et courbe théorique sans interdiffusion.

[11.2.5 Modéle de ségrégation dynamique

Pour quantifier les résultats précédents obtenus tha gamme d’émission Auger aux
basses énergies, nous avons utilisé le modelecdere@ce développé et utilisé par G. Abadias
dans un cas similaire d’étude de la ségrégatidioddans le systeme Ni/Au(001) [3].

Pour le modele, on fait les suppositions suivantes
- Les échanges atomiques entre Cu et Ni sont linaitésdeux premiers plans de la surface
(c’est a dire a la monocouche de Ni déposée aldag plans atomiques sous-jacents. Au-dela,
la mobilité devient négligeable car il s’agit ddfusion en volume a température ambiante

(inexistante pour les temps caractéristiques felat'EJM).

- La croissance se fait couche par couche (rugoégégeable).
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Soit K et K’ les fractions de plan atomique de Qi gj§échange avec les atomes de Ni a
chaque dép6t d'l MC de Ni. Les signaux Auger du g0t calculés a partir des relations

suivantes illustrées a la figure I11.15.
- Pour une monocouche de Ni déposée, I'intensité gécrire :
I8° =ClI + ACH” + ATCLI " + AT, (11.2)
1M =K1+ AL-K - K"+ A2(1- K+ A%,

avec,

C' = concentration en cuivre dans le plan de lalgeuci plans de la surface initiale
(avant dépdt) et pour n monocouches de Ni déposeé.

A = exp(-1A¢) = atténuation par une monocouche du signal émis

Ae = profondeur d’échappement au voisinage de I'éaatg@mission des électrons Auger
K = fraction de monocouche échangée entre lesripre plans de la surface

K’ = fraction de monocouche échangée entréTé& 3™ plan sous la surface

I” = intensité du signal Cu émis par une monocouahpl€ne en surface

13, :J': exr(—z/)\e)dz:)\e = intensité du signal émis par une couche Cu serfirge.

Or,

| = Jl'exp(— z/Ae)dz:)Ie[l—exp(—lljle)]: |gu(1_ A) (111.3)

Soit |, I'intensité totale normalisée du signal Cu obtpour un dépét de n monocouches de Ni,

=112, (I11.4)

u

A partir de (I11.2), (111.3) et (111.4) on obtient

- Pour une monocouche de Ni déposé,
|, =(1- AK + Al1- A1- K +K')+ A2(1- AJ1-K ')+ A® (I11.5)
- Pour deux monocouches de Ni déposé,

I, =(1- AK2 + All- AJK(1-K)+(1- K + K)K]+ A%(1- A)1-K +K)1-K')  (llL.6)
+A1- A1-K)+ A
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Figure 1lI-15 : Représentation schématique du meda¢ ségrégation utilisé pour rendre compte desuress
Auger. Les échanges sont limités aux 2 premierssplie surface. Pour chaque plan on a indiqué lesentrations

en Cu, notée@?, ou n est le nombre de plans Ni déposés et ji€mde position du plan situé a j plan de la

surface initiale d’indice j =0 (avant dépdt). PolirMC de Ni déposée (a), une fraction K d’atomegplda Cu de la
surface permute avec les atomes Ni (b), dans lelaatfveloppé au deuxiéme ordre une fraction K'ademes Cu
du plan d’indice j = n-2 s’échange avec les atoméedu plan d’indice j = n-1(c).

On montre par le calcul qugpeut étre exprimé en fonction de |

1, = Al +(1- AP[K? + AK (1=K +K) (111.7)

i) Modele développé au premier ordre (K'=0) (G.Abadias [3]):

Si on limite les échanges aux deux premiers plans en surface, c'@stsi Ki=0, on
trouve une relation de récurrence entigét |, :

l,., = Al_+(1-APK"™ (111.8)
et l'intensité }, peut s’écrire sous la forme :

|, =a,K"+a,A" , a =1-a, (1.9)

avec a et a deux coefficients dépendant de A et K et déterminés a partir de la redation
récurrence et de la condition initiale1.
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Soit,
LKAR-A)-1 ), (111.10)

i) Modéle développé au™®®ordre (K, K’ non nuls):

On montre de méme qugpeut s’écrire sous la forme :

|, =bK" +b,K"+b, A" (11.11)
o= -4 ATk

v KA(L-2K +K)
o~ ey |

K'A@L+A -2K)-K(K'-A)
(K-A)K-A)

b3:1+(1—A)2{ }zl—bl—b2

On remarquera, qu’en posant K'=0, on retrouve tésnrelations du modele au premier
ordre.

Les concentrations planaires dans un dép6t de mhesuatomiques de Ni sont
déterminées a partir des relations suivantes :

C’=1

Ch=K"

Cr, =K™(1-K)+CMiK" (.12
Cr.=Cl5(1-K)

Cliiza =Co

-i,i=3
avecC la concentration en Cu dans le plan situé a isptdomiques de la surface initiale (avant

dépbt) et pour un dépbt de n couches de Ni. Catiars sont valables également pour le modéle
au premier ordre (avec K'=0).
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[11.2.5.1 Application du modele de ségrégation gstéme Cu/Ni

On détermine A, K et K’ a partir d’un ajustemestl@gquation définissant, (111.11) sur
les valeurs expérimentales de la courbe de ladigiul4 en utilisant la méthode des moindres
carrés. Le meilleur ajustement est obtenu pour 83;,K’=0.19 et A=0.57, soit un libre parcours
moyen de 2.1 MC en accord avec la valeur tabulé@ 8&C. La figure 111.16, montre une
superposition des points expérimentaux et des esuafustées avec le modele de ségrégation a
l'ordre 1 (modele 1) et 2 (modéle 2). La superpositdes deux courbes montre gu’un
développement au premier ordre suffit a reprodesenesures expérimentales (K’ négligeable).

1 4
0,8 A + Expérience

G) a
b — Modele 1 et 2
= 0,6 -
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Figure 111-16 : Intensité normalisée du signal Audgeu 60 eV en fonction du nombre de plans de Nosép sur
Cu(001). Valeurs expérimentaleg et courbes simulées a partir du modéle de ségiggau £’ ordre (modéle 1)
et au 2° ordre (modéle 2).

L’évolution de la composition en Cu du premier plian surface est représentée sur la
figure 111.17 en fonction du nombre n de couchesNledéposées. L'effet de ségrégation est
assez important. En effet, la concentration de &8wface s’annule pour un dépot supérieur a
20 MC de Ni (environ 3,5 nm).
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Figure 111-17 : Evolution de la concentration en @u premier plan de la surface en fonction du naemde couches
de Ni déposées sur Cu(001). Evolution &nagec n le nombre de monocouches Ni déposées.
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A partir des formules 111.12 de la page 100, nowsns calculé le profil de concentration
en Cu dans une couche de 25 MC de Ni (voir figlirgg). A cette épaisseur la concentration en
cuivre a la surface est quasiment nulle (<0.1%).06serve une zone d’interdiffusion d’environ
10 MC.
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Figure 111-18 : Profil de concentration en cuivre@ds une couche Ni de 25 MC (4,5 nm) déposée sOCu(La
cbte z=0 correspond a la position de la surfacecdivre avant dépdt. Profils calculés a partir degiétions
(1.12)

[11.2.5.2 Application du modéle de ségrégation gsté&me Cu/1 MC Au/Ni

Les études de ségrégation déja réalisées surtinsydNi/Au ont permis d’'observer une
ségrégation importante des atomes d’or. G. Abadliesen avant la forte ségrégation de I'Au
pendant des dépdts de nickel sur Au(001), soitoefficient de ségrégation K = 0,93 [3].

Nous avons voulu étudier dans cette partie lesse$fier I'interdiffusion d’'un dép6t d’'une
monocouche d’or a l'interface Cu/Ni. On s’attendeanplacer I'effet surfactant des atomes de
Cu par celui des atomes de Au lors du dépb6t deolachee de Ni et donc a diminuer
l'interdiffusion dans le systéeme Cu/Ni ou la ségtimn du cuivre au cours du dépbt. La
ségrégation de l'or est activée par 'effet deléadt la différence d’énergie de surface [3] (a la
température de fusiogi, ~ 1.33 J/m2 <y, ~ 1.64 J/m2 g ~ 2.08 J/m2 d’aprés Tyson [64]).

Les figures 111.19.a et 111.19.b montrent les spestde référence de Cu, Ni et Au dans la
gamme d’énergie de 20 a 120 eV et la décroissamsigdal provenant des électrons Auger de
Cu a 60 eV et de Au a 69 eV. A cette énergie,deeliparcours moyen des électrons pour le
cuivre comme pour l'or), est toujours d’environ 2 MC. Les courbes de fure 111.19.b
montrent un écart important entre les intensitésCdeet Au et la courbe théorique sans
ségrégation. Les signaux de Cu et Au disparaispent une épaisseur respectivement de
d’environ 10 et 20 MC, bien au-dela du libre parsounoyen des électrons Auger. La
ségrégation du cuivre semble Iégérement diminuéegpgort a une interface Cu / Ni sans la
monocouche d’or.

Appliqguons maintenant le modéle de ségrégation @Eguster les profils d'intensités
expérimentaux. Les résultats sont montrés aux diguiil.19.c et I11.19.d. Si jusque la
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'ajustement des courbes pouvait se limiter a urdéle® de ségrégation a l'ordre 1, on doit
prendre en compte le parametre ajustable K' (modelerdre 2) pour ajuster au mieux les
points expérimentaux dans le cas de l'or.

(b)
1 [e]
°o e Cu
0,8 Ile [e]

3 \§ o o Au
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Figure 11-19 : Résultats de l'analyse factorielissus du traitement en composantes principales spestres
enregistrés sur le dépdt coin de nickel sur Si(@DWLMC Au pour la gamme d’émission Auger 20-120 eV
Spectres de référence Cu, Ni et Au (a), Profil téisité normalisée de Cu et Au en fonction de I55gar de la
couche de Ni et profil théorique sans interdiffus{b), Ajustement des points expérimentaux d'iit&nle Cu (c) et
Au (d) avec le modéle de ségrégation d’ordre 1 @od) et 2 (modéle (2).

