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“The surfaces of bodies are the field of very powerful forces of whose action we know but little.”

Lord Rayleigh

“Ainsi, le but n’est pas de voir ce que personne n’a jamais vu, mais plutot de penser a ce a quoi personne
n’a jamais pensé et que pourtant tout le monde voit.”

Erwin Schrodinger

“Mais non, vas-y cherie, tu peux mettre ta main, c’est pas dangereux !”

Wilhelm C. Rontgen
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Les multicouches constituent un exemple de matériaux périodiques a une dimension a la fois en terme
de composition et en terme de structure. La possibilité de synthétiser de tels matériaux sur des échelles
nanométriques pour des applications spécifiques a connu un essor considérable depuis une vingtaine
d’années grace au développement et surtout a la maitrise de nouvelles techniques de croissance, par voie
chimique ou physique. Ces techniques offrent une liberté quasi-illimitée de choisir différents couples
d’¢éléments, alliages et composés et permettent un trés bon contréle des épaisseurs a une échelle atomique.

Le contréle dimensionnel possible de telles structures facilite la fabrication d’échantillons dans
lesquels la longueur structurale caractéristique des multicouches est inférieure ou du méme ordre de grandeur
que les longueurs caractéristiques de phénomeénes physiques dans les solides. Ces systémes peuvent alors
présenter des propriétés physiques et mécaniques originales et inattendues. Nous pouvons dans ce contexte
mettre en avant, plus particuliérement, les multicouches constitué¢es de couches ferromagnétiques séparées
d’une couche non magnétique, manifestant le phénoméne de magnétorésistance géante, effet mis en évidence

Bail%88] ot dont les applications ont révolutionné la lecture des disques magnétiques

relativement récemment!
aussi bien que, trés récemment, les technologies des mémoires non volatiles a haute vitesse d’acces. Nous
pouvons également citer les multicouches métal/métalloide utilisées comme éléments dans ’optique des
rayons X mous ou de I’extréme ultra-violet, les super-réseaux de type semi-conducteur/semi-conducteur dont
les propriétés électroniques trouvent des applications dans les dispositifs optoélectroniques et enfin les
multicouches métal/nitrure ou nitrure/nitrure qui présentent une dureté et une stabilité exceptionnelle,
utilisées pour le traitement d’outils de coupe. Pour la plupart des applications, 1’obtention d’interfaces les
plus lisses et les plus abruptes possible semble bénéfique en terme d’amélioration des propriétés recherchées.
Ceci est évident en ce qui concerne les propriétés réflectives des multicouches destinées aux applications
optiques mais s’avere également crucial pour les multicouches magnétiques en terme de couplage entre les
différentes couches ; néanmoins, des interfaces présentant une forme de rugosité sont parfois nécessaires
pour obtenir les propriétés spécifiques recherchées.

Comme les dimensions de ces systémes sont extrémement petites, la région interfaciale ou région de

contact joue un réle dominant. Les effets interfaciaux peuvent alors dominer la structure et les propriétés des



multicouches conduisant a des déformations inhabituelles, telles des ondulations de surface ou la formation
d’un réseau périodique de dislocations et fréquemment a la stabilisation de structures métastables. Certains
de ces effets sont des effets d’équilibre, pilotés par une minimisation de 1’énergie libre du systéme, d’autres
sont imputables dans certains cas a la technique ou aux conditions de dépoét retenues et peuvent conduire le
systétme dans un état trés loin de 1’équilibre. Ces systemes sont tout & fait adaptés pour examiner les
mécanismes interfaciaux, les aspects fondamentaux de la stabilité de phase et 1’influence des conditions de
croissance.

Les propriétés mécaniques des multicouches métalliques ne font pas exception et ont fait I’objet d’un

[Sch1990, Jan1995, Cle1999, Kra2002] La présence de

réel intérét et de controverses au cours des derniéres années
déviations dans les propriétés élastiques de quelques systémes relativement aux prédictions des lois de
I’¢élasticité, effet souvent référé sous le terme "anomalies élastiques”, a donné lieu au développement de
nombreuses ¢études expérimentales et théoriques. Un fort durcissement, appelé "effet de supermodule",
impliquant une augmentation de plus de 100% du module biaxial d’¢lasticit¢ dans le plan était mis en
évidence dans plusieurs systémes cubiques centrés / cubiques a faces centrées (c.c./c.f.c.) a partir de mesures
mécaniques macroscopiques du module. Cet effet spectaculaire a été démenti ultérieurement et les résultats
reportés attribués a des artefacts dans les mesures expérimentales ! Aux petites dimensions (dés le micron),
un effet de durcissement pouvant atteindre un ordre de grandeur et se traduisant par une augmentation de la
limite d’élasticité est en revanche souvent observé dans différents types de matériaux, tels des fils de
dimension micronique ; dans le cas des multicouches nanométriques, cet effet est visible dans les couches
¢lémentaires mais n’est toutefois que trés rarement accompagné d’une augmentation de la nanodureté de la
structure multicouche globale. Du point de vue élastique, il est au contraire bien admis qu’un fort effet
d’adoucissement de certaines constantes ¢lastiques effectives se produit dans des systémes c.c./c.f.c. (Nb/Cu,
V/Ni, Mo/Ni, W/Ni, Fe/Cu,...) et plus rarement c.c./c.c. (Mo/Ta) ou c.f.c./c.f.c. (Ag/Pd, Ag/Ni). Un tres fort
adoucissement — de I’ordre de 30-50% — du module de cisaillement effectif (soit de la constante d’¢élasticité
C44) paralléle aux plans d’empilement est observé lorsque la période des bicouches décroit et une diminution
tout a fait analogue mais d’amplitude plus réduite est constatée pour le module de compressibilité dans la
direction de croissance (constante d’élasticité effective Cs;). Ces hétérostructures présentent toutes un tres
grand désaccord de paramétre cristallin et les éléments constitutifs sont, soit complétement immiscibles, soit
présentent une solubilité extrémement faible en phase solide. Du point de vue structural, la caractérisation la
plus simple met en évidence une expansion des distances interplanaires moyennes dans la direction de
croissance relativement a la valeur attendue.

