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Introduction. 
 

 L’emploi des siliciures de différents métaux est primordial pour obtenir des 

circuits intégrés à très forte densité de composants et à vitesse de commutation élevée. 

[1] 

Actuellement plusieurs siliciures sont en compétition pour l’application du 

procédé d’auto-alignement de siliciuration pour les composants de dimensions 

inférieures à 0.1µm [2 ]. 

Jusqu’à présent les siliciures de fer sont fortement étudiés à cause de leurs 

propriétés spécifiques et leurs applications dans les dispositifs micro-électroniques [3]. 

Parmi ces composés, la phase semiconductrice  β-FeSi2 a ressuscité un regain d’intérêt 

auprès de la communauté scientifique à cause essentiellement de sa compatibilité avec 

la technologie du silicium et de sa bande d’énergie interdite directe égale à 0.80-0.85 eV  

[4]. Cette dernière lui a permis de connaître de larges applications opto-électroniques 

dans le domaine de l’infra-rouge [5,6,7,8] 

A nos jours, plusieurs méthodes ont été utilisées pour la synthèse du disiliciure 

de fer β-FeSi2, telles que la déposition réactive [9], l’ablation laser (PLD) [10], la 

déposition assistée par faisceau d’ion (IBAD) [11], la synthèse par faisceau d’ion (IBS) 

[12,13], et le mixage par faisceau d’ion [14]. La formation de la phase, sa stabilité 

physico-chimique et sa bonne adhésion à l’interface avec le substrat constituent les 

avantages pratiques du mixage par faisceau d’ion. 

Le sujet de magister porte justement sur la formation et croissance des différents 

siliciures de fer à l’interface entre une couche mince de fer, et un substrat de silicium à 

l’aide de mixage par un faisceau d’ion de Xénon. Un intérêt particulier sera accordé à la 

croissance du disiliciure semiconducteur β-FeSi2 durant les traitements thermiques. 

 Le contenu du mémoire est réparti en trois chapitres, en plus de la conclusion 

générale et de la bibliographie. 

Les notions générales sur les siliciures des métaux de transition ainsi que les 

différents procédés de leur obtention, sont développés dans le premier chapitre. Une 

synthèse des résultats de travaux antérieurs relatifs au composé β-FeSi2, et la description 

des étapes suivies lors de la préparation des échantillons et à la présentation successif 

des techniques expérimentales de caractérisation mise en œuvre durant cette étude sont 

données dans le seconde chapitre. 
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   Le troisième et dernier chapitre est relatif aux résultats obtenus et à leur 

interprétation. 
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Chapitre I 

Les Siliciures 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 



 

I. A.  Généralités sur les siliciures  

I. A. 1.  Introduction 

Les couches minces métalliques jouent un rôle très important dans presque tous 

les domaines technologiques modernes, particulièrement  la  microélectronique, [2]. 

Les siliciures des métaux de transition sont souvent utilisés dans la 

microélectronique pour l’interconnexion entre les composant de circuits intégrés. 

Généralement, les siliciures sont facilement fabriqués par la réaction à l’état solide d’un 

métal évaporé sur le substrat de silicium « Si ».  

Contrairement à  l’oxydation de silicium (pour former SiO2) ayant lieu  à  900 – 

1000°C, la plupart des réactions métal de transition - Si ont lieu  aux températures 

moyennes de  300 à  600°C selon le type de métal [15]. 

Plusieurs études ont montré qu’un certain nombre de siliciures présentent un 

comportement semi-conducteur, qui leur permet de trouver des applications 

technologiques en micro et opto-électroniques [16]. A ce titre, pour son caractère semi-

conducteur, le disiliciure de fer β-FeSi2 connaît de larges applications dans le domaine 

optique de l’infrarouge [17]. 

Il est donc opportun  de passer en revue les généralités sur les siliciures des 

métaux de transition, et de rappeler les différents mécanismes thermodynamiques 

conduisant à leur formation et croissance. 
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I. A. 2.  Définition des siliciures  

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

l’interaction entre deux phases solides en contact. C’est un mécanisme qui nécessite la 

présence d’une fine couche métallique (M) déposée sur un substrat de silicium 

généralement monocristallin qui, après  traitement thermique, est consommée pour 

former une phase Mx Siy.  [18] 

   

 I. A. 3.  Cinétique ou phénomène de formation des siliciures  

La formation des siliciures apparaît au niveau de l’interface M/Si. Après la 

déposition du film métallique sur le substrat de silicium, l’échantillon obtenu M / Si est 

recuit dans le but d’amorcer la réaction interfaciale. 

Lors des recuits thermiques à des température suffisamment élevées, plus le métal réagit 

avec le silicium plus l’épaisseur de la phase formée croît à l’interface Métal / Silicium. 

(Figure I.1) 
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Ces réactions à l’état solide ont lieu à des températures bien au dessous du point 

eutectique le plus bas [19,20], c'est-à-dire avant la formation de toute phase liquide.  

La déposition du film métallique est effectuée soit par (CVD) « Chimical Vapor 

deposition », soit par évaporation ou par pulvérisation sur un substrat de silicium ou de 

dioxyde de silicium. La réaction interfaciale est induite soit par un recuit thermique 

conventionnel, soit par un faisceau laser ou à électrons, ou par une implantation ionique. 

Il en résulte la formation d’un ou plusieurs siliciures. 

L’analyse de la réaction interfaciale en fonction du temps et de la température du 

recuit indique la nature de la phase formée (siliciures). Les cinétiques de croissance 

(linéaire, parabolique, …etc) fournissent l’énergie d’activation du processus, [21]. 

Les diagrammes de phase des s}stèmes M / Si montrent en général la présence 

de plus de trois siliciures. Cependant, ces composés intermédiaires ne peuvent pas tous 

croître comme des phases dominantes, [22]. Il s’agit des : 

•  siliciures riches en métal : M2Si 

•  monosiliciures : M Si 

•  disiliciures : M Si2 

 

L’intervalle de température de formation du siliciure est différent selon la classe à 

laquelle  ce dernier appartient. 

La formation des composés intermétalliques et les cinétiques de la réaction 

interfaciale M / Si dépendent fortement de la nature du film métallique (épaisseur, 

dimensions des grains, pureté et défauts), du substrat, de l’épaisseur de l’oxyde native 

(SiO2) et des paramètres de la déposition du film. 

La formation des siliciures riches en métal  commence généralement aux 

alentours de  200°C, à l’exception du siliciure de cobalt Co2Si qui se forme à partir de 

350°C. Leur cinétique de croissance suit une loi parabolique avec une énergie 

d’activation de l’ordre de 1.5 eV,[22]. 

 

Les monosiliciures se forment à partir de 350°C excepté PdSi qui n’apparaît 

qu’à 700°C. Leur cinétique de croissance suit une loi parabolique avec une énergie 

d’activation variant entre 1.6 et 2.5eV, [22]. 
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Les dissiliciures ont une énergie d’activation comprise entre 1.7 et 3.2eV. La 

température de leur formation est assez élevée, soit 600°C à l’exception de CrSi2 qui se 

forme à 450°C. Ces siliciures croissent linéairement avec le temps durant les premiers 

stades de la réaction. Leur cinétique de croissance est très sensible aux effets des 

impuretés, en particulier l’oxygène, [22]. 

 

Pour les corps massifs, la formation des siliciures en couches minces admet les 

caractéristiques spécifiques suivantes [23] : 

• Les composés se forment séquentiellement l’un après l’autre. 

• La séquence de formation est très spécifique puisque chaque phase admet 

son  propre intervalle de température de croissance et l’ordre séquentiel 

dépend aussi de la quantité des deux éléments. 

• Les phases se forment à plus basses températures. Ceci est attribué à une 

interface plus propre et à un cheminement cinétique plus rapide le long des 

joints de grains. 

 

I. A. 4.  Classification des siliciures  

Généralement on distingue trois grandes classes de siliciures : 

- Les siliciures des métaux réfractaires se forment à haute température à 

l’exception de (CrSi2) qui se forme à 450°C. Ces siliciures, caractérisés par une 

haute stabilité thermique, ont utilisés dans la métallisation des circuits 

microélectroniques. 

- Les siliciures des métaux  presque nobles se forment à basses températures. Ils 

ont une faible réactivité chimique, et ils sont adaptés pour les contacts ohmiques 

et Schottky. 

- Les siliciures des métaux des terres rares se forment aussi à basses températures, 

et ont de très faibles barrières de potentiel avec le silicium de type n (~ 0.38 eV) 

[24]. 

 

I. A. 5.  Cinétique de croissance des siliciures  

Pour  prédire les phénomènes expérimentaux, Plusieurs modèles cinétiques ont 

été proposés par plusieurs groupes de recherche  [19, 25, 26,27]. Un nouveau modèle, 

relativement récent, a été proposés par Lin Zhang et Douglas G. Ivey [28,29] pour 
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décrire ces réactions à l’état solide. Dans ce modèle sont considérés uniquement les 

réactions dans lesquelles un des deux réactifs diffuse plus rapidement que l’autre dans  

les siliciures croissants. Deux types de processus de réaction sont observés : 

Type 1 : il est caractérisé par la diffusivité des deux matériaux du couple de 

diffusion. 

 Type 2 : dans ce cas, la diffusion d’un réactif dans le siliciure croissant est plus  

           rapide que celle de l’autre. 

Ce dernier type est observé dans presque toutes les réactions de siliciuration 

dans les couches minces, sauf des réactions dans les systèmes (Si-Pd) et (Si-Pt) où le 

type 1 est prédominant [30]. Les réactions Si-Pd et Si-Pt  se produisent habituellement à 

des températures inférieures à la moitié de la température du plus bas eutectique du 

diagramme d’équilibre pour un couple de diffusion donné.     

Dans une réaction de type 2, le diffusant prédominant est considéré être le réactif 

ou l’espèce diffusante « M », tandis que l’autre réactif est considéré comme espèce non 

diffusante « S ». 

 

En pratique, « M » peut être des atomes de métal (cas du couple de diffusion 

métal presque noble - Si) ou des atomes de silicium (cas de la réaction  métal réfractaire 

- Si). 

Cependant, « S » peut être des atomes Si (métal presque noble – Si) ou des atomes  

de métal (métal réfractaire – Si) ou des molécules de siliciures.    
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I. A. 6.  Cinétique de formation  

Différents processus affectent la formation des phases durant la réaction à l’état 

solide ; un traitement général inclurait la nucléation, les réactions interfaciales et la 

diffusion [31]. 

D’Heurle et Gas [25] attribuent la formation des siliciures à trois mécanismes 

physique différents. Ils suggèrent que la cinétique de croissance est contrôlée par soit la 

diffusion, la réaction ou alors par la nucléation. 

 

a- Cinétique gouvernée par la réaction :  

Cette cinétique a lieu dans le cas des siliciures des métaux réfractaires tels que  

TiSi2, VSi2, CrSi2, NbSi2, MoSi2, TaSi2, WSi2 [25]. Une croissance latérale uniforme est 

observée et où l’épaisseur du siliciure est une fonction linéaire du temps. Ceci a lieu 

quand la diffusion de l’espèce mobile (Si) lors de la formation de ces siliciures est plus 

rapide que la réaction qui se produit à l’interface M / Si. Ainsi, la réaction contrôle la 

cinétique de croissance et on dit alors que le processus de formation est limité par la 

réaction interfaciale. 

    Les variations de l’épaisseur de la couche formée sont données par : 

 

  tDx .=  ;      exp)( 0DTD = )( KTEa− …………………………........… (I.1) 

où : 

            D (cm2/s) est le coefficient de diffusion à la température T ; 

            Ea(eV) représente l’énergie d’activation ; 

            t(s) et X (Å) sont respectivement le temps de recuit et l’épaisseur de la couche 

interfaciale formée. 

    

 b- Cinétique gouvernée par la diffusion :  

Si le processus de diffusion est à taux limité et contrôle la réaction, alors la 

cinétique correspondante sera contrôlée par la diffusion. L’épaisseur de la couche 

croissante varie paraboliquement avec le temps de recuit : 

 

2DtX =    et    )exp(0 KTEDD a−= …………………….......................(I.2) 
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La cinétique de croissance d’un grand nombre de siliciures des métaux de 

transition est contrôlée par la diffusion. Les énergies d’activation requises pour que ce 

phénomène ait lieu varient de 1.3 eV pour Pd2Si  à  1.8 eV  pour Ru2Si3 [25]. 

 

Les systèmes appartenant à cette catégorie s’étalent sur une large gamme de 

températures inférieures aux températures eutectiques. 

 

 C- Cinétique gouvernée par la nucléation : 

La formation  des siliciures par nucléation correspond à une croissance latérale 

non uniforme. Elle se produit rapidement dans un intervalle de température très réduit, 

généralement de 10 à 30°C [32]. Ce type de réaction montre plutôt une indépendance 

d’une certaine valeur critique de température, au dessus de laquelle la séquence de 

formation du siliciure est très rapide. 

On conclut que le mécanisme de nucléation se produit à température critique. De 

plus, il n’y a pas de règles qui relient la température de formation du siliciure à son 

énergie d’activation. La nucléation est également un processus qui se produit au 

détriment de la phase présente au préalable. 