Les parameétres du modéle de ségrégation (K,K' edbA¢nus a partir de I'étude sur les
deux échantillons, avec et sans la monocouche dinsj que ceux obtenus par G. Abadias [3]
dans le systéme Au/Ni sont rassemblés dans leatabbiedessous :
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K K’ A A (MC)
Cu dans Cu(001)/Ni 0.80 0.19 0.57 2.1
Cu dans Cu(001)/1 MC Au/Ni 0.51 0.37 0.61 2.3
Au dans Cu(001)/1 MC Au/Ni 0.88 0.86 0.61 2.3
Au dans Au(001)/Ni (G.Abadias [3]) 0.93 - 0.57 2.1

Tableau Ill-1 : Ensemble des paramétres ajusté&’et A du modéle de ségrégation appliqué sur yssesnes
Cu/Ni, Cu/1IMC Au/Ni et Au/Ni [3]. Avec A=exp[-240s30)]

Les valeurs d& ajustées sont toujours autour de 2 MC et doncceard avec la valeur
tabulée (2 MC). Le parametre d’échange K pour lereten présence d'une MC d’Au est de 0.5
et ainsi inférieur a K= 0.8 trouvé pour une intedfasans Au. Le coefficient K’ reste faible et
donc négligeable. La monocouche d’or a pour efedichinuer la ségrégation du cuivre.

La ségrégation de I'or est comme attendue impatanse caractérise par des coefficient
d’échange K et K’ relativement élevés, 0.88 et 0e3pectivement. On retrouve sensiblement la
méme valeur de K que celle rapportée par G. Ababdimpendant il est ici nécessaire de
considérer le terme K’ (modele de second ordre) ppuster au mieux la courbe des intensités.
D’aprés le modele, la valeur importante de ce pateamsignifie au cours du dép6t des échanges
atomiques non négligeables entre les 2 plans at@msigous chaque nouvelle monocouche de
nickel déposée.

L’addition d’'une monocouche dor permet de diminuarais n'empéche pas
l'interdiffusion ou la ségrégation du cuivre au wu dépbt. Une diminution plus marquée
serait probablement observée dans le cas idéal surface du cuivre serait parfaitement plane et
la monocouche d'or continue. Or, la surface du reuiest rugueusecfns~ 0,8 nm) et la
monocouche d’or certainement discontinue..

[11.2.6 Interdiffusion et propriétés magnétiques
l11.2.6.1 Mesures magnétiques : Réflectivité dethms Polarisés (PNR)

La méthode de Réflectivité de Neutrons PolariséBIR)P permet notamment de
déterminer le moment magnétique par atome dangaténse de couche mince magnétique avec
une bonne précision. Cette technique est trestderaix propriétés des interfaces, elle fournit
ainsi des informations sur les épaisseurs moyemi®ss couches et sur les rugosités des
interfaces. Nous ne présentons ici que le prindpdase de la technique PNR et renvoyons le
lecteur vers les ouvrages ou publications de réé&reoour une description plus détaillée [68,
76].

L’équation de Schrodinger appliquée a la fonctiéonde W(r) d’un neutron dans un
solide peut s’écrire sous la forme générale :

2m,

{_”_Zuz +V(r)}w(r) =Ey(r)
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ou, my et V(r) sont la masse du neutron et I'énergie mitglle. Pour un échantillon
multicouches comportaint couches homogeénes dont une seule magnétiquerdierpotentielle
dans laa™®™ région \, peut s'écrire comme la somme d'un terme nucléefré’un terme
magneétique :
2

Vu Z#paba T (B

a
n

ou h, by, Bq, €tpy sont respectivement le moment du neutron, la leagde diffusion
nucléaire cohérente, le champ magnétique (du andiaiation de la région), et la densité
atomique. Les propriétés de réflectivité sont adependantes de l'orientation relative du spin

du neutron incident et de I'aimantation de chacquéche magnétique. La figure [11.20 donne un
schéma de principe de la réflectivité de neutrons.

Figure I1I-20 : Schéma de principe de la réfledvide neutrons polarisés. L'onde neutronique arrsu
I'échantillon avec un angle rasant d’'incidené La composante perpendiculaire du vecteur d’ormgdent est
g=ksiné. L'onde réfléchie a un vecteur d’'ondealkvec une composante perpendiculairégple en amplitude a la
composante perpendiculaire du vecteur d’'onde intidees états de spin incidentes réfléchi $sont paralléles
(ou antiparalléles) au champ appliqué et I'aimantation de I'échantillon M est aligné gant H..

Cing échantillons ont ainsi été caractérisés paN.PBs se composent chacun d'une
couche tampon de cuivre d’environ 60 nm d’épaisgeus d’'une couche magnétique (Ni, ou
Ni-Cu), et d’'une couche de protection de 3 nm dereuPour quatre d’entre eux, la couche
magneétique est une couche de Ni avec des épastenwriron 9.5, 7, 5 et 3 nm. Pour le dernier
la couche magnétique est une couche de 10 nm paé@sem gradient constant de concentration
de 0 % de Ni a l'interface avec la couche tamp@0@&% de Ni a l'autre interface.

Au cours des expériences, les échantillons sontggl® dans un champ magnétique
Ha= 0.9 T perpendiculaire au plan de la couche pmaintenir 'aimantation dans I'échantillon a
saturation. Les dépb6ts de 3 a 9.5 nm de nickeleptéat une anisotropie magnétique
perpendiculaire (voir exemple de cycle d’aimantatditenu pour un dépét de 4,5 nm de nickel
figure 111.3 page 89).

Les résultats obtenus sur les quatre échantillmmpeenant des épaisseurs de Ni
différentes sont présentés a la figure Ill.21. @uatpobserver sur les courbes de réflectivité une
différence de comportement en configuration de ppirallele ( 1) et antiparallelet(i). L'aire
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comprise entre les 2 courbes est représentativeagdynétisme de la couche de Ni (c’est a dire a
la contribution magnétique de I'énergie potenti@le u,.By). On remarque alors que cette aire
et donc le moment magnétique de la couche diminae ane diminution de I'épaisseur de Ni.
Les battements caractéristiques des courbes ggrd liépaisseur des différentes couches.

Pour chaque échantillon, le signal de réflectiest reproduit a partir d'un modéle de
structure de couches pour lequel on ajuste lesygdras suivant : I'épaisseur des couches, le
moment magnétiqgue atomique moyen pour chaque caidheugosité des interfaces (autour de
1 nm ici quelle que soit I'interface). Dans le miede plus simple ou I'on considéere une couche
magnétique unique, les courbes sont parfaitemgmbdeites pour des angles inférieurs a 1.5
degrés. Cependant pour des angles supérieursdedrés, les courbes reconstruites donnent une
réflectivité systématiquement inférieure a cellse®ée. Il est alors nécessaire d’'introduire une
couche supplémentaire dans le modele.

@ . : : : : " (©)
er=8,6 nm
<p>=0,49

log, R
&
T
Lnng
s

(b). (@),

ElS er=7,6nm g F h &:3,3nm i
<u>=0,41p ﬁ <p>=0,32 44

Lugmﬁ
&

Figure 111-21 : Courbes de réflectivité de neutsoen configuration de spins paralleler et antiparalléle’; a
'aimantation de la couche en fonction de la longuede l'angle & d’incidence pour des échantillons
Si(001)/Cu(~60nm)/Ni/Cu(~3 nm) avec une épaisseuNd(mesurée a partir de la balance a quartz penda
dépdt) de 9.5 nm (a),7 .5 nm (b), 5 nm (c) et JadmLes points expérimentaux sont ajustés (couzhdrait plein)

a partir du modéle de couches illustré a la figlile22 Pour chaque échantillon, nous avons indidégaisseur
totale g et le moment magnétique atomique moyen de la equelgnétique ainsi déterminés.

Dans la structure modéle, nous avons divisé la roagnétique en deux couches (voir
figure 111.22) : 'une correspondant a une couchiéa Cu-Ni dont le moment magnétique
atomique moyen ajusté, <pest systématiquement inférieur & Oggt I'autre a une couche de
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Ni pur pour laquelle le moment atomique moyen, suest ajusté autour de la valeur théorique
de 0.6 1.

Cu (30 A)

Ni ( &, <p>)
pEosssosssoses s s s ss sy er=et+e
Cu-Ni (&, <p>)

Cu (670 A)

Si(001)

Figure IlI-22 : Représentation schématique de laucture modéle du systeme multicouche utilisée pour
I'ajustement des courbes de réflectivité de newdrdres principaux parametres ajustés sont pourclesches
magnétiques les épaisseuiset g, les moments atomiques moyens £pB<p>,.

Les courbes d’ajustement sont superposées aux esesxpérimentales représentées a la
figure 111.21. Si ce modele suffit pour reproduiles courbes expérimentales, il n'est pas
représentatif de la structure réelle de I'échantillll faudrait en réalité considérer un gradient
continu de concentration. Les parametres ajusfggg®eurs et moments magnétiques atomiques
moyens des deux couches du modeéle) sont rassedaniéde tableau Il1.2 ci-dessous.

Epaisseur Nj Epaisseur totale, couche 1 couche 2 Moment magnétique atomique
déposée (nm) er=e + & (NM) | & (NM) | <u> (Ug) | & (M) | <P> (Ys) | MOYEN, <U> = <Up+ <> (Us)
9,5 8,4+0.2 6,0 0,42 2,4 0,62 0.48+ 0.05
7,5 7,6+0.2 5,7 0,35 1,9 0,60 0.41+ 0.05
5 54 +0.2 3,6 0,24 1,8 0,60 0.36+ 0.05
3 34+0.2 2,1 0,15 1,3 0,60 0.32+ 0.05

Tableau 1lI-2 : Parametres d'ajustage,q1>;) des courbes de réflectivité pour le modéle deuxbes
magnétiques illustré a la figure 111.22. Les rugési aux interfaces qui ajustées également damotiele sont
d’environ 1 £0,4 nm. Dans la premiére colonne,dgsisseurs de Ni sont déterminées a partir dealarite a

quartz pendant le dép6t.

On observe une nette diminution du moment magneétegamique moyen <u> avec une
diminution de I'épaisseur totaler €le la couche. La valeur du moment est systématiqoe
inférieure a 0.6 glle moment magnétique du Ni pur.

La figure 111.23.a montre les courbes de réfletéivienregistrées sur I'échantillon
présentant une couche Cu-Ni avec un gradient aoindeacomposition de 0 a 100 % de Ni sur
environ 10 nm. Le modéle utilisé pour ajuster learbes expérimentales est une structure de
guatre couches (voir schéma de la figure 111.28dmt les parametres ajustés sont donnés dans le
tableau Il1.3.
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L0 Cu (3 nm)
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Figure 11I-23 : (a) Courbes de réflectivité de nearts en configuration de spin paralleles (ligne pleine) et
antiparalleler / (ligne de tirets) a I'aimantation de la couche femction de la longueur de I'anglé d’incidence
pour un échantillons (3nm)Cu/(6nm)GuNi, /(10 nm)Cu/Si(001) avec x variant linéairement de&x @ dans
I'épaisseur de la couche (b) Schéma en coupe dérlature de I'échantillon. Pour tenir compte dradient de
concentration dans le modéle utilisé pour l'ajustemn des courbes de réflectivité, la couche alliée-NC
d’'épaisseur totale .eet de moment magnétique atomique moyen <u> egplagge par une structure de quatre
couches magnétiques, chacune d’épaisseeir @@ moment magnétique atomique moyen; <>

Les deux courbes de réflectivités sont quasimesttiques. Le moment magnétique de
0,04 s déterminé a partir de I'ajustement des courbeprsathe de celui estimé par le calcul
(0,1 w) en considérant un gradient constant de concenirat une décroissance linéaire du
moment magnétique entre les compositions x = 1=e0x en Ni. Les résultats obtenus sur cet
échantillon illustrent bien I'effet de l'interdiffion sur les propriétés magnétiques de la couche.

Epaisseur des <u> (M)
couches, gnm)
Couche 1 3,4+ 0.2 0
Couche 2 3,2+ 0.2 0
Couche 3 2,2+0.2 0,1
Couche 4 2,4 +0.2 0,1

er =11,2 nm et <p>=0,0441

Tableau 11I-3 ;: Paramétres d’ajustement des courteséflectivité pour le modéle de quatre couchagmétiques
illustré a la figure 111.23. Les rugosités rms ammterfaces qui sont également ajustées dans le imedét d’environ
1+0,4 nm.
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[11.2.6.2 Discussion

A partir du modeéle de ségrégation, nous pouvoraulsl le profil de concentration dans
une couche de Ni d’épaisseur donneée. Il est alossiple d’estimer I'effet de ségrégation ou de
l'interdiffusion sur le moment magnétique moyenlaeouche. Pour cela, on considére que le
moment atomique global est égal a la moyenne desemis atomiques calculés dans chaque
plan atomique paralléle a 'interface initiale. @onsidére une décroissance linéaire du moment
magneétique entre les compositions c=1 et c=0.7ien N

0,7
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‘0 03 1 Hope et al. [68]
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Figure 111-24 : Moment magnétique atomique en f@rtde I'épaisseur de la couche de Ni.

La figure 111.24 montre I'évolution du moment magig@e atomique en fonction de
'épaisseur de la couche de Ni. Sur le méme graghignous avons représenté les points
expérimentaux obtenus par PNR et SQUID, la courbgemne des mesures expérimentales tirée
des travaux de Hope et al. [68], ainsi que leslmEaicalculées a partir du modéle de ségrégation
a l'ordre 1 et 2. Nos points expérimentaux montoled valeurs de moment proches (légerement
supérieures) de celles de la courbe expérimenwlelape et al. La courbe issue du modeéle
montre également une diminution importante du mdmeagnétique pour les faibles épaisseurs
de Ni Cependant la diminution calculée n’est passaumportante que celle mesurée
expérimentalement : pour une couche de 3 nm (emvlro MC) on calcule un moment de
0.46 1k, alors que le moment mesuré est d’environ @.3

L’interdiffusion explique en grande partie la chutedu moment magnétique observée
pour les faibles épaisseurs des couches de nickéépendant, il est important de rappeler que
les calculs des moments magnétiques moyens ondaigés en prenant en compte les profils de
concentrations calculés a partir du modéle de gétjigh. Les concentrations correspondent
ainsi a des concentrations dans le plan, c’estr@ ldnitées a 2 dimensions. La véritable
concentration locale et donc le moment magnétiggal Idoivent étre calculés en prenant en
compte un environnement 3D. Dans ce cas non ti@itde moment magnétique devrait se
rapprocher un peu plus des valeurs expérimentadssir@es.

110



111.2.7 Conclusion

Dans le but de mieux comprendre l'origine de lateldu moment magnétique observée
pour les couches de nickel de faibles épaisseur€s${D01), nous avons caractérisé l'interface
Cu/Ni et en particulier estimé I'effet de lintefiision sur les propriétés magnétiques des
couches.

L’analyse des spectres Auger mesurés sur des dldrentoins de nickel épitaxié sur
Si(001)/Cu met en évidence une interdiffusion atéiface Cu/Ni sur une épaisseur d’environ
1,5 a 2 nm. A partir dun modele de ségrégationsnawons reconstruit les profils de
concentrations et estimé la valeur des moments étiggies atomiques moyens en fonction de
I'épaisseur de la couche de nickel. Nous avons aonfronté la courbe d’évolution du moment
magnétique avec nos mesures par réflectivité daorauet celles reportées dans la littérature.
Les mesures expérimentales montrent une chute teagerdu moment des couches pour une
épaisseur de nickel inférieure a 10 nm (60 MC). éssiltats issus de notre modéle, c’est a dire
en tenant compte seulement de l'interdiffusion memttune évolution similaire avec une chute
importante a partir d’'une épaisseur cependantfplbke de 4 nm (23 MC).

L’interdiffusion est en grande partie a l'origine de la diminution du moment
magnétique des couches observée pour les faiblesiggeurs de nickelCependant, elle ne
semble pas a elle seule pouvoir expliquer lesdailbleurs mesurées.

Aujourd'hui tres peu d'études ont été réaliséeseftet de la morphologie de surface sur
les propriétés notamment magnétiques des coucheesil’analyse par STM de la surface du
Cu avant dép6t du Ni montre cependant une rugdsitéordre de 1 nm rms, qui est du méme
ordre de grandeur que I'épaisseur de Ni en desseuaquelle on observe une chute rapide du
moment magnétique par atome. Si initialement pettecétude, on a considéré que quelle que
soit I'épaisseur déposée, on avait une couche hensode Ni, il est possible pour des faibles
épaisseurs gue la croissance de la couche de Bbhih@as continue et qu'il se développe des
flots. Pour des épaisseurs plus grandes, on pegfiner que ces ilots coalescent de maniere a
former une couche continue. Les propriétés magmesigpeuvent étre alors tres différentes de
celles attendues dans le cas d’'une couche d’épaiesenogene. L'environnement chimique du
Ni sous forme d'lots serait alors globalement picise en Cu (les proches voisins d'un atome de
Ni seraient alors partiellement des atomes de Cle)rmoment magnétique par atome serait alors
bien plus faible que celui du Ni massif. Les terntémnisotropie et notamment de surface,
d’interface ou du champ démagnétisant sont dansaseprobablement différents. De plus le
comportement magnétique méme de la couche pow'sit trouver modifié. Si une couche
homogene de Ni a un comportement ferromagnétiques ®orme d'lots celui-ci pourrait tendre
vers un comportement de type superparamagnétiquauait alors la une autre explication que
celle rapportée jusque la pour expliquer la liniterieure d’épaisseur de Ni pour laquelle on
observe 'AMP.

Pour vérifier I'hypothése d'une influence de laucttire de dépbt du nickel sur les
propriétés magnétiques du systeme, on pourraisager une étude du systeme Ni/Cu(001) par
caractérisation STM pour différentes épaisseursNile couplée avec une caractérisation
magneétique des couches ou multicouches.
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[11.3 Alliage ordonné épitaxié sur Si(001) : Croisance et propriétés magnétiques

Si depuis le premier disque dur, la densité d’estegment a fortement augmentée,
d’environ 10 bits/inch? en 1960 &'t @its/inch? en 2003, cette progression rapide teralentir
depuis peu. Ceci pour deux raisons essentiellegprabléme d’ordre technologique de lecture et
d’écriture lié a la taille des domaines portamfbrmation magnétique et la stabilité thermique
(limite superparamagnétique) des médias qui limaitiille des grains magnétiques. Les médias
actuels sont réalisés a partir d’alliages a basmdalt. Ces médias polycristallins sont constitués
d'une assemblée de particules suffisamment petiteaviron 8 nm actuellement) pour étre
constituées d'un seul domaine magnétique. Pouerélds instabilités thermiques, le volume V
des grains et la constante d’anisotropiediivent étre tels que I'énergie de retournemeuane’
particule \&K,, soit bien plus forte que I'énergie thermiqud ksoit WK, > 60 kT [77]. Dans
le cas contraire la direction d’aimantation degipales ne peut pas étre stabilisée, et le matériau
devient superparamagnétique. Chaque bit d’infomnatest constitué d'un ensemble de
particules (~100 particules / bit), dont I'aimardgat se situe dans le plan de la couche. Il est
actuellement nécessaire que ce nombre de particdisélevé pour compenser le bruit
statistique lié a la dispersion de la direction aess d’anisotropie des particules.

Différentes possibilités sont actuellement envisagéour repousser cette limite
superparamagnétique et augmenter ainsi la derisitéedistrement :

- l'utilisation de matériaux a plus forte anisoti®p

- passer d’un mode d’enregistrement dans le plamraode perpendiculaire ; il serait alors
possible d'utiliser des volumes de grains plus drgpour une méme densité
d’'information et des champs d’écriture plus inten@etuellement < 10 kOe).

- Utiliser des supports d’enregistrement nanostinést pour lesquels chague nanoélément
correspondrait a un bit. Diverses approches sootsaknvisagées, allant de la
nanolithographie a la nanostructuration natureecduches minces en passant par les
dépdts sur substrats prégravés.

Les alliages ordonnés tels FePd, FePd a forte tamise magnétocristalline uniaxiale
apparaissent alors comme des candidats potentielsi@ d’applications dans le domaine de
I'enregistrement magnétique ultra haute densit§¢ [Si7de nombreux travaux ont été publiés ces
dix derniéres années sur les propriétés de cehesuninces sur des substrats de type MgO0 trés
peu d'études rapportent la croissance sur Si(d@&ds montrerons dans ce chapitre qu'il est
possible d’épitaxier des couches minces d’alliagiioné FePd de bonne qualité structurale et
présentant une forte anisotropie magnétique perp@ade sur Si(001)-H a partir de la
formation préalable d’un siliciure de cuivre oufdeservant de couche d’accrochage.