 

I. A. 7.  Espèces diffusantes  

La formation des phases à l’interface M / Si est un mécanisme qui se base 

essentiellement sur la diffusion d’atomes du métal vers le silicium ou réciproquement. 

C’est pour quoi il est très important de déterminer l’espèce diffusante durant le 

processus de formation du siliciure. Ainsi, plusieurs types de marqueurs ont été 

appliqués : 

- Déposition de couches telles que Mo, W, et  Ag. 

- Implantation d’atomes de gaz inertes tels que Xe et Ar. 

- Implantation d’atomes de silicium radioactif. 

 

Cependant, il est déconseillé d’utiliser des marqueurs de masse proche de celle 

du métal afin d’éviter un chevauchement de signaux sur le spectre RBS. Ce choix se fait 

de telle manière que le marqueur ne réagisse pas avec le silicium et qu’il n’ait aucun 

composé à l’équilibre avec le métal. 

   

 Chapitre I                      Les Siliciures 

9 



 

L’utilisation des gaz inerte ne donne aucune information sur le mécanisme de 

diffusion. Cet inconvénient est comblé par le dernier type de marqueurs où quelques 

centaines d’atomes de 31Si  sont déposés sur une partie du substrat de silicium et par une 

autre déposition de métal. Après recuit à la température de formation des siliciures une 

couche initiale de siliciure radioactif est formée avec 31Si. 

La détermination du profil de concentration permet d’obtenir des informations 

sur l’espèce et le mécanisme de diffusion. Selon ces trois techniques expérimentales, les 

atomes du métal diffusent dans le cas où la phase formée serait riche en métal.  Par 

contre, à la température de formation du dissiliciure MSi2 et du monosiliciure  MSi, 

l’espèce de diffusion dominante est le silicium. 

 

I. A. 8.  Prédiction de formation des phases  

L’interdiffusion dans le cas des couches minces est plus rapide que dans l’état 

massif et peut être observée pour des températures plus basses [33].  Ceci est dû surtout 

au fait que les interfaces sont plus propres en plus d’une structure finement granulée, 

d’où la possibilité aux atomes de se mouvoir facilement à travers les joins de grains et 

les interfaces. D’autre part, le fait que la croissance des siliciures s’effectue de façon 

séquentielle [23], il est possible de prédire les phases susceptibles de se former à 

l’interface Métal / Silicium. 

 

La question concernant la formation de la première phase durant l’interaction 

entre une couche mince métallique et le silicium est toujours posée. 

Dans la plupart des cas, les phases riches en métal se forment en premier lieu. 

Cependant, dans certains cas comme V-Si, Cr-Si, Nb-Si  et Zr-Si  [34], les dissiliciures 

représentent la phase qui se forme à l’interface. 

D’une manière générale, les facteurs pouvant contrôler la germination du premier 

siliciure sont [35]:  

- le degré de propreté de l’interface Métal / Silicium, 

- la pureté du film et du substrat, 

- la diffusivité du métal dans le silicium et vice versa, 

- l’énergie libre de formation des diverses phases, 

- la température de réaction. 
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Plusieurs chercheurs ont établi quelques modèles relatifs à la prédiction  de la 

formation des phases. 

 

Walser et Bene [19] ont proposé une règle de prédire la première phase formée à 

l’interface  métal / Silicium. Selon cette règle , la phase cristalline ayant le plus haut 

point de fusion, voisin du point eutectique le plus bas dans le diagramme des phases 

binaire, est la première phase qui se forme. Cependant, ce modèle a échoué dans 

certains systèmes tel que  Pd-Si [36]. 

Pour l’apparition  de la deuxième phase, K. N. Tu et al.  ont montré que lorsque 

l’épaisseur de la première phase atteint une valeur critique, la deuxième phase peut se 

former et croître simultanément avec la première phase [23].  

 

Tsaur et al. ont étudié la séquence de formation des phases dans quelques 

systèmes [37]. Ils ont formulé la règle suivante : « la seconde phase formée est celle 

dont le point de fusion est proche de celui de la première phase qui apparaît et est 

riche en élément qui n’a pas réagi. Si les composés entre la première phase et 

l’élément restant sont tous des composés à point de fusion non congruent, la phase 

suivante qui se forme est celle qui correspond à la plus petite différence de 

température ( ∆T ) qui existe entre le péritectique   et le liquidus du dessus » 

 

Il est constaté que toutes les phases prédites par le diagramme de phase croissent 

d’une façon  séquentielle uniquement dans le cas où l’épaisseur du métal est supérieure 

à celle du silicium  [38]. Un modèle simple pour la séquence des phases a été formulé 

comme suit [40] : « Après la consommation de l’un des deux éléments du système, 

l’augmentation de la température conduit à l’émergence d’autres phases riches en 

élément restant.» 

 

I. A. 9.  Influence des impuretés et des dopants sur la siliciuration  

il y a trois source d’impuretés : 

� Impuretés incorporées dans le film métallique durant la déposition, c’est le cas 

par exemple de C, O, N……etc 

Ces impuretés influent sur le processus de formation et de croissance, sur les 

propriétés électriques et même sur la stabilité chimique des phases. Parmi toutes les 
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impuretés, l’oxygène est considéré comme l’impureté la plus influente. En contaminant 

la couche métallique déposée, il diffuse et s’accumule surtout à l’interface et aux joints 

de grains sous forme d’oxyde [34] du fait que sa solubilité dans plusieurs métaux (Cr, 

Mo, W, ….) est très faible (0.1 at %) [36]. 

P. G. Granther et al [40] ont étudié l’évolution de l’interface Ni / Ni2Si dans le 

cas où l’oxygène est implanté dans la couche de Ni déposée par évaporation sur un 

substrat de Si. Ils ont mis en évidence la formation d’une couche de SiO2 qui empêche 

la diffusion des atomes Ni et, par conséquent, son influence sur la cinétique de 

croissance du siliciure Ni2Si riche en métal. 

 

L’oxygène présent  dans les couches métalliques influe, dans d’autres cas, sur la 

séquence de formation des siliciures et leur résistivité électrique [41]. 

La couche d’oxyde SiO2, qui se dépose sur la surface du substrat avant la métallisation, 

joue le  rôle de barrière de diffusion. Elle conduit à la diminution de la vitesse de la 

réaction, augmente aussi la température de formation [34]. 

 

� Les dopants peuvent affecter la cinétique de croissance et les propriétés 

électriques. Ceci a pour conséquence [39] : 

� le rejet du dopant par la phase interfaciale, puis l’effet d’accumulation du 

dopant à l’une des deux interfaces métal / Siliciure ou  Siliciure / Silicium 

(effet appelé Snowplow), 

� la ségrégation du dopant dans le silicium dans le métal à la surface, ou son 

rejet à la surface de l’échantillon. 

Ces effets sont associés aux facteurs suivants : 

1- l’augmentation de la diffusion dans le silicium suite à un excès d’interstices 

et de lacunes, 

2- la tendance d’une croissance épitaxiale de siliciures ayant une solubilité plus 

basse solubilités que les films, 

3- la nature de stabilité chimique des liaisons Métal –Si par rapport aux liaisons 

Métal - Siliciures  et Siliciures – Silicium, 

4- la tendance du dopant à s’évaporer à la surface. 

 

� La nature de la redistribution de l’impureté (ou dopant) dépend non seulement 

du siliciure mais aussi du choix du dopant [38-42]. Par contre, il a été établi que 
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lors de la formation des siliciures des métaux nobles, la redistribution est 

indépendante de la nature du dopant [43]. Ces résultats justifient clairement le 

rôle de l’affinité chimique du dopant par rapport aux deux espèces du système 

M / Si. 
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I. B.  Siliciures de fer 

I. B. 1.  Introduction  

L’intérêt pour le système Fer- Silicium a existé il y a longtemps, depuis que les 

fabricants d’acier et de fonte ont constaté que l’addition de très faibles quantités de 

silicium dans leurs produits modifiait considérablement leurs propriétés mécaniques. 

L’étude des siliciures de fer quant à elle a débuté par les études cristallographiques des 

composés FeSi [44,45] et FeSi2  [46]. 

Parmi les différents siliciures de fer, seuls FeSi, FeSi2 et Fe3Si se forment par 

recuit d’une couche de fer déposée sur un substrat de silicium [47]. Il faudra attendre la 

fin des années soixante pour que Birkholz et son équipe s’intéressaient aux dissiliciures 

de fer, et particulièrement à sa phase semi-conductrice bêta (β-FeSi2) [48]. 

 

I. B. 2  Système fer- silicium 

Récemment il y a beaucoup des études qui sont concentrées sur des siliciures en 

métal de transition, tels que COSi2 [49] et FeSi2 [50,51] le siliciure de fer FeSi2 est 

d’intérêt particulier, il existe en deux phases. Une phase tétragonale avec les paramètres 

suivants    a = b = 0,269nm et c = 0,514nm, c’est une phase métallique [52], et la phase 

orthorhombique β-FeSi2, c’est une phase semi-conductrice avec les paramètres suivants 

a = 0,9863nm, b = 0,7791, et c = 0,8733nm avec une bande interdite de 0,8 e.v  à 

température ambiante [53]. 

Pendant les derniers années, il y a eu un intérêt considérable pour la fabrication 

des couches semi-conductrice enterrées de siliciure de fer (β-FeSi2). 

En effet, c’est un compose stable à haute température, non dangereux, résistant à 

l’oxydation et que l’on peut utiliser sans encapsulant [54,55]. 

En ce qui concerne le dopage de β-FeSi2, il apparaît que c’est intrinsèquement 

semi-conducteur de type « p », que ce soit pour le matériau massif ou pour les couches 

minces où il est même dégénéré [48,54,57,58]. Il semble qu’il en soit ainsi pour la 

plupart des couches minces siliciures (semi-conducteurs) des métaux de transition 

[59,60]. Ce comportement n’a pas encore reçu d’explication satisfaisante mais cela 

pourrait être du à des lacunes de métal dans les siliciures qui ce comporteraient comme 

des accepteurs [61]. 
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I. B. 2. 1.  La structure cristallographique des siliciures  de fer  

Le diagramme d’équilibre fer-silicium montre l’existence de deux phases du 

disiliciure de fer (FeSi2) (Figure I.2) : phase Alpha (haute température) et Bêta (basse 

température). 

 

 

 

                            Figure I. 2.  Diagramme d’équilibre (Fe/Si). 
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La phase alpha est une phase métallique qui se cristallise dans la structure 

quadratique avec les paramètres suivants (a = 2,69 Å, c = 5,41 Å), elle est noté aussi par 

certains auteurs    Fe 2Si 5 en raison de lacunes dans le sous réseau du fer [53]. 

La phase bêta cristallise dans l’holoédrie  du système orthorhombique avec les 

paramètres suivants (a = 9,863 Å, b = 7,791 Å, c = 7,833 Å) [53]. La température de 

transition entre les deux phase se situe entre 615 et 990°C[53]. 

Récemment une autre phase de (FeSi2) appelée gamma a été obtenue par Onda et 

al[62], qui s’avère être une phase de symétrie cubique du type fluorine (CaF2), la même 

que CoSi2. 

Cette phase qu’elle a pu être obtenue dans un état métastable en couches très 

minces de 4 à 300 Å (sur un substrat de Silicium) et cela peut être en raison d’un bon 

accord paramétrique avec le silicium du substrat. Cette phase présente des propriétés 

métalliques et irréversiblement transformée en phase bêta lorsqu’elle est chauffée à plus 

qu’une température critique (Tc) dépendant de l’épaisseur de la couche formée. 

Cette phase gamma a été observée aussi sur des films minces de β-FeSi2 ayant subits un 

recuit laser intense et très bref [63]. 

Ses paramètres cristallins sont estimés égaux à ceux du silicium (5,431 Å) à 1% 

près, alors que Christensen [64] à obtenu une valeur théorique de 5,389 Å pour cette 

phase. 

Les propriétés de la phase bêta FeSi2 ont été rapportées par Dusaussoy et al [53], 

et la conclusion la plus importante de ces études est que la maille de β-FeSi2 se compose 

de 48 atomes, (32) de Si, et (16) atomes de Fe. Cette maille contient en fait deux mailles 

primitives, seulement la moitié des sites atomiques (24) est donc indispensable pour 

décrire la structure entière (l’autre moitié se retrouve à une translation de (1/2a, 1/2b, 

0)). 

Une étude récente [65] par microscopie électronique à transmission et à haute 

résolution a montré qu’il existe des fautes d’empilements intrinsèques dans des couches 

minces de β-FeSi2 préparées par épitaxie en phase solide. Ces défauts ne changent pas 

les distances interatomiques par rapport à une structure parfaite mais modifient très 

légèrement les angles des liaisons Si-Fe-Si. La densité des défauts reste la même pour 

des films ayant des épaisseurs de (70) à (300 Å), à peut près une faute d’empilement 

tous les (15 Å). Des défauts similaires ont été mis en évidence dans des cristaux de 
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dissilicuire de fer bêta (polycristallin), mais avec une densité plus faible (1 défaut / 50 

Å). 