112



[11.3.1 Structure et ordre chimique des alliages-E&Pd

Le diagramme de phase du systéme Fe-Pd est présianti§ure 111.25 [15].
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Figure 111-25 : Diagramme de phase de l'alliage Pelextrait de [15].

A haute température, l'alliage F£¢d; se présente sous la forme d'une phase
désordonnée c.f.c. dans laquelle les atomes da & palladium sont disposés aléatoirement sur
les sites du réseau. A température ambiante, laepti@quilibre de l'alliage FePd est de type
L1,. La maille est quadratique, la structure cristaiphique pouvant étre décrite par un
empilement de plans atomiques de fer et de palagur comme illustré a la figure I11.26.

Il existe un axe quadratique le long de la directi©01], qui correspond a un axe de
facile aimantation magnétique. Il y a trois vargade cette structure, correspondant aux trois
directions <100> de ce cristal.

Entre les deux états désordonné et parfaitemepno#g] il existe a température ambiante
toute une gamme d’états métastables correspondiest degrés d’ordre différents.

On peut définir un parametre d’ordre a longue disaS relatif a I'un des variants de la
phase ordonnée b1Pour un variant donné on notg (npy respectivement) le taux d’occupation
des atomes de fer (de palladium) sur des sitesods-rgseau du Fer (du sous-réseau de
Palladium). S s’écrit :

S=|nge—Npy

Ce parametre varie entre O pour un alliage totahtrdésordonné et 1 pour un alliage
parfaitement ordonné selon le variant considéré.
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Figure 111-26 : Structures cristallographiques dalliages FePd désordonné et ordonng.lans le réseau
réciproque de la structure ordonnée, les tachesutstructure sont représentées en blanc.

[11.3.2 Etat de I'art des couches minces de FefdP(F

La grande majorité des études rapportées concedesnalliages FePd déposés sur des
substrat MgO(001). Notamment de nombreux travawetnréalisés sur ce systeme au sein du
laboratoire Nanostructure et Magnétisme du CEA denGble. Les substrats MgO(001) sont
particulierement adaptés pour I'épitaxie de coudhdrés bonne qualité cristalline et ainsi pour
une approche fondamentale des propriétés struetuedlmagnétiques. Nous ne ferons ici qu’un
bref rappel des principaux résultats obtenus paé&hanno sur la croissance des alliages FePd
[78]. L'obtention d’'une aimantation perpendiculaia@ plan de la couche mince passe par
I'établissement de la structure ordonnég &xec le variant selon I'axe z, perpendiculairgkamn
d’épitaxie (001).

Les études réalisées par V. Gehanno ont montré longe de I'Epitaxie par Jets
Moléculaires du FePd par codépot, la mise en aldpendait de la température de croissance
[78].

Les dépbts effectués a température ambiante neafgparaitre aucune mise en ordre
(S~0). Par contre, les couches élaborées a 3003€ement une mise en ordre presque totale
selon le variant z (S~0.8). Cette mise en ordrepdiguerait en partie par la ségrégation du
palladium pendant le dép6t, d’apres D.Halley [#ifin, une mise en ordre partielle peut étre
obtenue a température ambiante en réalisant urt déptné correspondant a un plan atomique
de fer puis un plan atomique de palladium et eteég cet empilement qui correspond a l'un
des variants de la structure oL1L'intérét d'une telle technique d’élaboration eBéviter le
chauffage de I'échantillon. Cependant, la mise eheoainsi obtenue s’avere insuffisante pour
développer une anisotropie perpendiculaire forte@tire une aimantation perpendiculaire au
film.

Une représentation schématique des échantillotm@s au laboratoire sur MgO(001)
est donnée a la figure 111.27. Le role de la coutdrapon est d’adapter le parametre de maille
entre le substrat (MgO) et la couche épitaxiée dHeB). En effet le désaccord de maille passe
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de —8.5 % sans la couche tampon a -1 %. La caacmgon permet ainsi la croissance d’un film
de bonne qualité cristalline

Pd (2 nm)

FePd (10 - 50 nm)

Direction de
Pd (60 nm) croissance
Cr (2 nm) [001]

MgO(001)

Figure 111-27 : Représentation schématique d’'unadillon type de FePd réalisé par EJM sur MgO(001).

La croissance de l'alliage ordonnés FePd ou FePsishstrat de silicium en revanche a
éte tres peu étudiée. Le systeme FePt présentengga une phase ordonnée lduadratique
avec les paramétres de maille=e0,379 nm et 4,= 0,386 nm. A ma connaissance, les seuls
travaux de référence sur silicium sont ceux de YuHsu et al. [80] sur I'étude de la croissance
et des propriétés magnétigues de films minces 8¢®@1) sur Si(001). Les dépbts sont réalisés
par pulvérisation cathodique. Les films déposésatiment sur le substrat Si ont une forte
texture {111} et une structure cfc désordonnée. fewanche, en déposant une couche
intermédiaire d’Argent, on favorise la mise en erdre variant (001) de I'alliage ordonnégL1
est prépondérant pour une température de dépo0@REC 3t une couche de 5 nm d’épaisseur.
Cependant les couches ne présentent pas d’anisopegpendiculaire.

[11.3.3 Croissance par EJM de couches minces FaP8i§001)

111.3.3.1 Choix d'une couche tampon :

Les films minces présentés dans ce chapitre ordégeésés sur Si(001) hydrogéné par le
procédé «HF-Last » présenté au chapitre 11.3.1g2 (®#. Le désaccord de maille entre Si et la
phase ordonnée FePd est idéalement faible ~0.3¥éc ala relation d'épitaxie
Si(001)[110] || FePd(Lg}(001)[100]. Cependant le dépbt de la couche Feddédre réalisé a
une température d’environ 300°C pour obtenir lasphal, avec une bonne qualité cristalline (S
proche de 1). A cette température la croissan@etdird’un systeme métallique sur silicium est
critigue et conduit le plus souvent a une réactimterface. La croissance est alors
polycristalline ou présente une forte texturatidd f}. Il est cependant possible de contrler la
formation d’un siliciure épitaxié sur une faibleaggseur pour jouer un role de barriere de
diffusion au cours des croissances successives.dette étude, on utilise un siliciure de cuivre
(étudié au chapitre précédent) ou un siliciureedgFeSi) comme couche d’accrochage pour la
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reprise d’épitaxie d’une couche de fer et de péatiBes structures servent alors de couches
tampons pour I'épitaxie de I'alliage ordonné FePd.

1) Elaboration de la couche tampon Si(001)/K#ESIPt

Une représentation schématique de la couche tamlabiorée ainsi que les parameétres
structuraux sont donnés a la figure 111.28.

Pt (20 nm) ‘
Direction de
Fe (3 nm) croissance
FeSi, (1 nm) [001]
Si(001)

Figure 111-28 : Représentation schématique d’unadawe tampon Pt/(Fe)/Fef5i(001). Structures : Pt (cfc,
a = 0.392 nm), Fe (cc, a = 0.287 nm), Fe@irthorhombique, a = 0.779 nm, b = 0.783 nm, c38B nm), Si
(diamant, a = 0.543 nm).

D.R Peale et al. qui ont étudié la croissance qehésse(g-FeSp sur Si(001) ont montré
gu’il était possible de former une couche contideel nm de tres bonne qualité cristalline [81].
Cette couche a notamment été utilisée par Bertoatia. pour la reprise d'épitaxie du fer [82].
Le siliciure est obtenu en recuisant a 560°C peneiaviron 20 secondes une couche de 0,39 nm
de Fer déposée a température ambiante. L'épaisssyanne de la couche continue ainsi formée
correspond a une maille de siliciure. La relati®pdaxie illustrée a la figure 111.29 est :

Si(001)[110] |kg-FeSi2(001)[100] avec un désaccord paramétriqueaalte de ~ 1.7 %.

7.83A
B ¢
7.79 A/

9.86 A

Maille Si
a=5431A }f' O

Figure 111-29 : Représentation schématique de faaure {»-FeS} en épitaxie sur Si(001) d'aprés Peale [81].
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Les différentes étapes d’élaboration de la couahmon Si(001)/FegFe/Pt sont :

- dépbt a température ambiante d’'une couche d'enr4 nm de Fer (0.02 nm/s),

- recuit a 570 °C de la couche de Fer pendant 15 mn

- dépbt d'une couche de 3 nm de Fer (0,1 nm/s),

- recuit de lissage a 450°C pendant 15 mn: letrotn de la surface par
spectrométrie Auger n'indique pas de changemegbdgosition ou la formation
d’un siliciure pendant le recuit,

- dépbt a température ambiante d’'une couche der2@enPt (0,1nm/s)

- recuit de lissage a 500 °C pendant 15 mn.

Les relations d’épitaxie et les désaccords paraguéts de maille aux interfaces dans
cette structure sont :

Si(001)[110] |E-FeSi2(001)[100] || Fe(001)[110] || Pt(001)[100]

| ! |

f=+17% f=+33% f=-34%

Au cours des différentes étapes un suivi de laitgualistallographique de croissance est
effectué a partir des observations des clichés RMHEEprésentées a la figure 111.30. La
formation du siliciure(g-FeSp est I'étape critique pour I'élaboration d’'une chadampon de
platine de bonne qualité. Comme on peut le voirleardiagrammes RHEED relevés sur le
substrat, la présence de lignes de Kikuchi aing das tiges de reconstructionx{? est
révélatrice de la bonne qualité de la surface S)QQualité structurale et bonne planéité). Aprés
dépbt de 0,4 nm de fer, la disparition des tachesilccium sur le diagramme RHEED indique
gue la couche de fer est continue et qu’elle reetntalement la surface du substrat. Au cours
du recuit & 570°C, on voit apparaitre les tigesadé@ristiques de la structuilg-FeSp. Les
clichés RHEED enregistrés a l'issue des différeptapes de dépbts et de recuits montrent une
bonne qualité structurale des surfaces et en pheiiaune faible rugosité qui se traduit par une
allongement prononcé des taches dans la direcéarralssance [001]. Notamment, les clichés
RHEED sur la couche de platine révélent une recacistn (5<1) et montrent ainsi une qualité
du dépdt comparable a celle habituellement obtenu&gO(001).
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Azimuth <110>; Azimuth <100>;

Substrat Si(001)-(21)-H <

+ Dépot de 4 A de Fer sur
Si(001) 1

+ Formation de 1 nm dég-
FeS} par recuit des 4 A de F <
a 570°C pendant 15 mn

i 4
-
+ Dépdt de 3 nm de Fe suivi
un recuit de lissage a 45C <
pendant 10 mil
\

+ Dépodt de 20 nm de Pt sL
d’'un recuit de lissage a 50C {
pendant 15 min.

\

Figure 111-30 : Clichés RHEED enregistrés au codes différentes étapes d’élaboration de la couahgbn
Si(001)/FeSiFe/Pt.

2) Elaboration de la couche tampon Si(001)/Cu-#te

Une représentation schématique de la couche tamlabiorée ainsi que les paramétres
structuraux sont donnés a la figure I11.31.

118



Pt (20 nm) A
== Direction de
& (i) croissance
Cu-Si (1.5 nm) [001]
Si(001)

Figure 111-31 : Représentation schématique d’'unadawe tampon Si(001)/Cu-Si/Fe/Pt. Structures : Rt (c
a =0.392 nm), Fe (cc, a = 0.287 nm), Cu-Si (ce, @288 nm), Si (diamant, a = 0.543 nm).

Les différentes étapes d’élaboration de la coualhmpon Si(001)/Cu-Si/Fe/Pt sont :

- dépbt a température ambiante d'une couche d'envit5 nm de Cu (a 0.05 nm/s)
qui diffuse spontanément dans le réseau de Silipioun former une couche quasi
continue de la phase Cu-Si identifiée au chapijre |

- dépot a température ambiante d'une couche de @aker (0,1 nm/s),

- recuit de lissage de la couche de Fer a 350°@grgrenviron 15 mn : le controle
de la surface par spectrométrie Auger n’indique pkes changement de
composition ou la formation d’un siliciure pendéntecuit,

- dépot a température ambiante d'une couche der2@enPt (0,1 nm/s),

- recuit de lissage de la couche tampon de Pt 26Q@&ndant 15 mn.

Les relations d’épitaxie et les désaccords de esadhns cette structure sont :

Si(001)[110] || Cu-Si (001)[110] || Fe(001)[11GP4(001)[100]

| | |

f=6% f=-0,3% f=-3,4 %

L’ensemble de clichés de RHEED relevés au cour$étiboration est présenté a la
figure 111.32. La couche de siliciure sert de coaiate mouillage pour I'épitaxie des couches
métalliques successives. Elle a pour avantage g@port au siliciure(g-FeSp de se former
spontanément et de facon beaucoup plus reprodeictibt diagrammes RHEED observés aprés
le dépbt de 1.5 nm de Cu indiquent la formationns@eee du siliciure identifié au chapitre
précédent. Le dépbt de fer de 8 nm d’épaisseueprést de nombreux défauts de type macles
qui étaient également observés sur I'échantilloéc@dent. Finalement la couche de platine
obtenue est de méme qualité que sur la structémggente.
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Azimuth <110>; Azimuth <100>;

Substrat Si(001)-(21)-H <

+ Dépdt de 1.5 nm de Cu
(B Cu-Si) 9

+ Dépot de 8 nm de Fe <

+ Recuit de lissage de
couche de Fe a 350°C penc <
15 mr

+ Dépbt de 20 nm de Pt st
d’'un recuit de lissage a 50C <
pendant 15 min

Figure 111-32 : Clichés RHEED enregistrés au codes différentes étapes d’élaboration de la couengpbn
Si(001)/Cu-Si/Fe/Pt.

111.3.3.2 Croissance de l'alliage ordonné §-EePd

L’alliage FePd est élaboré par codéposition, Geditre par évaporation simultanée du fer
et du palladium sur la surface tampon de Pt. Lass# de dépbt est environ 0,1 nm/s. La
température du substrat est maintenue a 350°C,émtupe optimale pour une bonne mise en
ordre d'apres les travaux de D. Halley [79]. L'ohsgion des diagrammes RHEED sur la
couche de FePd de 35 nm d’épaisseur montrent aadbtmne qualité cristalline de la couche
(voir figure 111.33).
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Azimuth <110>« Azimuth <110>«

Figure I11-33 : Clichés RHEED relevés sur une cheae 35 nm d’alliage FePd déposée sur la coucimpde
Si(001)/Cu-Si/Fe/Pt.

La relation d’épitaxie entre I'alliage et la coudaenpon de platine est :
Pt(001)[100] || L3-FePd(001)[100] , avec un désaccord de maille d& %l

Une couche de protection de 2 nm de palladiumresiite déposée sur la structure pour
les caractérisations ex-situ.

[11.3.4 Propriétés structurales et Magnétiques

Cette partie est consacrée a la caractérisatiarctgtale et magnétigue des couches
minces d’alliage FePd déposées sur Si(001)-H. Mgaas vu précédemment, que les deux types
de structures de couche tampon élaborées conduaseme méme qualité structurale de la
surface de platine sur la quelle on dépose I'aliggnsi nous présentons seulement les résultats
obtenus sur la couche tampon Si(001)/Cu-Si/Fe/Ptagrsidérant que des résultats similaires
seraient obtenus en utilisant l'autre couche tanfi@@01)/FeSiFe/Pt.

[11.3.4.1 Microscopie électronique

Une image de haute résolution de I'échantillon @Lj0Cu-Si/Fe/Pt/FePd(35nm)/Pd est
montrée a la figure 111.34. On observe un seulamrll, sur toute I'épaisseur de la couche avec
'axe ¢ perpendiculaire a la couche. Le diagrammeliffraction correspondant a cette image
révele en effet seulement des taches de sursteudtutype [001].

Entre la couche de platine et le substrat de giticon observe une large zone d’environ
10 nm d’épaisseur avec une structure cubique mesmondant pas a celle attendue pour le fer.
En effet, la distance interplanaire caractéristimgsurée est d’environ 0,4 nm. Cette distance est
en accord avec la distance d(110) de la phasdidersi 3-FeSi (a differencier dég-FeSp) de
structure cubique et de parametre de maille égak81 nm. On observe également dans le
silicium, des précipités de siliciure de cuivreregpondant sans doute au compp<eusSi. Les
recuits successifs au cours de I'élaboration darlecture sont a l'origine de I'apparition de ces
phases.
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Figure 111-34 : Image de haute résolution d’une @c de I'échantillon Si(001)/Cu-Si/Fe/Pt/FePd (38)iPd
suivant I'axe de zone [1-1§]et cliché de diffraction correspondant. Les tactiesurstructure de la phaseddont
indiquées par une fleche.

Il est intéressant de remarquer que I'on a pu forlamehase haute températ-d-eSi
stable normalement pour une température au-dessus000°C en réalisant des recuits ne
dépassant pas les 500°C. La forte diffusion dureuév cette température, et la géométrie en
couches ultra-minces sous contrainte permet dendienila température de formation du siliciure
FeSi. M. Ronay et R.G. Schad ont observé sur un sysifférent également un abaissement
de la température de formation d’'un siliciure R488]. La température de formation a partir
d’'une couche de Rhénium déposée directement sd@1Siest de 900°C et diminue a 550°C si
on intercale une couche de cuivre a l'interfacefdrenation du siliciure)-CusSi riche en cuivre
entraine I'expulsion d’atomes Si hors de leur pdéorigine qui alimentent la formation d’'un
autre siliciure avec la couche métallique adjacente

l11.3.4.2 Diffraction de rayons X

L’échantillon Si(001)/Cu-Si/Fe/Pt/FePd(35nm)/Pd té éaractérisé par diffraction de
rayons X en mod#®-20. Le diffractogramme obtenu est donné a la figur&3. On peut y
observer les pics du substrat Si, de la couchedar®p et de la couche de protection Pd, ainsi
que ceux de l'alliage ordonné FePd.
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Figure 111-35 : Spectre@26 (A = 0.178897 nm) sur Si(001)/Cu-Si/Fe/Pt/FePd(35/u)/L’'échantillon est désaxé
de 0.1° par rapport a I'axe perpendiculaire au stiasSi de fagon a diminuer l'intensités des picsstibstrat. En
insert, les pics fondamental 002 et de surstrucfi®& aprés soustraction du pic Pt-Pd 002 sont repnéés. Le
rapport de leurs intensitsé intégrées donne un pexiae d'ordre S = 0.740.10.

Le pic du fer est de faible intensité. Comme nousna pu l'observer sur I'image de
microscopie de la figure 11.34, le fer est consonpeédant la phase de recuit de la couche de
platine pour former le siliciure E®8i. On observe en effet le pic 001 de ce siliciartangle
20 = 37 degrés. Le pic de faible intensité observdr pm angle & = 49.3 degrés correspondrait
également a la formation de la phgas€usSi.

La couche magnétique de l'alliage ordonné FePd a@actérise par trois pics de
diffraction : un pic fondamental 002 de plus forteensité, et deux pics de surstructures 001 et
003 caractéristigue de la mise en ordre de I'adliggpartir des intensités intégrées de ces pics, i
est possible de déterminer le parametre d’ordréo8gue distance.

La procédure d’évaluation de parametre d'ordre Sidmntigue a celle décrite par
V. Gehanno [78] : l'intensité totale des différentaies est mesurée par intégrations lors de
balayages erw («rocking curve »). L'intensité des raies 002 damentale ¢l et 001 de
surstructureds’écrivent, en fonction des facteurs de diffusadomique :
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réelles et imaginaires des facteurs de diffusieamajues pour le fer et le palladium. LP est le
facteur de polarisation et de Lorentz. Birest un facteur géométrique qui tient compte de la
variation de l'aire éclairée par le faisceau inoiden fonction de l'angle d’incidendg Le
parametre de Deby-Waller étant inconnu, nous afirésa valeur a b = 0.020.01 nm?2 [78].

Le paramétre d'ordre ainsi évalué est égal a &D410. La qualité structurale de la
couche FePd, c’est a dire la mise en ordre maikm@®gat la présence d’'un variant(Q01)
unique, est comparable a ce qui est observé soolehes de FePd élaborées sur substrat MgO.
En effet, le paramétre d'ordre pour un échantille@Pd de 50 nm déposée a 350°C sur
MgO(001)/Pd est de 080.1 [78].