Ces observations indiquent donc que la faute d’empilement (100)[011]/2 est 

caractéristique des cristaux de β-FeSi2. 

 

I. B. 2. 2.  Des propriétés des siliciures  de fer  

La première et la plus importante propriété reconnue de β-FeSi2 concerne le fait 

que le siliciure de fer bêta est un semi-conducteur. Des mesures électriques [45,54], 

optiques [48, 58, 61, 66], magnétiques [48] et par des techniques de surfaces [67] 

confirment ce point. 

Ces études s’accordent également pour placer la valeur du gap (la bande) entre 

(0,8) et (1eV) suivant le type et la température de l’expérience et les différentes 

méthodes de préparations du siliciure. 

Les mesures optiques montrent également que le gap de β-FeSi2 est un gap 

direct, alros que les mesures électriques indiquent que ce matériau est dans la majorité 

des cas de type « P » dégénéré avec des porteurs de faible mobilité [48,58]. 

Dans le cas d’un semi-conducteur à gap direct, la propriété la plus recherchée est 

la capacité à émettre de la lumière après une excitation électrique, optique ou thermique. 

En effet cette excitation extérieure fait par exemple qu’un électron de la bande de 

valence passe sur la bande de conduction (ou sur un niveau excité) et émet un photon en 

revenant à son état initial (désexcitation). La probabilité de désexcitation radiative est 

plus grande dans le cas d’un semi-conducteur à gap direct: il y a donc luminescence. 

Pour le β-FeSi2, la seule désexcitation radiative mise en évidence est la 

résultante d’une excitation lumineuse (photoluminescence), propriété rapportée par 

Dimitriadis et al [58] pour des couches d’épaisseur supérieure à (1000 Å) puis par 

Derrien et al [66] et Regolini et al [68]. 

Les spectres de photoluminescence publiés par Dimitriadis et al montrent 

plusieurs pics pour des énergies proches du gap indiquant que les transitions mises en 

œuvre sont des transitions bandes à bandes et dont les pics les plus importants situés à 

0,840 et 0,805 ev. Mais ces spectres ont été obtenus à des températures de 2K et pour 

des puissances laser d’excitation importantes alors que l’intensité réémise était très 

faible [58]. 
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Pour expliquer ce fait il y a deux possibilités: (1) soit que la qualité des couches 

utilisées dans ces études était insuffisante pour donner un rendement de 

photoluminescence important (2) ou alors le β-FeSi2 intrinsèquement, vu sa structure de 

bandes, un rendement de photoluminescence faible et donc peu de potentialités pour 

être un émetteur de lumière dans l’infrarouge, ce qui est en accord a l’existence d’un 

gap indirect prévu théoriquement. 

Donc à température ambiante ce siliciure semi-conducteur à peu de chances pour 

être un dispositif émetteur de lumière, mais par contre, il peut être un détecteur de 

lumière dans l’infrarouge. 

Les courbes de rendement photoélictrique publiées par Bost et Mahan [69] pour 

des différentes énergies montrent qu’à partir de 0,65 ev, ce rendement est assez fort 

comme le prouvent aussi les expériences de Lefki et al [61] qu’il existe un effet 

photoélectrique important dans ce matériau. 

Dans un contexte tout à fait différent, il faut que nous citons l’étude de R. 

Ayache et al [70] sur la microstructure des couches enterrées de β-FeSi2 synthétisé par 

implantation ionique dans un substrat de Si(111) de type « p » maintenu à 500°C en 

utilisant des ions de Fer de (195 KeV) et une dose de (2×1017 at./cm²), suivi par un 

recuit thermique dans un atmosphère de N2 à (850°C) pendant (90min) les résultats de 

leurs expériences prouvent clairement que la transformation de la phase β-FeSi2 à α-

FeSi2 s’est produite après recuit à (1000°C) pendant (90min). 

Cependant, l’analyse par DRX montre qu’une petite partie de la phase β persiste 

comme suggéré par D. Panknin et al [71] la transformation de la phase β à α par le 

recuit à 1000°C se produit très rapidement, parce que la phase α a une concentration en 

fer inférieure à celle de la phase β. 

Il est important aussi de citer les études menées par M. Milosavljevic et al [72] 

qui s’intéressent à la synthétisation de β-FeSi2 monophasé par l’intermédiaire des 

irradiations de faisceaux d’ions (Xe) des Bi-couches Fe/Si dont les conclusions de leurs 

expériences montrent que la croissance de β-FeSi2 (monophasé) dépend avec sensibilité 

de la dose et l’énergie de faisceau d’ion. 

Enfin, un dernier article présenté par Erlesand et al [73] concerne la formation 

de β-FeSi2 sur deux types de substrats de fer déposé sur silicium cristallin et sur silicium 

amorphe, le tout étant recuit à des températures entre 525°-625°C. L’étude montre que 
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dans les deux cas c’est le silicium qui diffuse dans le fer. La différence est que dans le 

cas d’un substrat cristallin la réaction est contrôlée (limitée) par la nucléation, et dans le 

cas d’un substrat amorphe la réaction est limitée par la diffusion. De plus, différents 

résultats montrent que l’interface silicium-siliciure est plus abrupte et de meilleure 

qualité dans le cas d’un substrat amorphe. 

 

I. B. 3.  Quelques applications pratiques 

La mise en œuvre de technologies de fabrication de couches minces a conduit à 

de nombreuses applications dans des domaines très divers. 

A partir des propriétés précédemment cités du siliciure β-FeSi2 et en corrélation 

avec les études déjà publiées par de nombreux chercheurs [72, 70] le rend approprié 

pour des applications au communications optoélectronique, et un intérêt important pour 

la fabrication des cellules solaires, des détecteurs infrarouge et émetteurs de lumière 

aussi bien que des dispositifs de thermoélectronique. 
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II. A. Techniques expérimentale 

Le présent travail de magister consiste d’une part en l’étude de la formations des 

différentes phases de siliciures de fer à l’interface du système binaire couche mince de 

fer – substrat de silicium (Fe/Si) à laide du mixage ionique par faisceau d’ion Xe (IBM) 

et, d’autre part, en la caractérisation physico-chimique de ces composés principalement 

par les techniques de la spectroscopie RBS et de la diffraction des rayons X (DRX). 

l'implantation ionique 

Il est donc nécessaire et intéressant de présenter succinctement les principes de base de 

ces techniques. 

- Implantation ionique. 

- RBS. 

- DRX. 

 

II. A. 1. l’implantation ionique 

Introduction  

 l’introduction d’atomes étrangers dans un semi conducteur permet de modifier 

ses propriétés électroniques. 

L’implantation ionique décrite pour la première fois en 1954 par Schokley a rapidement 

remplacé le procédé de diffusion pour implanter des atomes étrangers dans un substrat 

car l’implantation ionique s’applique à tout type de substrat, [74]. 

Des faisceaux d’ions peuvent aussi être utilisés comme une alternative au recuit 

thermique dans la formation de composés, généralement des siliciures, semi 

conducteurs ou métalliques.  

En effet, le bombardement par un faisceau d’ion de gaz inerte d’un film mince 

d’un métal, déposé préalablement sur un substrat de silicium, engendre le mixage de ce 

film avec la partie superficielle du substrat et, par conséquent, conduit à la, formation  

d’un ou plusieurs siliciures du métal.  

Le mixage ionique (IBM) est utilisé comme  une méthode de formation de 

couche mince de siliciures tels que le composé semi conducteur β-FeSi2 , [75, 76]. 

Cependant, cette méthode engendre des défauts superficiels au sein de substrat, 

qu’il faut pouvoir guérir. 

De nos jours ce procédé est utilisé pour préparé des composants entrant dans la 

fabrication de touts les circuits intégrés. 
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On estime nécessaire de donner brièvement les principes physiques relatif à 

l’implantation ionique. 

Pour comprendre le principe de ce procédé, il faut évoquer le phénomène 

d’interaction d’une particule chargée, ainsi que sa perte d’énergie dans une cible, et 

considérer l’interface de la structure cristalline sur la distribution des ions après 

implantation. 

 

II. A. 1. 1. procédé général  

L’implantation ionique consiste à bombarder un matériau avec des ions de 

l’impureté désirée avec des énergies comprises entres quelques Kiloelectron-Volts 

(KeV). 

Les principaux avantages de l’implantation ionique peuvent se résumer comme suit. 

1- La distribution en profondeur des impuretés implantées dans un échantillon 

est facilement contrôlée par le choix de l’énergie du faisceau d’ion. 

2- La   quantité totale introduite peut être aisément mesurée par le courant liè à 

l’arrivée des particules chargées sur la surface de l’échantillon. De plus, lors 

de la diffusion les phénomènes de surface peuvent modifier la quantité de 

dopant diffusé et, par conséquent, la précision de l’implantation ionique est 

meilleure. 

3- L’implantation ionique est réalisée à plus basse température que la diffusion. 

Le profil d’implantation est bien contrôlé et l’interface des impuretés en 

surface est réduite. 

4- Le contrôle de l’énergie des ions implantés permet d’avoir une meilleur 

résolution en surface et une précision en profondeur de quelques nanomètres. 

5- Un implanteur peut être utilisé pour plusieurs dopants différents. 

 

II. A. 1. 2. Interaction d’une particule chargée avec un solide 

 Chaque particule chargée pénétrant dans un solide (cible) va interagir avec : 

- les électrons provoquant une excitation des  atomes du solide ; ce phénomène 

ralenti la particule d’une façon quasi continue tant que l’énergie de la 

particule est élevée. 

- les  noyaux, sous forme de chocs élastique, cette interaction prédomine 

quand l’énergie de la particule est faible. 

 Chapitre II                     Procédures expérimentales 

21 



 

 

 

 

 

  

Figure II. 1.  Des différents phénomènes se produisant aux cours d’une implantation 

ionique. 

 

 Ainsi donc, lors de l’implantation ionique, plusieurs phénomènes physiques 

perturbateurs peuvent se produire. 

 En effet, si l’énergie fournie au noyau cible est trop élevée, cet atome peut 

déplacer d’autres atomes en endommageant la cible, ou même être éjecté de du solide , 

c’es la pulvérisation. 

 De plus, si la masse de la particule incidente est trop faible, celle-ci peut 

rebondir sr le noyau du solide, c’est le phénomène de rétro-diffusion. 

 Des chocs inélastiques peuvent engendrer une réaction nucléaire avec éjection 

des produits de la réaction hors du solide.  
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 Tous ces phénomènes, qui sont schématisés sur la figure 1, dépendent évidement 

des caractéristiques de la particule incidente (masse, charge, énergie). 

 

II. A. 1. 3. Arrêt des ions dans un matériau 

 Il est intéressant de rappeler les principales théories relatives à l’arrêt des ions 

dans un matériau, en considérant les deux cas bien distincts qui peuvent présenter : le 

matériau implanté est amorphe, ou bien de nature cristalline. 

 

  a- Matériau amorphe 

 Deux types d’interactions physiques peuvent se produire, et la prédominance de 

chacun des deux types dépend des valeurs de l’énergie incidente de l’ion et de sa masse 

atomique. 

 Ces deux processus de pertes énergétiques sont liés à la collision nucléaire et la 

collision électronique. 

La collision nucléaire est élastique et se produit entre les noyaux, tandis que la seconde 

(électronique) est inélastique et met à contribution les électrons de la cible. 

 

 L’addition des effet  de ces deux phénomènes sur le ralentissement de l’ion dans 

le matériau permet de déterminer le pouvoir d’arrêt total S. S est défini comme étant 

directement proportionnel à la perte énergétique de l’ion rapportée à la distance 

parcourue, soit 








dX

dE
 

  

( ) en SS
dX

dE

N
ES +== 1

…………………………………………………………..(II.1) 

    

  E est l’énergie cinétique de l’ion incident. 

  S(E) est le pouvoir d’arrêt atomique, ou section efficace de ralentissement. 

  Sn   est le pouvoir d’arrêt nucléaire. 

  Se   est le pouvoir d’arrêt électronique. 

  N  la concentration atomique volumique du matériau  cible. 

 

La Figure .II.2 schématise la variation du pouvoir d’arrêt en fonction de la 

vitesse de l’ion incident. Trois régions distinctes apparaissent : 
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La première zone « zone I » représente la région des faibles vitesses, dans 

laquelle l’arrêt nucléaire joue un rôle important. Cette contribution nucléaire est 

d’autant plus importante que l’ion est plus lourd. 

Le pouvoir d’arrêt électronique est sensiblement proportionnel à la vitesse de 

l’ion, soit à la racine carrée de l’énergie incidente. 

La zone II est dominée par l’arrêt électronique, lequel passe par un maximum 

pour une vitesse égale à   2 Z1 V0 ( V0  est la vitesse de Bohr « 
h

e2

 », soit  2.2 x 108 

cm/s, et Z1 étant le numéro atomique de l’ion incident).  Au-delà de cette valeur, la 

probabilité pour que l’ion soit complètement ionisé devient très importante. Les 

collisions électroniques seront par conséquent moins nombreuses. 

 

En fin, dans la zone III, dite de Beth-Block, le pouvoir d’arrêt décroît quand 

l’énergie augmente. 

 

 

Figure II. 2. Composante nucléaire et électronique du pouvoir d’arrêt en fonction de la 

vitesse de l’ion incident. 

 

            I. Arrêt nucléaire, II Arrêt électronique, III Zone de Beth-Block. 
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a. 1. Collision nucléaire 

Les collisions nucléaires ressortent de la cinématique classique. Le processus est 

élastique et se produit surtout pour des ions lourds et de faible vitesse. 

 Le pouvoir d’arrêt atomique, ou section efficace de ralentissement nucléaire Sn, est 

défini comme étant : 

 

 

       ∫== σTd
dX

dE

N
Sn

1
 ……………………………………………………….(II.2) 

 

Avec : T(E, p) est l’énergie transférée à l’atome cible. 

 

 dσ = 2 π p dp représente la section efficace différentielle.  

    « P » est le paramètre d’impact ou la distance minimale entre les centres des noyaux. 

 

La théorie de Lindhard-Scharff-Sciott (LSS) est utilisée pour décrire les 

collisions nucléaires dans un matériau amorphe. Elle utilise le potentiel interatomique 

de Thomas-Fermi qui est de la forme suivante : 
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Z1 et Z2 : numéros atomiques de l’ion et de la cible. 

 

Ce potentiel égal au potentiel de Coulomb classique multiplié par une fonction  

d’écran ( )
a
r

0φ  qui est générée par les électrons entourant la charge nucléaire. 

Elle est paramétrée suivant la distance (r) entre l’ion et le noyau, et suivant le rayon 

d’écran (a) de Thomas-Fermi : 
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     a0 est le rayon de Bohr 







2

2

me

h
 

     Z2 est le numéro atomique de l’atome cible. 

 

Le résultat final du calcul de V(r) est utilisé pour déterminer la variation de (dσ) 

et de l’énergie transférée T en fonction de l’angle de diffusion (θ). 

Selon la mécanique classique, l’énergie T est exprimée par la relation suivante : 
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M1 et M2 sont les masses atomiques respectivement de l’ion incident et de l’atome cible. 

Le pouvoir d’arret (Sn) d’une particule incidente est finalement calculé en 

intégrant T(p) et (dσ) sur le chemin parcouru. 

La forme générale de la courbe est donnée sur la Figure .II.2 . 

 

Elles sont utilisées pour obtenir des courbes universelles de variation du pouvoir 

d’arret, dont  la forme est indépendante de l’ion implanté et du matériau cible. 

les collisions nucléaires sont importantes parce que non seulement elles 

ralentissent la particule incidente en transférant ses moments cinétiques aux atomes-

cibles, mais aussi déterminent la distribution spatiale des impuretés. 

 

a. 2. Collisions électroniques  

Les collisions électroniques résultent des interactions entre l’ion implanté, et les 

électrons de la cible. Leur modélisation est plus complexe et dépend de la région 

énergétique considérée. Ces collisions sont en principe inélastiques. 

Généralement, les implantations ioniques ne dépassent pas la zone II, et l’arrêt 

électronique reste donc proportionnel à la vitesse de l’ion dans cette zone. 

 

Deux modèles principaux peuvent être utilisés pour les collisions électroniques, 

le modèle de Firsov et le modèle LSS. 
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Le modèle de Firsov considère le projectile et l’atome-cible comme une quasi-

molécule, dans laquelle les états électroniques deviennent des orbitales moléculaires 

dont l’énergie dépend de la distance entre les noyaux. 

L’interaction entre les deux corps donne lieu à des échanges électroniques qui 

produisent un ralentissement de la vitesse de l’ion. Ce phénomène est gouverné par le 

potentiel interatomique de Thomas-Fermi. 

Le modèle LSS utilise l’approximation de la collision binaire ; c'est-à-dire que 

les chocs ne sont pas corrélés, étant supposés indépendants les uns des autres. Cette 

approximation est presque toujours utilisée dans les logiciels de simulation de 

l’implantation ionique. 

D’autre part, la proportionnalité entre les pertes d’énergie électronique et la 

vitesse de l’ion à conduit Lindhard à modéliser l’interaction par n projectile de charge  

Z1.e   se déplaçant dans un gaz électronique. 

L’énergie est alors considérée comme étant transféré au nuage électronique, en 

produisant des vibrations thermiques au sein de celui-ci. 

 

b. Matériau cristallin 

Le matériau cristallin possède une structure anisotrope dont les effets 

directionnels peuvent jouer un rôle important lors de l’implantation ionique. 

Si le faisceau d’ion possède une direction quelconque par rapport au axes et au 

plans cristallographiques, l’effet directionnel est nul, et tout se passe comme si le 

matériau implanté est amorphe. 

Mais on vise ici le cas où le faisceau est parallèle à une direction ou à un plan de 

bas indice, de façon à ce que le matériau présente une configuration particulière et 

régulièrement ordonnée. 

La densité des rangées atomique augmente avec les faibles valeurs de leur 

indice. 

Ces rangées ont donc tendance à confier assez fortement les ions dans les canaux situés 

entre les directions ou les plans. 

 C’est le phénomène de canalisation ; elle est dite axiale dans le premier cas et planaire 

dans le second. 

Les cas d’une canalisation axiale sont schématisés dans la Figure .II.3 . L’ion ne 

subit que très peu de collisions élastiques avec les noyaux, et le pouvoir d’arrêt 

nucléaire est considérablement réduit. 
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En d’autres termes, la transition entre les deux types de ralentissement (Sn) et 

(Se) dans la zone I (Figure .II.2) se fait avec une énergie beaucoup plus faible. Le 

parcours ionique moyen devient alors important, c'est-à-dire l’ion pénètre plus 

profondément dans le matériau. 

 

 

 

Figure  II. 3.  Schématisation d’une canalisation axiale (ψ est l’angle du faisceau 

    incident par rapport a centre d canal, est  r  est la distance entre l’ion est la paroi). 

 

 

De la même façon que pour les matériaux amorphe, deux approches sont 

possibles pour étudier théoriquement ces phénomènes : une approche analytique basée 

sur l’approximation du potentiel continu, et une autre approche de type Monté-Carlo qui 

considère les interactions comme étant une suite de collisions binaires. 
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II. A. 1. 4. Distribution des ions après implantation 

II. A. 1.4. a. Forme de la distribution  

Le parcours total (R) d’un ion d’énergie E peut se calculer par intégration de : 

      

           ( ) ( )∫ ∫ +
==

R E

en ESES

dE

N
dXR

0 0

1
 …………………….........................(II.6) 

 

Cependant, l’ion incident subit plusieurs changements de direction avant de 

s’immobiliser.  Expérimentalement, on ne peut avoir accès qu’à la projection de ce 

parcours sur la direction de l’ion incident comme le montre la figure 5. 

 

 

 

Figure II. 4. Parcours d’une particule dans la matière. 

 

R est le parcours total 

Rp représente le parcours projeté sur la direction du faisceau d’ion incident. 

R┴ est le parcours projeté sur le plan perpendiculaire à la direction d’incidence. 

RD est la corde du parcours. 
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La concentration finale des ions implantés suit approximativement une 

distribution gaussienne centrés sur le parcours projeté Rp avec une déviation standard 

∆Rp autour de Rp (Figure II.5) 

 

 

 

                               

 

 

  Figure II. 5.  Parcours d’ions dans la cible, et distribution après   

                                                          implantation. 

 

 

La concentration N(x) des ions implantés à la profondeur x par rapport à la 

surface est donnée alors par l’expression : 
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Nmaxi est la concentration maximale à (Rp), en atomes/cm3 

En plus de cette répartition statique en profondeur des ions implantés, on a 

également une distribution gaussienne dans le plan perpendiculaire à la direction du 
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faisceau incident caractérisé par son écart type appelé déviation standard latérale ∆R┴ 

(Figure II.4). Qui est du même ordre de grandeur que ∆Rp. 

Les valeurs de Rp, ∆Rp, et ∆R┴ dépendent toutes des caractéristiques du couple 

(ion incident/atome cible). 

 

II. A. 1. 4. b. Simulation des trajectoires de particules 

En pratique, la simple approximation gaussienne est souvent insuffisante pour 

représenter un profil d’implantation avec la précision nécessaire, on a alors recours à un 

programme de simulation. 

Le TRIM (Transport of Ion in Mater), est un programme de simulation basé sur 

la méthode de Monté-Carlo, [77] 

Cette méthode est basée sur la simulation des trajectoires de particules 

individuelles à travers leurs collisions successives avec les atomes cibles. 

Les collisions nucléaires et électroniques sont calculées de façon indépendante, 

et la somation des pouvoirs d’arret est faite ensuite sur un nombre N de trajectoires (en 

général, N> 1000). 

La méthode est particulièrement utile dans le cas d’implantation à travers 

plusieurs couches de matériaux. 

Le logiciel TRIM donne des informations sur la distribution des ions, des défauts 

créés par leur implantation, ainsi que sur les propriétés des ions réfléchis et 

éventuellement transmis. 

Il est applicable à toute sorte de combinaison ion/cible amorphe, en particulier 

pour les structures en couches (interface, présence d’oxyde), ou les matériaux composés 

binaires. 

La  Figure .II.6  illustre un exemple d’une simulation par TRIM des trajectoires 

d’une particule (Xe) implanté dans un substrat de (Fe/Si) avec une énergie de (300 

KeV). 
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Figure II.6. Trajectoires d'une particule (Xe) implanté avec une énergie de (300 KeV) 

dans un échantillon (Fe/Si(111)). 

 

II. A. 1. 5. Défauts d’implantation 

La densité des défauts est maximale quand l’énergie perdue suite aux collisions 

nucléaires 
nucldX

dE







 est maximale. Ceci se produit à la profondeur RD. 

 

Autour de cette valeur, les profils des défauts sont quasiment gaussiens et les 

variations de RD et Rp avec l’énergie incidente suivent la même allure. 

La distribution des défauts (Figure .II.7)  est centrée au RD lorsque le pouvoir 

d’arret ucléaire est maximal, alors que les ions ont encore une énergie et ne sont pas 

encore arrêtés. Cette distribution est assimilée à une distribution gaussienne centrée en 

RD dont l’écart type est ∆RD. 

 

 

 

 

 Chapitre II                                Procédures expérimentales 

32 



 

 

 

 

Figure II. 7.  Localisation en profondeur des défauts et des impuretés implantés. 

 

Dans ce cas, on dit qu’il y a amorphisation. On l’atteint d’abord à la profondeur 

(RD), pour une dose critique d’ion (Фc). 

On a alors une couche amorphisée centrée en RD, d’abord extrêmement fine, 

puis s’élargissant au fur et à mesure que la dose croit. 

Selon l’énergie et les doses utilisées, cette couche amorphe peut être enterrée ou en 

surface. 

 

II. A. 1. 6. Angles d’implantation et effet de canalisation 

On peut définir l'angles d’implantation nécessaire pour paramétrer le faisceau 

ionique par rapport au réseau cristallin. Il s’agit du tilt. 

Le tilt T est l’angle entre le faisceau d’ions et la normale à la surface du matériau cible. 

L'angles est généralement choisie pour minimiser l’effet de canalisation. 
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La présence d’une canalisation résiduelle a pour effet de rajouter une queue, 

quasi-exponentielle en volume, à la courbe de distribution des impuretés qui correspond 

au matériau amorphe. 

 

II. A. 1. 7. Recuit thermique 

Le recuit thermique que l’on fait subir au matériau implanté vise deux objectifs : 

- le premier est de cristalliser la matrice, on dit que l’on guérit les défauts. 

- Le deuxième role est d’activer les impuretés implantées. 

Au départ des processus de recuit la distribution de défauts, comme déjà 

indiquée auparavant est centrée en RD, et elle est maximale. Après recuit, elle doit 

tendre vers zéro. 

Inversement, la concentration des impuretés en site substitutionnelle est 

pratiquement nulle. 

Après recuit, elle croît avec une distribution en profondeur centrée en Rp. 

Si toutes les impuretés sont activées, passage en site substitutionnelle, la 

distribution finale en impuretés activées doit se confondre avec la distribution en 

impuretés implantées, ce qui est très rarement atteint en pratique.   
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II. A. 1. 8. Implanteur ionique 

Un schéma d’implanteur ionique est donné sur la Figure .II.8 . 

 

 

         

 

 

Figure 1I.8  Schéma type d’un implanteur ionique. 

 

- un compartiment source dans lequel les électrons émis par un filament 

chauffant ionisent un gaz. 

- Un champ électrostatique primaire, directement appliqué à la sortie de la 

chambre d’ionisation, permet l’extraction des ions du compartiment source. 

- Un champ magnétique utilisé pour effectuer une analyse physique du 

faisceau d’ions émis. Chaque ion est dévié en fonction de sa masse, sa 

vitesse et la valeur du champ magnétique. 

 

Une fente placée à la sortie permet de sélectionner une seule espèce d’ion avec 

une énergie déterminée. 