[11.3.4.3 Propriétés magnétiques

Le matériau est caractérisé par son aimantatioatdragion M et par sa constante
d’anisotropie uniaxiale K La direction de facile aimantation est détermipée le signe de la
constante d’anisotropie uniaxiale effective o K K, — %% pM42.

- Dans le cas d’'une anisotropie uniaxiale telle Huge> 0, I'axe de facile aimantation
est perpendiculaire au plan de la couche mincevdaeur aimantation est dirigé suivant la
normale au plan de la couche.

- Dans le cas d'une faible anisotropie uniaxiadet que Kg <0, I'axe de facile
aimantation est dans le plan de la couche minceelcéeur aimantation est dans le plan de la
couche.

Un raisonnement thermodynamique simple montre gwaleur de k& peut-étre évaluée
a partir des courbes d’aimantation mesurées damhamp magnétique appliqué dans le plan et
perpendiculairement a la couche mince. Le travédessaire pour aimanter un échantillon de
I'état désaimanté (M=0) a la saturation (MgMst égal a :

M=M,
W:j H x &M
M=0

Ce travail est égal a l'aire entre I'axe des ordm®) la ligne M=M et la courbe
d’aimantation (Figure [11.36).
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Figure 111-36 : Le travail requis pour saturer I'é@antillon correspond a I'aire hachurée compriserent
I'axe des ordonnées, la ligne M=Mt la courbe d’aimantatian

La différence d’énergiAE entre les états saturés paralléles et perpeadieut’est a dire
I'aire comprise entre les courbes d’aimantatiorclemmp paralléle et perpendiculaire correspond
ainsi a la constante d’anisotropigsecherchée.

Les courbes d’aimantation ont été mesurées ersaritliun magnétométre a SQUID
(Superconducting Quantum Interference Device). lguré I11.36 représente les courbes
d’aimantation obtenues avec un champ extérieuigpdans le plan et perpendiculairement au
plan de I'échantillon Si(001)/Cu-Si/Fe/Pt/FePd(35)fiPd.

M/ Ms

H (10° A/m)

Figure 111-37 : Courbes d’aimantation mesurées &B8D en champ paralléle (//) et perpendiculai) (Sur
I’échantillon Si(001)/Cu-Si/Fe/Pt/FePd (35 nm)/Pd

Ce cycle montre que l'axe de facile aimantation gstpendiculaire au plan de la
couche ; 'aimantation augmente plus rapidemengagpfoche de la saturation pour un champ
extérieur appliqué perpendiculairement au plaradslche. L'aimantation a saturation mesurée
est M\=9,9.16 A/m et la constante d'anisotropie uniaxialg %8.1G J/nt. Le facteur de
qualité correspondant est Q 5 KM ~ 1.3. Ces valeurs sont proches de celles obtenues
pour des dépbts FePd sur MgO(001). Pour un dégpatseur légérement supérieure, 50 nm,
V. Gehanno rapporte les valeurs suivantes =NI0,3.16 A/m, K, = 1 J/in?, Q ~ 1.5 [78]. Les
couches élaborées sur silicium présentent donc aquadité structurale (S élevé) et une
anisotropie magnétigue perpendiculaire comparables que I'on observe sur les meilleures
couches sur MgO.
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La figure I11.38 montre une image des domaines rédgnes mesurée par MFM
(Microscopie a Force Magnétique) sur ce méme eédlmt L'image est enregistrée sur
I'échantillon tel qu'il est aprés élaboration, d’'@sdire sans traitement magnétique préalable et
sans champ magnétique appliqué. On observe unetwstude rubans alignés dans le plan
d’'observation. Le contraste alternativement clair fencé correspond a des domaines
d’aimantation perpendiculaire au plan de la cowetlge sens opposés.

Figure 111-38 : Image MFM (taille 33 pm) sur I'échantillon Si(001)/Cu-Si/Fe/Pt/FeP& (3m)/Pd

111.3.5 Conclusion

Dans ce chapitre nous avons présenté une étuda suissance par Epitaxie par Jets
Moléculaires d’alliage ordonné FePd sur substréd(8i) hydrogéné. Pour la premiere fois nous
avons déemontré la faisabilité d’élaborer des cosiceel’alliage ordonné lylFePd épitaxié sur
Si(001). Pour cela deux types de couches tamponvide 30 nm ont été élaborées:
Si(001)/Cu-Si/Fe/Pt et Si(001)/Feisie/Pt. L'utilisation d'une couche d’accrochagesileiure
de cuivre permet d’'une part de limiter la tempéeate formation d’'une barriére chimique de
siliciure de fer (350°C) et une meilleure reprodhitité dans I'élaboration d’'une couche de
platine de bonne qualité. Les couches magnétigigseptent des caractéristiques comparables a
ce que I'on obtient pour les meilleures couchedvig®(001) : une bonne mise en ordre avec un
parametre d'ordre S de 0,74 avec un seul variarpiepéiculaire a la couche et une forte
anisotropie magnétique perpendiculaire.
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CONCLUSION GENERALE et PERSPECTIVES :

Dans ce mémoire nous avons présenté différentde®sur la croissance par épitaxie par
jets moléculaires de systemes métalliques sur $j(00e travail peut étre synthétisé de la
maniére suivante :

1) Etude la croissance du cuivre par Epitaxie par s Moléculaires a température
ambiante sur Si(001)-H :

L’objectif de cette étude était de mieux compreniése mécanismes de croissance, en
particulier de valider ou non la formation d’'unigilre et alors de clarifier son role dans
I'épitaxie du cuivre.

Pour la premiére fois nous avons observé par RHBHEBrmation d’un siliciure épitaxié
aux premiers stades du dépét sur Si(001) hydrogéméormation contrélée de ce siliciure est
nécessaire pour I'épitaxie du cuivre métalliquedtape de préparation des surfaces s’avere alors
étre la clé pour une bonne épitaxie du cuivre.r& bonne propreté et une bonne planéité sont
des critéres avérés, nous avons demontré le r@ertant de I'hydrogénation de la surface. Elle
permet de diminuer d’'un facteur deux la diffusianalivre dans le silicium et de stabiliser la
formation d’un siliciure épitaxié. Ce siliciure seuve sous la forme de lentilles allongées de 15
a 20 nm de diametre disposées régulierement ledennterface et formant ainsi une couche
guasi-continue de 2 nm d’épaisseur moyenne. Latsiei cristallographique du siliciure ne
correspond pas a la phageCusSi habituellement reportée dans la littératuree et cubique
centrée avec un paramétre de maille de 0,288 AMAQ c’est a dire proche de la structure de la
phase haute températFeCuy ssSio 16

La morphologie particuliéere de ce siliciure coralithe alors la morphologie de
croissance du cuivre qui suit. Le cuivre métalliqueit initialement sur le silicium dans les
sillons formés a la « jonction » des précipitéssitieiure. L’étude par microscopie électronique
de la morphologie de croissance de la couche deectévele une forte texture de pseudo grains
colonnaires faiblement désorientés par rappomxelde croissance [001] (quelques degreés). Les
germes de cuivre croissent et forment a leurs jonstun réseau de sous joints de grains
perpendiculaires a l'interface et émergeants aitfase. Ces pseudo grains conservent une taille
latérale caractéristigue homogene qui augmentei djnégairement avec I'épaisseur dépébt. La
croissance latérale observée s’apparente a deiksance normale activée par une minimisation
de I'énergie de sous-joints de grains en coursépétd

2) Etude de linterdiffusion _dans le systeme Cu/Negpitaxi€é sur Si(001) et de ses
effets sur les propriétés magnétigues :

Au cours de cette étude nous avons caractérisésppestrométrie Auger le systéme
Ni/Cu(001) expitaxié sur Si(001). L’analyse descdpes enregistrés sur un coin d’épaisseur de
nickel et I'utilisation d’'un modeéle de ségrégatiynamique concluent a I'existence d’'une zone
d’interdiffusion de l'ordre de 1 a 2 nm. En reconsant les profils de concentrations, nous
avons calculé la courbe d’évolution du moment maguné atomique moyen de la couche en
fonction de I'épaisseur de nickel. L'évolution obg®e est en accord avec les mesures
expérimentales réalisées pour cette étude parctiefté de neutrons polarisés et les mesures
reportées dans la littérature. L’interdiffusion’iterface Ni/Cu explique en grande partie la
chute du moment magnétique observée expérimentateuoar les faibles épaisseurs de Ni.
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3) Etude de la croissance de l'alliage ordonné FeRair Si(001):

Si on trouve de nombreuses publications sur léssaace de cet alliage sur substrat
MgO(001), tres peu d’études ont été réalisées pidgusur la faisabilité d’élaborer de telles
structures sur Si(001). Nous avons montré ainsi ppopremiére fois la possibilité d’épitaxier
sur Si(001) des couches d'alliage ordonng-E&Pd(001). Pour cette étude, deux types de
couches tampons d’environ 30 nm ont été élabor8g901)/Cu-Si/Fe/Pt et Si(001)/Feisie/Pt.

Les caractérisations structurales sur la couchengtagie montrent une trés bonne mise en ordre
de la couche FePd (S=0.74) avec des caractéristigiemtiques a celles obtenues pour les
meilleures couches sur MgO(001). La couche présemeseul variant suivant l'axe c
perpendiculaire au plan de la couche et une foitoaopie magnétique perpendiculaire.

Si la forte réactivité des métaux avec le silicistavere depuis longtemps étre un
obstacle au développement de structures meétalliguesSi(001), nous avons illustré ici la
possibilité d’épitaxier des structures métalliqdesbonne qualité structurale sur Si(001). Pour le
systeme Cu/Si(001), la formation spontanée a temyn& ambiante d’un siliciure sur une faible
épaisseur est a l'origine de I'épitaxie du cuivrétatlique. En transposant ce constat sur le
systeme Fe/Si(001), nous avons pu épitaxier lenfé&alligue sur une couche d’adaptation de
siliciure de fer. L’élaboration de structures miqales épitaxiées sur Si(001) implique dans ces
deux cas I'élaboration préalable d’'une barriéredidision et d’'une couche tampon de bonne
qualité cristalline. Les siliciures semblent éteelibns candidatéJn grand nombre de systéemes
métalliques semblent alors pouvoir étre épitaxifisSi(001). C’est ce que nous avons voulu
démontrer en rapportant pour la premiere fois lasfmlité d'épitaxier des films de I'alliage
L1,- FePd bien ordonné.