- le faisceau d’ion est alors accéléré avec des énergies comprises entre le plus 

souvent 10 KeV et quelques MeV puis focalisé sur l’échantillon. 

- En fin, un système de déflexion électrostatique permet de balayer 

l’échantillon avant que les ions ne frappe la cible. 
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La dose implantée se mesure en nombre d’atomes par unité de surface. 

Cette mesure est possible car le flux d’ions atteignant la surface de l’échantillon 

correspond à un courant. 

L’intégration du courant pour une surface bien définie sur la duré de l’implantation 

permet de mesurer la dose. 

 

II. A. 2. Spectrométrie de rétrodiffusion de Rutherford (R.B.S) 

II. A. 2. 1. Introduction 

La spectrométrie de rétrodiffusion de Rutherford (RBS) est une technique 

d’analyse qui utilise la diffusion élastique de particules chargées. 

La caractéristique principale de cette méthode est le fait qu’elle soit non destructive et 

permet une analyse aussi bien qualitative que quantitative [78,79].  

Son succès réside dans le grand nombre de ces applications dans l’analyse des surfaces 

et interfaces. 

Cette méthode peut être étendue à une analyse en profondeur permettant la 

détermination de profils de concentration [80].  

La technique RBS consiste à bombarder la cible «le matériau à analyser» par un 

faisceau d’ions légers (habituellement He+) très énergétique (Figure .II.9). 

L’analyse en énergie des particules rétrodiffusées élastiquement par les atomes 

constituant la cible va permettre d’identifier la masse M2 des atomes de la cible, leur 

position en profondeur ainsi que leur concentration. 
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Figure II.9.  Principe de l’analyse RBS avec trajectoire et énergie des particules 

rétrodiffusées. 

 

II. A. 2. 2. Dispositif expérimental 

L’ensemble des équipements de ce dispositif peut être regroupé en trois grandes 

parties: 

- l’accélérateur qui produit le faisceau d’ions énergétiques (de 400 KeV à 

quelques MeV), 

- la chambre de détection dans laquelle les échantillons sont placés sur un 

porte-cible mobile, et le détecteur qui est apte à être positionné pour 

différents angles de détection, 

- l’ensemble électronique de mise en forme et de traitement de signal 

comprend une chaîne d’amplification à bas bruit de fond, et un analyseur 

multicanaux couplé à un micro-ordinateur. 

 

L’ensemble est schématisé sur la  Figure .II.10 . 

X 
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Figure II.10.  Schéma du dispositif expérimental RBS. 

 

Le faisceau collimaté et monoénergétique  de particules (He+) heurte une surface 

solide avec une énergie (E0). Les particules  rétrodiffusées sont collectées par un 

détecteur à semi-conducteur dont la réponse en énergie est linéaire. 

L’ion projectile est alors progressivement ralenti par des collisions avec les 

atomes de la cible  lorsqu’il pénètre dans le matériau. Celles-ci génèrent une perte 

d’énergie directement proportionnelle à la distance parcourue dans le matériau. 

Il peut également y avoir  une collision entre l’ion projectile et un noyau 

d’atome du matériau, suite à laquelle l’ion He va être expulsé hors du matériau avec une 

énergie bien plus faible. 

 

II. A. 2. 3. Principe de la méthode 

   Cette méthode d’analyse repose sur trois éléments essentiels: 

 

II. A. 2. 3. 1. Facteur cinématique 

A partir de la cinématique de la collision élastique entre les particules incidentes 

et les atomes de la cible initialement en repos, on peut définir le facteur cinématique K, 

caractéristique du numéro atomique (Z) des atomes de la cible. 
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Soit une cible, constituée d’atomes de masse (M2) supposées au repose 

bombardée par un faisceau de particules incidentes d’énergie (E0), de vitesse (V0) et de 

masse (M1) (Figure .II.11). 

. 

 

 

 

Figure II.11.  Diffusion élastique de particules chargées incidentes (a) suite à une      

                interaction coulombienne avec un noyau cible (A). 

 

E0,V0 : énergie et vitesse des particules incidentes. 

E1,V1 : énergie et vitesse des particules rétrodiffusées. 

E2,V2 : énergie e vitesse des atomes cibles après interaction. 

M1,M2 :masses du projectile et de l’atome cible. 

θ: angle de rétrodiffusion.(souvent proche de 170°). 

 

Le projectile subit des collisions élastiques avec les noyaux de la cible, après 

avoir  perdu une partie de son énergie, il est alors diffusé dans une direction faisant un 

angle (θ) avec celle du faisceau incident avec une énergie (E1) et une vitesse (V1) 

comme indiqué sur la Figure II.11 . 

Le facteur (K) dérive du principe de conservation de l’énergie 
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et de conservation de l’impulsion : 

 

selon x:  M1V0 = M1 V1 Cosθ +  M 2V2 CosΦ 

selon y : 0 = M1 V1 Sinθ – M2V2 SinΦ 

et en éliminant φ et V2 : 
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Le facteur cinématique (K) est défini comme étant  le rapport des énergies (E1/E0): 
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Les valeurs de (K) sont tabulées pour différentes valeurs de (M1) «masse de projectile» 

et (θ). (Tableau .II.1). 

 

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

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

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

de connaître (E1) et (θ) [64]. 
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Tableau .II.1  Tabulation du facteur cinématique K de la particule α en fonction de  

       la masse atomique des éléments avec différents angles de rétrodiffusion. 
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II. A. 2. 3. 2. Section efficace de diffusion 

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

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

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

par rapport à la direction incidente  (Figure .II.12). 

 

 

 

Figure II.12.  Section efficace différentielle. 
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Z1, Z2 : les nombres atomiques des atomes incidents et cibles. 

E 0 : l’énergie des ions incidents. 

e : la charge électronique. 
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Dans le modèle de Rutherford ne tenant pas compte de recul du noyau et par 

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

d’un développement limité comme: 
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Dans notre travail, l’utilisation de cette expression peut être limitée au premier 

terme. 

Dans le système MKSA, le facteur (Z1Z2e²/4E)² devient (Z1Z2e²/16πε0E)² et la 

section efficace,  pour  M1<<M2, devient 
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Le nombre de particules détectées (A) à un angle (θ) pour une incidence normale 

à une surface uniforme est : 

     

                    Nt.Q..A Ωσ= ………….............................................. (II.15) 

 

Où : 

 Q : le nombre de particules incidentes 

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

 t : l’épaisseur du film 
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Ceci implique que la connaissance de (σ) et (Ω) permet de déterminer le nombre 

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

par un simple comptage de particules rétrodiffusées. 

 

II. A. 2. 3. 3. Perte d’énergie «Analyse en profondeur» 

Au cours de l’analyse par rétrodiffusion, on peut déterminer les constituants de 

la cible et également leur répartition en profondeur dans l’échantillon. 

En effet, les particules incidentes perdent de l’énergie au fur et à mesure qu’elles 

pénètrent dans le matériau. La connaissance de la perte d’énergie 








dx

dE
 par unité de 

longueur parcourue ou «le pouvoir d’arrêt» dans la cible permet d’accéder au profil de 

concentration des éléments constituant la cible. 

Le facteur de section efficace de perte d’énergie «ζ» est donné par : 

 








=ξ
dx

dE

N

1
………………………………....................................(III.16) 

où:  

 N  est la densité atomique. 

 

A la profondeur (x) et avant collision, l’ion possède l’énergie: 

 

dx.
dx

dE
EE

x

0

01 ∫−= ………………...................................................(II.17) 

∫
x

0

dx.
dx

dE
: représente l’énergie perdue sur la distance (x), au cours du trajet aller. 

 

Dans l’analyse des couches minces, on peut utiliser une bonne approximation de 

perte d’énergie (∆E) qui est proportionnelle à l’épaisseur (x) traversée : 

 

X
dx

dE
dx

dx

dE
E

E

x

E
..

0

0
0








≈=∆ ∫ ……………...................................(II.18) 
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avec : 










dx

dE
 est une valeur moyenne du pouvoir d’arrêt entre l’énergie   

           incidente (E0) et l’énergie  (E0-
0E

E∆ ). 

Donc, avant collision, l’énergie du projectile à la profondeur (X) est: 

 

( )
0

0
Edx

dE
XEXE 







−= ………………………..................................................(II.19) 

 

Après diffusion, l’énergie de la particule est [K.E(x)] où (K) est le facteur 

cinématique. 

Le pouvoir d’arrêt du matériau est alors
0KEdx

dE







 . 

A la sortie de l’échantillon, la particule perd une nouvelle quantité d’énergie 

telle que l’énergie détectée soit : 

 

( ) ( )
0

cos
.1

KEdx

dEX
XEKxE

θ
−= ..................................................................(II.20) 

Où : 










dx

dEx

θcos
 est la perte d’énergie sur le trajet retour. 

 

On a donc : 

( )


















+






−=
00

.
cos

1
01

KEE dx

dE

dx

dE
KXKEXE

θ
….......................... ....... (II.21) 

θ: est l’angle de diffusion. 

 

La différence d’énergie ∆E = KE0 – E1(∆x) entre la particule diffusée à la 

surface et celle diffusée à la profondeur (∆x) permet d’établir une échelle en profondeur. 

Cette différence (∆E) permettra d’accéder au profil de concentration dans l’échantillon. 

∆E = KE0 – E1(∆x)………………………............................................…. ...(II.22) 
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




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1
.

00
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……….………......................….. .. (II.24) 

 

[ ] x.SE ∆=∆ ………………..............................................................……........(II.25) 

 

Où: [S] est défini comme étant le facteur de perte d’énergie de rétrodiffusion ou pouvoir 

d’arrêt. 

 

[ ]
00

.
cos

1

KEE dx

dE

dx

dE
KS 







+






=
θ

…………….............................………… (II.26) 

 

Donc [S] est d’autant plus grand qu’on évolue en épaisseur, et la résolution en 

épaisseur (∆x) est donnée par: 

 

[ ]S

E
x

∆=∆ ………………………….................................................................(II.27) 

 

Ce qui implique que l’énergie du spectre gaussien peut être aussi convertie en 

une échelle des épaisseurs. 

Cette perte d’énergie (∆E) subit par les particules rétrodiffusées depuis la surface à une 

profondeur (X) est appelée aussi «perte d’énergie spécifique»: 

 

[ ] X.N.E ξ=∆ ……………………...............................................................(II.28) 

Où:  

[ξ] est toujours le facteur du pouvoir d’arrêt 

 N est la densité atomique. 

 

 

 Chapitre II                     Procédures expérimentales 



 

II. A. 2. 4. Applications aux couches minces 

Les spectres énergétiques (RBS) représente le nombre de particules 

rétrodiffusées sous un angle (θ) en fonction de l’énergie. 

La hauteur du spectre relatif à l’énergie (Ei) est reliée à l’intervalle énergétique (δE) par 

canal par une relation directe: 

 

( ) [ ] θξ
δσ
cos

...
E

QEH ii Ω= …………………….....................................................(II.29) 

σ(Ei) est la section efficace différentielle pour l’énergie (Ei). 

 

Pour un échantillon contenant deux éléments (A) et (B) (Figure .II.13), la 

hauteur des spectres énergétique RBS est la superposition des deux contributions :   

 

                                                                H = HA + HB 

 

 

 Figure II.13.  Détection et acquisition des données RBS d’une cible AB. 
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A proximité de la surface, on a : 

[ ] 1

....
θε

δδ
Cos

E
mQH

AB

A

AA Ω= ………………...............................................……..(II.30) 

[ ] 1

....
θε

δδ
Cos

E
nQH

AB

B

BB Ω= …………............................................………………(II.31) 

où :  

(θ1) est l’angle intérieur entre la normale à la surface et le trajet du faisceau   

        incident. 

 (m) et (n) sont les concentrations atomiques relatives de chaque élément. 

 

ABAB
A N.mN =   , ABAB

B N.nN =  

 

Pour chaque élément on donne dans l’approximation en surface : 

[ ] ( ) ( )0
2

0
1

0 .
cos

1
.

cos
EKE

K
A

ABABAAB

A
ε

θ
ε

θ
ε += ……………….(II.32) 

[ ] ( ) ( )0
2

0
1

0 .
cos

1
.

cos
EKE

K
B

ABABBAB

B
ε

θ
ε

θ
ε += ……………….(II.33) 

telle que : 

(θ2) est l’angle intérieur entre la normale à la surface et le trajet du faisceau   

        rétrodiffusé. 

 

En supposant qu’on a une additivité linéaire du pouvoir d’arrêt, les valeurs de 

[ε]AB sont déterminées par la loi de Bragg : 

 

[ε]AB = m. εA+n.εB………………….......................................................……..(II.34) 

 

Les relations (II.30) et (II.31) montrent que la rétrodiffusion des particules sur 

un échantillon composé de deux éléments donne immédiatement sa stœchiométrie : 

 

[ ]
[ ]ABB

AB

A

A

B

B

A

H

H

n

m

ε
ε

δ
δ

..= ………………………………………………………...(II.35) 
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II. A. 2. 5. Mesure de l’épaisseur d’une couche 

La RBS est une technique largement utilisée dans l’étude de l’interdiffusion dans 

les films minces et des contacts M/Si. Il est donc impératif de connaître l’épaisseur de la 

couche croissante à l’interface. 

Les relations (II.28), (II.32), (II.33) et (II.34) permettent, à partir de la perte 

d’énergie mesurée, de donner l’épaisseur : 

 

[ ] [ ] B
AB
BA

AB
A N

E

N

E
X

ε
∆=

ε
∆= …….................................……………..(II.36) 

 

II. A. 2. 6. Sensibilité et limite de la technique RBS 

La technique RBS permet de déterminer les profils de concentration dans les 

films minces. 

L’analyse par RBS est rapide et non destructive. Elle a une meilleure résolution 

pour les éléments lourds jusqu’à 0.1% atomique à cause de la dépendance en (Z)² de la 

section efficace. 

La limite de cette méthode est imposée par la pulvérisation. En effet, lorsqu’une 

partie des atomes de la cible, ayant subi des collision en cascade provoquées par 

l’impact des particules incidentes, acquiert une énergie suffisante pour s’échapper du 

solide, il se produit un processus d’érosion qui marque la limite de sensibilité. 

La Figure II.14 représente le rendement obtenu pour les particules (H2+) 

rétrodiffusées à partir de quelques éléments et leur énergie après la diffusion à la 

surface. 

Pour une énergie égale à de 2 MeV, cette figure montre que la technique RBS 

est cent fois plus sensible pour les éléments lourds (Au, Bi) que pour les éléments légers 

(O, F) 
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Figure II.14.  Rendement et énergie de particules He2+(E0= 2MeV) rétrodiffusées à 

partir de quelques éléments. 

 

Dès que la masse des atomes cibles augmente, moins d’énergie est transférée à 

ces atomes et l’énergie des particules rétrodiffusées s’approche approximativement de 

l’énergie des particules incidentes. Ceci prouve que cette technique possède une 

meilleur résolution en masse pour les éléments légers. 

Cependant, elle présente des inconvénients majeurs: 

- il est difficile de détecter des impuretés légeres dans des substrats lourds 

- il est difficile d’identifier les éléments lourds puisque la résolution en 

masse diminue avec l’augmentation de la masse, et les sections efficaces 

de diffusion et d’arrêt deviennent presque identiques. 
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II. A. 2. 7. Simulation des spectres RBS 

On peut décrire un spectre RBS simple d’une manière qualitative à partir de la 

largeur  et la hauteur des pics constituant ce spectre, ce qui conduit directement aux 

masses surfaciques et aux concentrations atomiques. 

Alors que dans le cas des spectres complexes, on utilise des méthodes 

arithmétiques permettant d’établir un spectre théorique coïncidant avec le spectre 

expérimental et, par conséquent correspondant aux constituants de l’échantillon. 

Pour déterminer le spectre théorique, on utilise l’algorithme de simulation inclus dans le 

programme «RUMP», développé à l’université Cornell (New York) [81]. Cet 

algorithme  se base sur les critères suivants : 

- on suppose que l’échantillon est constitué de plusieurs couches, et 

chaque couche se subdivise en un nombre appréciable de sous-couches, 

de composition constante, qui présentent une fonction de perte d’énergie 

bien définie 

- le facteur cinématique (K) et le facteur de perte d’énergie (S) permettent 

de connaître l’intervalle énergétique dans lequel se trouve la crête de 

l’élément. 

 

Le spectre simulé s’obtient par superposition des contributions de chaque 

élément dans chaque sous-couche. La qualité de la simulation dépend principalement de 

l’évaluation de la perte d’énergie dans une sous-couche et de l’interpolation finale du 

spectre. 

La perte d’énergie est calculée par un développement de Taylor limité au 

troisième ordre, en appliquant la loi de Bragg d’additivité de sections efficaces de 

freinage pour un milieu composé. 

Le spectre final est obtenu par superposition des différentes contributions 

II. A. 3. La diffraction des rayons X 

La diffraction de rayons X (DRX) est une technique d’analyse basée sur la 

diffraction des rayons X sur la matière, la diffraction n’ayant lieu que sur la matière 

cristalline, on parle aussi de radiocristallographie. 

Pour les matériaux non cristallins, on parle de diffusion. 

Ces mesures de (DRX) sont indispensables pour identifier les phases cristallines des 

matériaux synthétisés. 
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Les rayons X sont produit par décélération d’électrons dans une cible métallique 

et par excitation des électrons des niveaux profonds des atomes de la cible. La radiation 

émise par une cible de cuivre bombardée par des électrons donne un pic intense (kα) à 

1,5418Å, c’est celui qui est habituellement utilisé dans les expériences de rayons X. 

 

II. A. 3. 1. Interaction rayons X- matière 

Les rayons X, comme toutes les ondes électromagnétiques, provoquent un 

déplacement du nuage électronique par rapport au noyau dans les atomes; ces 

oscillations induites provoquent une réémission d’ondes électromagnétiques de même 

fréquence, ce phénomène est appelé diffusion Rayleigh. 

 

 

 

 

Figure II.15.  Diffusion élastique. 

 

La longueur d’onde des rayons X était de l’ordre de grandeur des distances 

interatomiques (quelques angström Å), les interférences des rayons diffusés vont être 

alternativement consécutives dans certains directions (c-à-d les ondes s’additionnent), 

ou destructives dans d’autres (les ondes s’annulent). Selon la direction de l’espace, on 

va donc avoir un flux important de photons X, ou au contraire très faible, ces variations 

selon la direction forment le phénomène de diffraction X. 

 

II. A. 3. 2. Loi de Bragg 

Si l’on calcule les directions dans lesquelles on a du signal, on s’aperçoit que 

l’on obtient une loi très simple: si l’on trace des plans imaginaires parallèles passent par 

les atomes, et si l’on appelle «d» la distance entre ces plans (ou «distance 

interréticulaire»), alors les interférences sont constructrices si : 
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 2 d sin θ = n.λ…………............................................…….....…..(II.37) 

 

où «θ» est la moitié de la déviation, «n» est un nombre entier appelé «ordre de 

diffraction», et «λ» est la longueur d’onde des rayons X; c’est la loi de Bragg. 

 

 

Figure II.16.  Loi de Bragg donnant les directions où les interférences sont 

constructrices.  

 

Comme les plans cristallographiques peuvent être repérés par les indices de 

Miller (hkl), on peut indexer les pics de diffraction selon ces indices. 

Ainsi, chaque matériau sera caractérisé par une série de pics qui correspondent aux 

réflexions dues à ses divers plans atomiques. 

Le dépouillement se fait à l’aide des fiches (ASTM) contenant la structure 

cristalline de chaque matériau avec l’ensemble des raies (en fonction de l’angle θ) et 

leurs intensités relatives. 

 

II. A. 3. 3. Dispositifs expérimental 

Le plan de l’échantillon tourne autour de l’axe du diffractomètre (Figure .II.17). 

l’angle de diffraction est égale au double de l’angle de réflexion, parce que lorsque 

l’échantillon tourne d’une angle «θ», le détecteur se déplace d’un angle «2θ». la source 

des rayons X se trouve sur le même cercle de rotation avec l’échantillon au centre. 

Le détecteur et l’échantillon tournent pas à pas et à chaque pas on compte 

pendant une durée constante. Il en résulte un diagramme de l’intensité du rayonnement 
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diffracté en fonction de l’angle de diffraction qui est formé des pics correspondant aux 

différents éléments chimiques constituant le matériau analysé. 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure II.17.  Schéma d’un spectromètre de diffraction. 
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Chapitre II. B. Préparation des échantillons 

Les échantillons Fe/Si ainsi préparés sont irradiés à température ambiante par un 

faisceau d’ions Xe+ avec une énergie de 300 KeV et une dose égale à 5x1016 Xe+/cm2 

sous un vide environ 10-7 Torr. 
Le courant des faisceaux ioniques d’intensité 1,5 µA balaye une aire 2x2 cm2 de 

la surface des échantillons. 

L’implanteur ionique utilisé est de type DANPHYSIK A/S du centre de 

recherche de Rossendorf-Dresde (Allemagne). 

Après le mixage ionique, les échantillons sont recuits thermiquement, sous 

atmosphère inerte d’azote, à 850°C pendant différents temps de maintien. 

 

Pour la caractérisation, un accélérateur de particules chargées de type Van de 

Graaff est utilisé. Un faisceau de particules α (He+) d’énergie 1,7 MeV. 
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Les particules rétrodiffusées sont collectées sous une incidence normale en 

utilisant un détecteur (Si) à barrière de surface avec une résolution énergétique égale à 

15 KeV à mi-hauteur de la largeur maximale (FWHM). 

Le détecteur est placé à un angle de diffusion égale à 170°. 

Les spectres RBS expérimentales sont enregistrés en mode aléatoire (Random) 

et simulés à l’aide du programme universel RUMP. 

La structure cristallographique des phases formées  de la région Fe/Si  inter-

mixée   est analysée par diffraction de rayons X en incidence rasante fixée à  2°  avec 

une rotation des échantillons. 

La raie monochromatique du cuivre Kα (1,54Ǻ) est utilisée comme 

rayonnement. 

Le diffractomètre utilisé est de type D5000 Siemens/Bruker AXS. 

Les valeurs de la tension d’accélération et du courant sont fixées à 40 KV et 30 

mA. Le balayage angulaire 2θ du détecteur se fait dans l’intervalle 15-90° avec un pas 

de variation fixé à 0,1°/30s. 
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Chapitre III 

Résultats et discussion 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 



 
III.1. Système Fe/Si 
 
 Le diagramme de phases binaire (Fer-Silicium) est plutôt compliqué. Il se 

compose de nombreux composés, et des solutions solides dans différentes phases 

allotropiques qui peuvent coexister (voir Fig.I.2 ). 

 Les composés Fe3Si et  FeSi sont des phases qui se forment à basse température. 

Le monosiliciure FeSi admet une structure de type CsCl (Fig.III.1.a) 

 Le disiliciure FeSi2 existe dans trois différentes phases (Fig.III.1.b,c,d): la phase 

métastable γ-FeSi2 qui a une structure cubique, une phase stable orthorhombique β-

FeSi2, et une autre phase stable α-FeSi2 avec une structure tétragonale.                 

                                        

     a)                                                                    b)                                                   

     c)  d)  
 

 
Figure III.1.  Schéma des stryctures a) FeSi b) γ-FeSi2, c) β-FeSi2, d) α-FeSi2. 
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La phase β-FeSi2 est semi-conductrices. Les phases Fe3Si, ε-FeSi, α-FeSi2.  et γ-

FeSi2 sont des composés métalliques [81]. 

 La formation et la croissance de ces composés dépendent de certains paramètres 

comme la température du substrat, la température du recuit thermique, la présence 

d'impuretés plus particulièrement de l'oxygène même sous forme d'oxyde et la 

diffusivité des atomes dans les phases. 

 Le but visé dans ce travail consiste à former un film mince du composé 

semiconducteur β-FeSi2 dans un substrat Si à l'aide du mixage de film Fe par faisceau 

d'ions Xe. 

 

III.2. Etalonnage expérimental du détecteur RBS  
 La connaissance du rapport entre l'énergie de la particule rétrodiffusée et 

détectée et le numéro du canal de l'analyseur est nécessaire pour pouvoir faire une 

bonne simlation des spectres RBS. 

 Un calcul de regréssion linéaire donne l'équation de la droite d'étalonnage 

cimme suit: 

E = aC + b. 

 

  E est l'énergie diffusée à la surface (E = KE0) 

  C est le numéro de canal à la surface ( à mi hauteur) 

  a et  b représentant les constantes de conversion. 

 

Il y a deux types de calibration: 

 1/ calibration avec deux masses et une énergie E0: 

 

     K1 E0 = aC1 + b 

 

     K2 E0 = aC2 + b 

 

 2/ calibration avec deux énergies (E1,E2) et une masse: 

 

     K E1 = aC1 + b 

 

     K E2 = aC1 + b 
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 Dans notre travail, on a appliqué la première méthode en utilisant les deux 

éléments W et Si, pour lesquels les paramètres de calibrage sont les suivants: 

 

 

 

 E0 θ K C 

W 0.9173 870.75 

Si 

    

    1.7  MeV 

 

170° 

 

0.5647 531.33 

    

 

     KW E0 = aCW + b 

 

     KSi E0 = aCSi + b 

 

Les constantes de conversion associées sont: 

 

 

     a = 1.766 

et 

        b = 21.66 
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III.3. caractérisation physico-chimique du système Fe-Si  

 La technique RBS est mise en oeuvre pour caractériser le système en couches 

minces Fe/Si irradié par des ions Xe et recuit à 850°C. La simulation des spectres 

énergétiques RBS est réaliser à l'aide du logiciel universal RUMP.  

III.3.1. Echantillon Fe-Si non irradié et non recuit 

 Le spectre énergétique RBS de l'échantillon Fe-Si(111) non irradié (échantillon 

de référence) est représenté sur la figure III.2 . 