Il est important de rappeler que la qualité deschea est fortement dépendante de la
gualité de la préparation des surfaces du silicitim.particulier, nous avons montré le role
prépondérant de I'hydrogénation dans la formatmmtrdlée du siliciure de cuivre. Il semble que
ce type de surface modifie les propriétés de dofugen surface et la réactivité a l'interface. Il
parait alors intéressant de faire d’autres étudesparatives, c’est a dire de la croissance
d’autres métaux /siliciures sur substrats hydrog@téon hydrogénés.

Les configurations auto-assemblées sont amenéemiex un rbéle de plus en plus
important dans la réalisation des nouveaux compesamomeétriques de la microélectronique
ou du nanomagnétisme. Le développement importantatdiniques de préparation des surfaces
de silicium nous offre aujourd’hui la possibilit€édborer des substrats nanostructurés
présentant des réseaux de plots avec des taillgaalgues dizaines de nanometres. La maitrise
des dépodts des meétaux sur ce type de surface toensii une véritable avancée pour le
développement notamment des médias d’enregistrerdentélectronique moléculaire. Dans
cette perspective, et dans la continuité de cairavne premiere étude sur I'épitaxie de dépbts
métalliques sur des substrats nanostructurés Si@¥¥n cours. Les premiers résultats montrés
ci-dessous pour un dép6t Si(001)/Cu(1l nm)/Fe(6ronj encourageants. Apres optimisation de
cette couche d’adaptation la prochaine étape Smpitalxie de I'alliage ordonné FePd sur ce type
de structure.
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a) RHEED

c) GISAXS

b) Diffraction de RX 6-26)

1000 ||||||||| | IR A R S S | I S S T SN WY | I ST T N W 1 | IR
] Si(004)

1 si(004),n2

| Fe (002{12

Fe;Si(002) | |
100 Pt(002) W

Intensity (u.a.)

26 (deg)

000 000 Résultats de caractérisation d’'un dép6t C nm)/Fe(6 nm)/Pt(2m’

a)

b)
C)

sur substrat Si(001) nanostructuré (réseau de met§0 nm) :

Clichés RHEED obtenus sur la sagé Si(100) avant dép
aprés un dépdt de 1nm de Cu, puis de 6 nm de Fst &
350°C pendant 15 minutes,

Diffractogramme de rayons X-@6),

Caractérisation par GISAXS de la structure périagigde
I'échantillon ; les rods (repérés par des flechesla figure)
sont observables jusqu’a l'ordre 3 et indiquent uyanne
périodicité du réseau de plots (période de 48 nm).
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ANNEXE :

Caractérisation par Spectrométrie d’Electrons Auger(AES)
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A.1 Principe de 'AES

On ne détaillera pas ici les aspects techniqueka dpectrométrie Auger, bien décrits
dans 'ouvrage référence de D. Briggs et M.P. $8ah

La technique de Spectroscopie d’Electrons AugerAEonsiste a analyser en énergie
cinétigue les électrons émis par un échantillonssieffet de I'irradiation par un faisceau
d’électrons dans le cas de I'A.E.S ou de photormi)XUV dans le cas des spectrométries X.P.S.
ou U.P.S.

La transition Auger se produit entre un état ihiiae fois ionisé, caractérisé par un trou
sur une sous-couche K, et un état final deux fmigsé caractérisé par deux trous sur des sous-
couches L et M pouvant étre éventuellement ideesqlLa figure A.1l illustre les différentes
étapes intervenant dans le processus d’émissioerAaur la transition KiL, ;. On estime que
I'énergie primaire doit étre supérieure a envirdoi8 I'énergie d’ionisation du niveau K pour un
signal Auger optimal (section efficace d’ionisatigptimale).

4 : Emission ®

électron Auger 4
Vide
0 | Er
En M, etc
1 : Electron
incident ELbid ®—0-—0— 80—
Ep=3E¢ ' Las
E
L1 @ @ L,
P 3 : Désexcitation
2 : lonisation \
Ex © @ K

Figure A.1 :Diagramme schématique du processus id®aon Auger dans un solide.

Les électrons Auger sont émis avec une énergidiquee indépendante de I'énergie
primaire : elle est dans notre exemple uniquementtion des écarts énergétiques entre les
différents niveaux K, Let L, 3 et du travail de sortie de I'électrgn

Ex.,,, =Bk B, B, +0 (E1)

2,3
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On doit en réalité prendre en compte I'énergieiagisdn de I'électron du niveaw, ben
présence d'un trou sur le niveay. lL’énergie E, _est Iégérement modifiee et est notée pour

celaE .

Les électrons Auger sont donc caractéristiques dlément chimique donné. L'étude du
spectre de raies constitue une méthode adapté&malylse chimique et permet d’accéder a la
composition de I'échantillon.

A.2. Intensité des raies Auger dans le cas des sl@ls

A.2.1 Influence du libre parcours moyen

Le paramétre important pour caractériser la sditéild la surface des spectroscopies
électroniques est le libre parcours moykmes électrons dans la matiére. La figure A.2 n&ontr
une compilation de données expérimentales repaseldvolution du libre parcours moyen en
fonction de I'énergie des électrons.

On peut observer quk est minimum (quelgues couches atomiques) dansaramg
d’énergie de 10 a 200 eV. C’est le domaine d’émeogi la sensibilité a la surface est maximale.

Les énergies cinétigues des électrons analyséspeatr@gscopie Auger se situent
typiguement entre une cinquantaine et quelquesicers d’Electrons Volts. Les libres parcours
moyens correspondant sont de l'ordre de 0,5 a h5Lrépaisseur d’analyse est généralement
estimée a 3. La spectroscopie Auger est donc une méthodecphétiement adaptée a tous les
problemes d’analyse de surface.

A. monolayers

LY
°
°
.

wl

T

Energy, eV

Figure A.2 :Variation du libre parcours moyen ddsofrons Auger en fonction de leur énergie (d’apsésh [Al]).
Seah et al. ont rassemblé sur ce graphique undyreimbre de données expérimentales pour diffééétsents de
la table de Mendeleiev.
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A.2.2 Effet de rétrodiffusion dans la matrice

Le signal Auger n’est en fait pas seulement isslimteraction avec le faisceau primaire
d’électrons incidents d’énergie Ep. Les électronsidents interagissent avec la matiére et
certains sont rétrodiffusés vers la surface. Cestréns rétrodiffusés peuvent a leur tour ioniser
un atome et induire une émission Auger. En effemme le montre la figure A.3, la pénétration
d’'un faisceau d’électrons dans la matiére se ttgoli des volumes de diffusion en forme de
poire. Le premier volume de diffusion définit urpase dans lequel les électrons rétrodiffusés
possedent encore assez d’énergie pour retourngareurface et éjecter un électron de coeur,
origine de la transition Auger.

Electron
beam

Auger electrons
able to be emittec

Back scattered

primary electrons
able to be
emitted

Atoms
ionised in

core level X Energetic
electrons

Figure A.3 : Représentation schématique des diffésezones d'interaction des électrons dans laématians le
cas de 'AES (d'aprés Seah [Al]).

Les électrons Auger ainsi créés par les électrémediffusés peuvent participer au signal
Auger s’ils peuvent ressortir du matériau, c’eslira si 'émission a lieu tout prés de la surface,

dans la zone de I'épaisseur caractéristique dpdatscopie Auger. Cet effet de rétrodiffusion
rehausse le signal Auger.

Si oax(Ep) est la section efficace d’ionisation du nivedude I'atome A, pour des

électrons d’énergie incidente Ep, l'ionisation tetacluant I'effet des électrons rétrodiffusés est
donnée par la somme :

O (En)+ [0 (EIN(E)IE E2)

EAX

Ou n(E) représente le spectre des électrons rétreéls par électron inciderda x(E) la
section efficace d’'ionisation pour I'énergie E gk Eénergie du niveau ionise.
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Cette expression peut se mettre sous la forme :
O e (B, 1+ 1y (Enc E,. 6)] (E3)
ou ny est le terme de rétrodiffusion dépendant de laicgaM dans laquelle se trouvent
les atome A eb est I'angle entre la normale a I'’échantillon etligection de détection.
L’intensité Iy xyz d’un pic de 'atome A s’écrit donc par unité defaoe :

Iaxyz = 1,0ax (Ep)[ﬁl"' v (EAX ,e)] Er(EAX )j‘ N (Z) @XF{)\_—Z} (E4)

5 v [€0sO

ou Ip est le flux délectrons incidents d’énergie &pT(Eax) un facteur instrumental
prenant en compte la transmission du spectromelbeffecacité de détection.

Na(z) est le nombre d'atomes A situés a la profondeumar unité de volume.
L’exponentielle contenue dans lintégrale corresp@u facteur d’atténuation des électrons
traversant la matiere.

Awm est le libre parcours moyen des électrons Augesidérés dans la matrice M@&est
'angle entre la direction d’analyse et la normalie surface de | ‘échantillon.

A.2.3 Application : Cas d’'un dépdt d’'une couche ceime A uniforme sur un
substrat de B (sans interdiffusion)

On considére ici le cas le plus simple d'une coudlum matériau A déposée sur un
substrat B et une interface idéalement plane et isd@rdiffusion .

Le signal associé au substrat, et donc a I'éléBestexprime en fonction de l'intensité
associée a I'’élément B massique et du terme diatém due a la couche de A déposée. Soit,

A
B

I8 _gyp “ta ES
Ig eX{AA(EB)EOSB} =

Si lintensité du signal associé a I'élément A d&paest mesurée dans les mémes
conditions, on obtient une expression de la mémmdgrenant en compte des coefficients de

rétrodiffusion. Soit,
I2 1+ 1+r15(En) EA 1-ex (E6)
I'x |[1+71, EA E:ose
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Le coefficient de rétrodiffusion dépend de I'énergl’émission Auger, de I'élément
rétrodiffusant considéré (du numéro atomique dua#rice), et de I'angle de détection.

A.2.4 Application de la spectrométrie AES sur umatiépaisseur : Décomposition
en composantes principales (Analyse factorielle)

Des dépbts sous forme de film a gradient d‘épaigseuvent étre réalisés dans notre bati
d’EJM. Ce profil d’épaisseur, illustré a la figufed, est obtenu par déplacement en cours de
croissance d’'un masque motorisé devant la surfad@chantillon.

0 Position[mm]

Figure A.4 : Schéma d’un échantillon coin pour &actérisation Auger, un dép6t de A présentant ratignt
d’épaisseur sur un substrat S (en coupe et vigedsus).

Cela nous permet ensuite d'étudier le signal Augar le méme échantillon pour
différentes épaisseurs de dépot. En pratique kdigad’ épaisseur est de I'ordre de 5 nm sur 15
mm de long.

La caractérisation Auger in situ sur ce type d'étilan présente un certain nombre
d’avantages par rapport a la pratique courantecqusiste a faire la mesure en cours de
croissance : la mesure est ainsi beaucoup plusleragti on peut obtenir plusieurs profils, en
variant par exemple les parametres d’acquisitiogeku

Les profils de concentration déduits des mesuregeAgeront donc représentatifs des
profils de concentration suivant la direction deissance z. Le seul inconvénient de cette
meéthode est l'utilisation du masque qui peut ineldes effets d’ombre-pénombre (donc des
erreurs dans I'épaisseur déposée) bien que cesoiamt négligeables en pratigue compte tenu
de la faible distance masque/échantillon (environm2n) par rapport a la distance
source/échantillon (20 cm).

Soit p le nombre de spectres enregistrés le loriggdeantillon (tous les 0,1 mm), et n le
nombre de points (canaux) formant chacun des g®ecBhacun des spectres expérimentaux
peut s’exprimer sous la forme d’'une combinaisoédire des spectres de références associés aux
différents éléments (phases) présents dans [I'étbant Aussi, I'ensemble des données
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d’acquisition peut étre présenté sous la forme el’'onmatrice de dimensions>np et traitée par
décomposition en composantes principales [A2].

L’analyse factorielle permet de traiter un grandmboe de données sous forme
matricielle. Elle permet de dégager les principaleteurs propres et les vecteurs propres
associés nécessaires a la reconstruction de I'drlselas spectres expérimentaux.

Pour k éléments (phases) constituant I'échantillonne retiendra que les k principales
composantes (sous-espace de la base propre). ®aas Id’un échantillon coin, la matrice de
changement de base des k vecteurs propres retersig\base des k spectres des composants de
référence permet alors de déterminer les intens#iésives de chaque élément en fonction de
I'épaisseur.

Le but du traitement consiste donc a obtenir ladgpsition suivante :

[D] = Rl O 07 (E7)

Matrice de données Spectres des k Intensité normalisée
expérimentales : p composants de chaque compant
spectres (références) dans les p spectres

Soit sous forme matricielle :

o o o oo o O

o o oo n _ g 0O N (D o o o DJ

o o o oo o O o o oo O pim. (k xp)

oo b oo Dim. (nxp) OO Dim. (nxk)

p spectres de n k Spectres de n canaux Intensité normalisée

canaux (points) des composants de des k composants
référence dans les p spectres

Le traitement en composantes principales comprargigurs étapes :

1. La matrice D n’est pas symétrique et donc nagatalisable. On utilise alors la
matrice des covariances [Z] qui posséde les méumilesing propres :

[Z]Dim.(po) = [D]t D[D] (E8)

2. Diagonalisation de [Z] : On définik]la matrice diagonale des p valeurs propies
classés par ordre décroissant et [Q] qui contieriodonne les vecteurs propres
normes Qde [Z]. Les matrices [Q] eA] sont de dimension (p,p).
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[z]dQ] = [Q]th] (E9)

3. Parmi les p valeurs propres trouvées, on nenttjue les kg p) plus grandes en
valeur absolue. Les autres valeurs propres sormioségs étre du bruit. On définit
alors :

- [Q’] constitué des k vecteurs propres normésaorme et de dimension (p,k),
- [R’] la matrice projection de [D] sur la base [Q’
- [I'] la transposée de [Q7], i.e. la matrice degdcteurs propres disposés en ligne.

En pratique, on reconstruit la matrice expérimen{@.;J a partir des k valeurs
propres et vecteurs propres correspondant retehgsé :

[Deacl = [R]L[1] = [D] (E10)
ot [R] = [D]dQ] et[r]=[Q]" (E11)

4. Soit [T] la matrice de changement de base thase propre formée des k vecteurs
propres vers la base des k spectres de référén@p&ctres étalons), on détermine
[R] et [I)] avec les relations suivantes :

[R] = [R'].[T] et[I"] =[T] *.[I] (E12)
La j®™ colonne de [T] étant donnée par ,
T.= [N]*OR]' R , avecl<is<k (E13)

ou [\'] est la matrice diagonale des k valeurs propedsnues (toujours classées par
ordre décroissant).

On vérifiera alors queR [R] . Ti= R®. (E14)

Dans le cas illustré ci-dessous, on ne prend erp@ue deux spectres de références.
On se trouve dans le cas le plus simple ou il njyaa de réaction a linterface et ou tous les
spectres de références sont connus. Chaque spettradonc étre reconstruit a partir d’'une
combinaison linéaire des deux spectres de référémcprobleme se résout de méme facilement
si 'on a autant de spectre de références conneislgonstituants dans I'échantillon.

Cette méthode peut également étre utilisée pountifal un troisiéme constituant
provenant par exemple d’'une réaction a l'interfalceute modification de la forme des spectres
ou décalage de pic en énergie lié a un mélangeighérdes espéces (comme une réactivité a
l'interface) peut facilement étre mis en évidenee pette méthode. Ce dernier cas est abordé
dans le chapitre sur la croissance du cuivre figiusn ou la présence d’un siliciure a I'interface
est mise en évidence.
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A.2.5 lllustration de la décomposition en composanprincipales appliguée a la
caractérisation Auger sur un coin d ‘épaisseur :

Les principales étapes décrites précédemment sont :

1- Acquisition des spectres le long d’'un coin diépaur
Pic Pic
de S de A

|

Intensité

S
Epaisseu
Ensemble des p spectres Energie
enregistrés le long d’'un coin
d’épaissel

2- Creéation d’'une matrice de données [D] de dinen@nx p) a partir des p spectres :

Dj est lintensité din point du spect
p (pour une épaisseur donr
correspondant au canal d’énergie n.

n canaux d’'énergie

_— >
p spectres

3- Décomposition en composantes principales :

On diagonalise [Z]:[U][D] pour ne garde
que les k vecteurs propres @yant des valeu Q1 A1 Q2 , Na<<(A1A2)

propres\’; significatives (ki<k). Les autre
composantes (i>k) sont supposées étre
bruit. Dans I'exemple illustré ici, deux vecte

propres (profils d’intensité) et spectres; R’
(nayant pas de sens physique) suffise

R R, R
reproduire la matrice [D] de départ. E i I,\\/\,\, I_
E E E
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R:

R;
On effectue alors un changement de bas
la base des spectres de référengeeRpou
obtenir les proportions ou intens .

normalisées "] associées achacun de %
spectres étalon le long du coin d’épaisseur.
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Résumé :

L'objet de ce rapport est I'étude de la croissa@ygitaxiale de systémes métalliques sur
Si(001). Nous présentons dans un premier temps éimde de la croissance du cuivre a
température ambiante en s’appuyant sur un grandormie techniques de caractérisation :
RHEED, AES, TEM, GIXRD. Pour la premiére fois nooeettons en évidence l'effet de
I’hydrogénation de la surface du silicium et sagssité pour la croissance épitaxiale du cuivre.
L’hydrogénation en inhibant l'interdiffusion condua la formation contrélée d'une couche
épitaxiée quasi continue de siliciure de 2 nm d&g®ur. La structure cubique centrée identifiée
est proche de la phaeCu g3Sip17 avec un parametre de maille a = 0,288 nm. Unecétiedia
morphologie de croissance du cuivre par STM et T&dVl présentée. Le cuivre métallique en
épitaxie sur ce siliciure présente une forte taattan {001} de pseudo grains colonnaires dont la
taille latérale homogéne augmente avec I'épaisseuivre déposé.

La derniére partie de ce rapport présente deuxestudk systémes a anisotropie
magneétique perpendiculaire épitaxiés sur Si(0@W/Ni et FePd. Dans le systeme Cu/Ni, nous
montrons a partir d’expériences de AES et d’'un neode ségrégation la présence d’'une zone
d’interdiffusion de 1 a 2 nm qui expliqgue en gramaetie la diminution du moment magnétique
mesuré sur des couches de nickel de faible épaisBmalement, a partir de la formation
contr6lée d'un siliciure de cuivre ou de fer, neagportons pour la premiere fois la possibilité
d’épitaxier sur Si(001) des couches d'alliage ordbrLl-FePd(001) présentant une forte
anisotropie magnétique perpendiculaire.

Abstract :

This work focuses on the epitaxial growth of thiretallic layers on Si(001). An
experimental study of copper growth at room temipeeais first presented. For the first time we
experimentally demonstrate the important role oeliprinary surface hydrogenation on
interdiffusion properties. Surface hydrogenatiorniliits interdiffusion and results in the
controlled formation of a 2 nm thick silicide quasintinuous layer. Chemical and structural
nature of the interface have been deduced fronrge leld of experiments : RHEED, AES,
TEM[and GIXRD] This silicide is not thg-CusSi phase usually reported but is a centered cubic
phase close to th&Cuw s3Sip.17 phase with a lattice parameter a = 0,288 nm. fatlg metallic
copper growth on this seed layer has been stutlredigh STM and TEM experiments. Copper
layer is highly {001} textured and show columnaepdo grainsvith a homogeneous lateral size
increasing with thickness.

The last part of this work deals with the growthpafrpendicular magnetic anisotropy
systems, Cu/Ni and FePd on Si(001). In Cu/Ni systiens shown that interdiffusion occurs
during Ni layer growth based on auger spectroscexpyeriments and a copper segregation
model. This mixing at the Cu/Ni interface mainlyp&in the decrease of magnetic properties
measured for thin Ni layers. We finally report tbe first time the growth of a template structure
based on the use of a thin silicide (Cu-Si or heSited layer for FePd alloy epitaxy on Si(001).
Structural and magnetic measurements reveal a ongdlred FePd layer and a high
perpendicular magnetic anisotropy.
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