 La courbe en ligne continu représente  le spectre simulé. Elle se compose de 

deux zones différentes. La première zone, pour les énergies élevées, corespond au film 

de fer déposé sur le substrat Si. la partie du spectre RBS enregistrée aux faibles énergies 

est relative au substrat de silicium. 

 L'épaisseur de la couche Fe déposé est estimée à 150 nm,la largeur du signal 

RBS qui lui est associée est limitée du côté  des faibles énergies du signal du fer et du 

côté des énergies élevées pour le silicium. 

 

 

Figure III.2.  Spectre énergétique RBS de l'échantillon Fe-Si non irradié et non recuit. 
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 A partir de ce spectre, on peut remerquer clairement que l'interface 

métal/silicium est bien abrupte, ce qui explique qu'aucune réaction et/ou formation de 

phase ne s'est produite durant la déposition du film Fe sur le substrat Si. 

 Aussi on remarque des petites perturbations (ou bosses) sur le signal du silicium. 

La simulation montre que ces dernières correspondent à la présence d'une légère 

quantité d'oxygène et de carbone sous forme d'impuretés. 

 La simulation de ce spectre confirme bien le fait que la couche déposée de fer 

contient une faible quantité d'oxygène et de carbone. Par ailleurs, il est facile de noter la 

détection de C à la surface de l'échantillon, et la présence de O en profondeur. 

Il semble que la chambre du faisceau d'ions He+ utilisé dans l'analyse RBS est la 

source de contamination de la surface par du carbone. Par contre, l'oxygène détecté est 

associé à la couche très mince d'oxyde native  SiO2 qui se forme sur la surface Si avant 

la déposition du fer. 

  

III.3.2. Echantillon irradié non traité 

 Le spectre énergétique RBS relatif à l'échantillon Fe/Si(111) irradié à la 

température ambiante avec des ions de Xe+  (300KeV, 5x1016Xe+/cm2)   est donné pas 

la figure III.3. Il est  facile de remarquer, en plus des signaux  caractéristiques du film 

Fe et du substrat Si, l'apparition d'un autre pic à haute énergie qui correspond à l'élément 

d'irradiation Xe. 

Aussi, on note une diminution de l'intensité du signal Fe et la formation de deux 

plateaux localisés du côté des faibles et hautes énergies par rapport aux signaux Fe et Si 

respectivement, ce qui signifie que l'interface Fe/ Si n'est plus abrupte. Par ailleurs, les 

signaux RBS relatifs à l'oxygène et au carbone, enregistrés dans l'échantillon de 

référence, persistent toujours après irradiation. 

La diminution de l'intensité du signal associé au film de fer et son élargissement 

, et la formation des plateaux entre les deux signaux RBS de Fe et Si témoignent de 

l'interdiffusion atomique à l'interface entre le film Fe et le substrat Si sous l'effet de 

l'irradiation ionique. 
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Figure III.3.  Spectre énergétique RBS d'un échantillon Fe/Si (111) non recuit et  

irradié par Xe+(300 KeV, 5x1016Xe+/cm2).  

 

 

L'analyse du spectre RBS montre clairement que le fer est à la surface et que son 

signal RBS est constitué de la superposition de deux signaux. 

 

L'analyse par diffraction des rayons X (DRX) de l'échantillon Fe/Si(111) irradié 

(Figure. III.4)  montre l'apparition de deux pics caractéristiques de diffraction qui 

correspondent à la phase métallique polycristalline ε-FeSi [ Fichier ASTM N° 38-1397] 

et un autre pic associé au fer pur. 

On peut dire que la phase ε-FeSi est le premier siliciuree qui s'est formé au détriment  

de la couche mince de fer déposé sur le substrat monocristallin Si(111) .  
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Le spectre de DRX montre que la transformation du film Fe sous l'effet de 

l'irradiation ionique en siliciure de fer ε-FeSi a bien lieu, mais elle n'est pas totale. 

La faible intensité du pic Fe qui apparaît  sur le spectre suggère qu'une fine 

couche de fer persiste encore. De plus, il n' y a aucune évidence quant à la formation de 

la phase semiconductrice β-FeSi2. 
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Figure III.4. Spectre de diffraction des rayons X de l'échantillon Fe/Si(111)/Xe avant 

traitement thermique. 

 

 

L'absence du pic Si(111) témoigne de l'amorphisation de la partie superficielle 

du silicium sous l'effet de l'irradiation par les ions Xe de forte dose et énergie. 

 

L'apparition de plateaux sur le spectre RBS de l'échantillon irradié est associé 

donc à la formation du monosiliciure ε-FeSi, comme le confirme l'analyse par DRX. 

Cette dernière révèle, en plus de la formation de ε-FeSi, le mixage partielle du film Fe, 

ce qui est en bon accord avec les résultats d'analyse RBS. 

En se basant sur la simulation du spectre RBS correspondant, il ressort que le fer restant 

ne se présente pas comme une couche homogène continue, mais plutôt il est 
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probablement réparti en profondeur d'une façon discontinue. Ceci suppose que, à cause 

de l'énergie et de la dose trop élevées des ions Xe+ le fer est pulvérisé en certains 

endroits du film déposé. Les effets de pulvérisation lors du mixage ionique ont été 

montionnés dans les littératures [82,83] 

 

III.3.3.  Echantillons irradiés et traités thermiquement 

 Le spectre RBS de l'échantillon Fe/Si irradié et recuit thermiquement  à 850°C 

pendant une heure est représenté sur la figure III.5. Comme on peut le constater, ce 

spectre RBS est différent de celui enregistré sur l'échantillon Fe/Si irradié seulement. En 

effet, on remarque une diminution importante de la hauteur et un élargissement du 

signal assigné au xénon. Ceci indique clairement que les ions Xe+ d'irradiation se sont 

redistribués à travers toute la profondeur de couche formée Fe-Si sous l'effet du recuit 

thermique. De plus,  le relèvement dans le signal RBS associé au fer du côté des faibles 

énergies témoigne de l'interdiffusion accentuée des atomes Fe et Si . 

On note aussi que le pic relatif à l'oxygène est relativement intense et est associé à 

l'élément O à la surface de l'échantillon. 
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Figure III.5. Spectre énergétique RBS d'un échantillon Fe/Si(111) irradié et recuit à 

850°C pendant une heure. 

 

La figure III.6  illustre le spectre DRX de l'échantillon Fe/Si irradié et recuit 

thermiquement à 850°C pendant une heure. Le spectre montre surtout la présence 

simultanée des siliciures de fer  ε-FeSi, α-FeSi2 et β-FeSi2. il est important de noter 

l'absence de pics associés au fer pur, ce qui atteste du mixage total du film Fe après le 

recuit thermique à 850°C pendant une heure. Aussi, l'apparition de pic de diffraction du 

silicium prouve que le recuit a permis la recristallisation de la couche Si endommagée 

par irradiation. L'oxygène à la surface de l'échantillon, déduit de l'analyse du spectre 

RBS, est bien confirmé par l'apparition de pics de DRX correspondant à l'oxyde de fer 

Fe2O3. 
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Figure III.6.  Spectre de diffraction des rayons X de l'échantillon Fe/Si(111) irradié  et 

recuit à 850°C pendant une heure. 

 

L'apport additionnel de l'énergie thermique conduit donc, dans ces conditions à la 

transformation partielle du monosiliciure ε-FeSi en dissiliciure β-FeSi2 et α-FeSi2. la 

phase β-FeSi2 formée admet une structure polycristalline et les fortes intensités des ses 

pics de diffraction (202)/(220) et (224)/(242) indiquent qu'elle est la phase la plus 

dominante. 

 Les profils de concentration atomique en profondeur déduit par simulation des 

spectres RBS sont donnés dans la figure III.7. 
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Figure III.7.  Profil de concentration atomique des éléments Fe, Si, Xe, O de 

l'échantillon traité à 850°C pendant une heure. 

 

 

Cette figure montre clairement la présence de l'oxygène en surface, et le mixage ionique 

du fer et du silicium sur une étendue qui avoisine environ  250nm formé d'un mélange 

de phase de siliciure.  

 

 La figure III.8 montre le spectre énergétique RBS de l'échantillon Fe/Si irradié et 

recuit à 850°C pendant deux heures. Globalement, ce spectre est identique à celui de 

l'échantillon recuit pendant une heure. 
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Figure III.8. Spectre énergétique RBS d'un échantillon Fe/Si(111) irradié et  recuit à 

850°C pendant deux heures. 

 

 

La figure III.9 représente le spectre de DRX correspondant à l'échantillon recuit pendant 

deux heures. Ce spectre permet de constater que ce recuit fait disparaître le disiliciure à 

caractère métallique  α-FeSi2, et laisse comme phase dominante  le disiliciure 

semiconducteur  β-FeSi2 avec la persistance d'une certaine  quantité du monosiliciure ε-

FeSi . 
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 Figure III.9. Spectre de diffraction des rayons X de l'échantillon Fe/Si(111) irradié et  

recuit à 850°C pendant deux heures. 

 

Les spectres d'analyse expérimentale RBS et DRX relatifs à l'échantillon Fe/Si  

irradié et traité à  850°C pendant trois heures sont donnés dans les figures III.10  et 

III.11 respectivement. 
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Figure III.10. Spectre énergétique RBS d'un échantillon Fe/Si(111) irradié et  reciut à 

850°C pendant trois heures. 
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Figure III.11. Spectre de diffraction des rayons X de l'échantillon Fe/Si(111)irradié et 

recuit à 850°C pendant trois heures. 
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On remarque à l'évidence que ces caractéristiques sont identique à celles de l'échantillon 

précédent. Cela veut dire que l'augmentation du temps de recuit à 850°C jusqu'à trois 

heures n'affecte pratiquement pas le processus de transformation de phase qui se 

forment après recuit pendant deux heures. 

 

Le prolongement du temps de maintien jusqu'à quatre heures favorise plus 

particulièrement l'oxydation du fer à la surface, comme on peut le constater sur la 

courbe RBS correspondante (Fig III.12).  

Figure III.12.  Spectre énergétique RBS de l'échantillon Fe/Si(111) irradié et recuit à 

850°C pendant quatre heures. 
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Les profils de concentration atomique des éléments, simulés à l'aide du programme 

RUMP, en est une parfaite illustration  (Fig III.13).  
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Figure III.13.  Profils de concentration atomique: (a) des éléments Fe, Si  et  (b) Fe, Si, 

Xe, O de l'échantillon Fe/Si(111) irradié et recuit à 850°C pendant quatre heures. 

 

Par rapport  à l'échantillon traité pendant deux et trois heures, la DRX  (Fig 

III.14) révèle la coexistence des deux siliciures  β-FeSi2 et ε-FeSi  et la présence de 

Fe2O3.  

Le fait que l'intensité des pics de diffraction du composé β-FeSi2 ait 

considérablement diminué suppose qu'une quantité donnée de β-FeSi2 s'est transformée 

en oxyde de fer dont l'intensité des pics de diffraction a par contre augmenté en même 

temps. On peut donc conclure que le maintien d'un temps de recuit assez prolongé 

(quatre heures) favorise la décomposition du disiliciure semiconducteur  β-FeSi2 qui est 

thermodynamiquement moins stable que le monosiliciure ε-FeSi métallique.  Il est à 

noter aussi l'absence du disiliciure métallique α-FeSi2 dans ce cas.  
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Figure III.14.  Spectre de diffraction des rayons X de l'échantillon Fe/Si(111) irradié et 

recuit à 850°C pendant quatre heures. 

 

La présence de la phase β-FeSi2 dans un mélange d'autres phases a été mise en 

évidence lors de l'irradiation ionique [84,85]. 

Selon des travaux antérieurs relatifs au mixage ionique de la structure Fe/Si  [86-

88], la diffusion rapide du silicium vers la surface dans le système Fe/Si semble être 

l'effet dominant dans le mixage ionique des bicouches Fe/Si. Il a été prouvé que 

l'irradiation par des ions Xe conduit à la formation de la structure  β-FeSi2/FeSi/Si. C'est 

à dire, le front de la nucléation de β-FeSi2 commence à la surface et le silicium diffuse à 

travers la sous-couche FeSi et est consommé dans la croissance de  β-FeSi2.  

Dans leurs travaux, N. Bibic et al [89] ont montré que le mixage ionique de la 

structure Fe/Si, avec un chauffage du substrat Si à 550-600°C, conduit directement à la 

formation et croissance uniquement de la phase semiconductrice β-FeSi2 . 

Ces études confirment la formation de la phase β-FeSi2 à la surface et confortent 

parfaitement nos résultats relatifs à sa transformation en oxyde de Fe2O3, après le recuit 

pendant quatre heures.  
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III.4.  Interprétations comparative, (résultats RBS + DRX) 

 La formation de siliciures de fer par mixage ionique apparaît être différente de 

celle induite thermiquement par des réactions. Dans le processus thermique de film Fe 

sur Si, la croissance de FeSi2 a lieu en deux étapes. Elle commence par la formation de 

FeSi à 450-500°C suivie par une nucléation aléatoire de la phase semiconductrice  β-

FeSi2 à des températures élevées [90] . Le composé  β-FeSi2 se forme a des points isolés 

au niveau des joints de grains du composé FeSi, et il croît ensuite au détriment du film 

FeSi formé initialement en présence des atomes Si interdiffusés. Le mixage ionique est 

un processus hors-équilibre et la formation de siliciures de fer à l'aide de ce processus 

n'est pas encore suffisamment étudié. 

 La présence du composé  β-FeSi2 dans un mélange d'autres phases est 

mentionnée après irradiation ionique de la structure Fe/Si à 200-400°C [85]. M. 

Milosaljevic et al. [88] ont trouvé que l'irradiation d'un film Fe sur un substrat Si  par 

des ions Xe+ à 400-450°C conduit à la formation de la structure   β-FeSi2/FeSi/Si, le 

front de nucléation de  β-FeSi2  débute à la surface et les atomes de silicium diffusent à 

travers le film FeSi.  

  

 Ces résultats sont compatibles avec nos résultats qui, il faut le rappeler, sont 

obtenus par mixage ionique à l'aide d'une forte dose d'ion Xe à température ambiante, 

suivi d'un recuit thermique à 850°C durant 1-4 heures. Si dans notre cas, les techniques 

d'analyse utilisées (DRX et RBS) ne permettent pas de suivre l'évolution de la fraction 

des phases en présence après irradiation et traitement thermique, les mêmes auteurs 

[87], ont pu déterminer, dans un autre travail, la fraction relative des phases  FeSi  et  

FeSi2, formées par irradiation Xe, en fonction de la température durant le mixage à 

l'aide de la spectroscopie Mössbauer d'électron de conversion (CEMS). En même 

temps, ils confirment que la croissance du disiliciure de fer semiconducteur par 

irradiation Xe à 450-600°C est un processus qui suit deux étapes, débutant par la 

formation de FeSi qui, ensuite, se transforme en FeSi2. 

 La forte diffusion de Si vers la surface, au front de la croissance de  β-FeSi2, est 

relevée par les températures d'irradiation en plus de l'énergie provenant du faisceau 

d'ions. Ce dernier induit, dans tous les cas, des déplacements des atomes Fe et Si en 

brisant les liaisons chimiques, mixant l'interface sous les effets balistiques. 
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 Les résultats de notre étude montre que, après irradiation et recuit thermique à 

850°C, la phase  β-FeSi2 se forme mais en présence permanente de FeSi qui ne se 

transforme pas complètement en disiliciure. 

 En effet, selon Y. Murakami et al. [91,92], la quantité de la phase β-FeSi2  par 

mixage ionique est plus importante dans le cas de l'irradiation à température ambiante.  

Ils montrent que le chauffage relativement élevé du substrat guérit les défauts induits 

dans Si par l'irradiation ionique. Et par conséquent, la transition vers la phase            β-

FeSi2, lors d'un recuit thermique effectué à une température avoisinant 800°C, est 

retardée à cause de l'absence d'excès de lacunes induites par amorphisation. 

 Nous pensons que dans notre cas la température de recuit 850°C est 

suffisamment élevée pour agir sur la densité de dommage d'irradiation qui s'avère être 

un paramètre crucial dans la croissance du composé semiconducteur  β-FeSi2 recherché. 

 Ceci nous amène donc à conclure que le budget thermique appliqué lors du 

traitement thermique doit être revu à la baisse pour d'une part arriver à transformer une 

grande fraction possible de  ε-FeSi en β-FeSi2 et, d'autre part, éviter la transformation de 

cette dernière en oxyde de fer. 

 De plus, l'utilisation d'une forte dose d'ions Xe pour effet de pulvériser le fer en 

des endroits donnés, à la surface, ce qui rend non rugueuse la surface irradiée. Aussi, 

l'effet de la taille des ions Xe ainsi que leur quantité importante ont pour effets de 

réduire les lacunes et les défauts d'interstices produits lors du mixage ionique et, donc, 

de limiter le transport atomique dans le régime de diffusion relevée par radiation (RED). 

 Le taux de mixage à l'interface, qui est un paramètre caractéristique de ce 

processus, est défini généralement comme une quantité inversement proportionnelle à la 

dose d'irradiation [95], ce qui confirme l'influence de la dose d'ions sur le mixage des 

bicouches. 

 Quoi qu'il en soit, bien que le mixage ionique soit étudié depuis 1980 [93,94], 

ses aspects fondamentaux qui sont liés à des mécanismes balistiques demeurent encore 

peu clarifiés et ce indépendamment des différentes conditions expérimentales choisies. 
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Conclusion générale 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 



 

 

 

Conclusion générale 

 

Le mixage ionique à température ambiante d'une couche mince de fer (150 nm) 

déposée sur un substrat de silicium monocrystallin Si (111), par un faisceau d'ions Xe+ 

d'une énergie de 300KeV et une dose de 5x1016Xe+/cm2, a été réalisé dans ce travail. 

L'étude  expérimentale effectuée à l'aide de la diffraction des rayons X (DRX) et de la 

spectroscopie d'ions He+ rétrodiffusés de Rutherford (RBS) montre que: 

- Avant recuit thermique, le mixage ionique de la structure Fe/Si conduit à 

la formation d'une seule phase polycristalline qui est le monosiliciure de 

fer ε-FeSi, et à une consommation partielle du film Fe. 

- Le recuit thermique de la structure Fe/Si mixée par l'irradiation ionique à 

850°C pendant une heure permet une consommation totale du film Fe et 

donne naissance simultanément à un mélange constitué des trois 

siliciures de fer  ε-FeSi, β-FeSi2 et α-FeSi2, et dont l'épaisseur est estimée 

à  250 nm. Ce recuit guérit les défauts de dommage d'irradiation ionique. 

- Le recuit thermique à la même température durant deux ou trois heures 

fait disparaître le dissiliciure  α-FeSi2 métallique au profil de la 

croissance du dissiliciure semiconducteur  β-FeSi2, et maintient la 

présence du monosiliciure  ε-FeSi. 

- Après le recuit durant quatre heures, le composé  ε-FeSi  persiste 

toujours, et une quantité importante de la phase  β-FeSi2  se transforme en 

oxyde de fer qui croît à la surface de l'échantillon. 

 

Il ressort donc que le mixage ionique de la structure Fe/Si à température 

ambiante, suivi d'un recuit thermique, permet de synthétiser le composé semiconducteur 

en optimisant les conditions de mixage et du recuit thermique (température et temps de 

maintien). 

 

Les résultats obtenus montrent que, pour la dose et l'énergie des ions Xe utilisées 

pour le mixage, le budget thermique mis en oeuvre n'est pas adéquat pour la stabilité de  

                                           Conclusion générale 

76 



β-FeSi2 du fait que, en se référant à la littérature, la température de 850°C est 

relativement élevée et le temps de maintien est trop prolongé. 

La non transformation totale de la phase  ε-FeSi en  β-FeSi2  peut être la 

conséquence de la forte dose d'ions Xe utilisée lors du mixage. 

Par conséquent, il est recommandé à l'avenir de réaliser le mixage ionique avec 

une dose plus faible qui devrait en principe donner lieu au composé semiconducteur  β-

FeSi2  seulement. 
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                        z{|z}~رات ا�{����}¡  . �� � �� ه�ا ا~��� إ�}����ل ا~�}�ج ا�|}��� �}� ��}��� و ��}� ا~�}�ا�� ا~����}� ~�

�}²  )م¬­�|}� (ا�����وم م¯ ا~{z|z £�ا�®� ا~�­¬�� ا~{�اي �}� درª}� ح}�ارة §�د|}�     1500 ����¥ ش�ا�� £��¢ § 

 ³�´�µن ذات ا���� .P م¯ ا~�¹ع (111)م���z م¯ ا~�

º           ¯{�¹ £������ل م�ج أ|��� £�ا�}®� أ|��}�ت م�� ¡Xe  �{§�´£ 5x1016  300 ذات ¼��}�  �2}¡ / أ|}�ن  �{� آ�

z|z}~ن و ش�ا�� ا���� .إ~���ون ��~À م¯ أÀ��¹� �ª ا~�¿�§� �� ا~{�~� ا~¾�­� £�¯ م���z ا~�

~}¢  \��}�و�ª¯ و   در�ª مÄ ÀÅ{  Æ}� �|�Ç}�ز ا~z�£850  ¹ه� أخ�¹�Á ه�³ ا~��¹ذج ا~�{�Áة إ~² �{��� ح�ار|� ��         

�¿� .خÉل أزم�¹ م¬�

 

 و (DRX)و ~�Ê­�� ¡� z �®�ر £��¹ ا~�����رات £µz~� أزم�¹ ا~�{��� £�ا�®� ����¹ إ���اج ا�ش�� ا~����¹          

 .(RBS)م®����� ا~���Æ ا~¬�¿� ~�|�ر��رد 

 

 ادى (RT)�  �}� ا~{}�ارة ا~�¬­�|}   Xe إن ا~Ì���¹ ا~�´�|­�� او {Ë£ Æن ا~��ج ا�|}��� £�ا�}®� أ|��}�ت              

، £���¹ ا~�{��}� ا~{�ار|}� ~�}zة �}�§� واح}zة ادت إ~}² ا~�{}�ل        ε-FeSiإ~�ÎÏ ²ر ¼�ر وح�z أح�دي ا~�����ر و ه�        

 . β-FeSi2 و ε-FeSi ،α-FeSi2ا~´��� ~��|{� ا~{z|z إ~² م�|Ì م¯ ا�¼�ار ا~­���¹ 

ا��}zام أو �Éش}� ش}­Õ آ�}�     �¿}Ô درª}� ا~{}�ارة �É� �{¹�Óح}Ò      ��§�ت �}�  3  أم� §z¹م� |¿�ق زم¯ ا~�{��� 

�®�ر~  β-FeSi2³ ا~��¹ذج �� ه�³ ا~��وط�Î~ ر�� .ا~�ي آ�ن �Ä~­� ، م�� |¿�� £zا|� إ§�دة ا~�­

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

���رات ا~{z|z، ا~��ج ا�|���،:آ,
0ت م02wح���� .DRX ،RBS ش�ا�� ر����، �
 

  ا~��|Ì ا�|��� ودرا�� ���|�آ������� ~������رات ا~{��Á}�z|z £�ا�®�



 

 
 

Abstract 
 

 

This work presents the application of ion beam mixing in the formation and 

growth of iron silicides thin films. Fe films of 1500 Ǻ thermally deposited onto p-type 

Si(111) substrates were irradiated at room temperature (RT) with 300 KeV Xe ions with 

a dose of 5x1016Xe+/cm2. After Xe ion mixing, the samples were annealed in a N2 

atmosphere at 850°C for different times. The obtained samples were analyzed by using 

X-ray diffraction (XRD) and Rutherford Backscattering Spectrometry (RBS) 

techniques. 

 

 The experimental results have shown that the Xe irradiation lead to the 

formation only of ε-FeSi phase. However, after thermal annealing for 1 hour, Fe layer is 

partially transformed to a mixture of ε-FeSi, α-FeSi2 and β-FeSi2 phases. 

 

After annealing at more than 3 hours at the same temperature, one can note the 

disappearance only of the dominated β-FeSi2 phase, indicating the beginning of the 

recrystallization of the samples at those conditions. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Key words: Thin films, Iron silicide, Ion Beam Mixing, XRD, RBS. 

Ion Beam mixing Elaboration and physico-chemical study of iron silicide 



 
Résumé 

 
 

Dans ce travail on présente l'application du mixage ionique  (Ion Mixing) dans la 

formation et la croissance de films minces de siliciures de fer.  Une couche mince de 

fer, d'épaisseur environ 1500 Ǻ, était déposée par évaporation thermique à température 

ambiante sur un substrat de silisium  monocristallin  Si(111).  Un bombardement  d'ions 

Xe+ de dose       5x1016 cm-2 et d'énergie 300 keV était utilisé pour promouvoir la 

réaction à l'état solide entre le substrat Si et le film Fe. Les échantillons ainsi préparés 

étaient traités thermiquement sous atmosphère inerte d'azote à 850°C pendant différents 

temps de maintien. L'évolution structurale et la cinétique de croissance des siliciures en 

fonction du temps de recuit étaient suivies à l'aide de la diffraction des rayons X (DRX) 

et la spectrométrie de rétrodiffusion Rutherford (RBS). 

Les résultats expérimentaux montrent que l'irradiation par les ions de Xe à la 

température ambiante (RT) conduit à la formation d'une seule phase de monosiliciure ε-

FeSi. Cependant, après traitement thermique pendant une (1) heure, la couche de fer a 

été partiellement transformée en un mélange des phases ε-FeSi, α-FeSi2 et β-FeSi2. 

Après recuit à plus de 3 heures à la même température en remarque la 

disparition  presque totale de la phase dominante β-FeSi2 uniquement, ce qui explique le 

début de recristallisation des échantillons à ses conditions. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Mots clés: Couches minces, Siliciures de fer, Mixage ionique, DRX, RBS. 
 

Elaboration par IBM et étude physico-chimique des siliciures de fer 