Différents mod¢les théoriques ou interprétations ont tenté d’expliquer ce comportement "anomal".
Certains d’entre eux invoquaient des modifications de structure €lectronique, 1’existence d’une déformation
interfaciale trés localisée provenant de 1’"interface stress", 1’effet des contraintes de cohérence ou encore
I’existence d’un désordre atomique important pour ces interfaces semi-cohérentes. Alors que le role des
interfaces était bien démontré, les mécanismes physiques responsables de ces anomalies restaient toujours

trés controverseés.



Le systéeme Mo/Ni a été tres étudié, il présente d’ailleurs 1’un des plus forts effets d’adoucissement
des constantes Cy4 et C;3 (lorsque la période des multicouches décroit) reportés dans la littérature. Il est
également un exemple de systéme pour lequel des conclusions tout a fait contradictoires ont été apportées sur
ce phénomene. C’est dans un tel contexte qu’avait été initié au laboratoire de Métallurgie Physique une étude
sur le systétme Mo/Ni (thése de Franck Martin, soutenue en 2003). L’idée directrice était de coupler une
étude structurale détaillée a des mesures de constantes d’¢élasticité fiables et adaptées aux films minces, telles
les techniques de diffusion inélastique de la lumiére (spectroscopie de diffusion Brillouin et acoustique
picoseconde). Cette étude a permis de démontrer que le fort adoucissement des constantes d’élasticité
effectives, en particulier de la constante de cisaillement Cy4, ne provenait pas des déformations élastiques
observées dans les couches élémentaires mais était imputable a un effet de mélange chimique aux interfaces.
L’existence d’un gradient interfacial impliquant la formation locale, sur quelques plans prés de ’interface, de

[Mar2003] * Ces solutions

solutions solides trés instables mécaniquement rend bien compte de ce phénomeéne
solides métastables sont clairement stabilisées par 1’arrangement atomique aux interfaces puisque le co-dépot
d’alliages MoNi; en film mince dans les mémes conditions conduit a la formation d’alliages amorphes
dans un trés large domaine en composition x = 0,27 a 0,73. Cette transition vers I’état amorphe s’avére en
effet une voie de relaxation a I’échelle locale qui permet d’éviter I’instabilit¢é mécanique des solutions
solides!A"*20%2,

Cette étude a clairement démontré que les propriétés élastiques effectives des multicouches Mo/Ni,
et a priori des différents autres systémes cités, sont fortement dépendantes de la structure interfaciale. La
prise en compte d’une couche élastiquement trés douce peut en effet fortement affecter les constantes
d’¢élasticité du systéme composite ; c’est en particulier le cas lorsque la constante effective est une moyenne
harmonique des constantes des différentes couches. Les mécanismes physiques a 1’origine de cet effet de

mélange interfacial plutdt asymétrique, car marqué plus particuliérement par une ségrégation de nickel dans

les couches de molybdéne, n’ont toutefois pas été identifiés.

D’une fagon trés générale, il apparait important d’étre capable de contrdler et de prédire la structure
interfaciale sur une échelle atomique en fonction des conditions de croissance utilisées. Ce sujet, a priori
essentiel pour la réalisation de dispositifs utilisant des systémes de type multicouche, n’a paradoxalement pas
recu une trés grande attention. D’un point de vue fondamental, 1’étude de I’influence de 1’énergie
communiquée aux adatomes lors de la croissance peut apporter un éclairage sur 1’origine du phénomeéne de
ségrégation d’une espéce lors d’une croissance bidimensionnelle. Ce phénomeéne est-il un phénomeéne
spontané, c’est-a-dire susceptible d’étre expliqué selon des critéres principalement thermodynamiques, telle
une minimisation de 1’énergie de surface, une réduction de I’énergie élastique emmagasinée lors de la
croissance en épitaxie, ou bien est-il intimement li€ a des effets de type collisionnel lors de la croissance dans

des conditions énergétiques par pulvérisation ?



Le travail de thése présenté dans ce mémoire est motivé par ces différentes questions. Nous
souhaitions tenter de déterminer la (les) forces motrices gouvernant la formation de microstructures locales
métastables. L’ étude systématique de ’influence des paramétres de dépot par pulvérisation (masse et énergie
de I’ion incident), donc de I’énergie des adatomes jusqu’a des énergies thermiques (croissance par
évaporation thermique), nous semblait pouvoir apporter des €léments de réponse intéressants ; sur un plan
plus général, nous espérions également fournir des informations sur I’influence de ces parameétres de
croissance sur les différents mécanismes de relaxation prenant place aux interfaces dans les structures
multicouches. Nous nous sommes trés vite heurtés a une difficulté majeure dans les systémes multicouches,
qui était de séparer les effets de déformations élastiques dus a la croissance des effets de dilatation (ou de
contraction) du paramétre cristallin provenant des effets chimiques. L’état de déformation/contrainte des
multicouches en hétéroépitaxie et élaborées par une technique de pulvérisation ionique est un état trés
complexe résultant de plusieurs sources de contraintes: des contraintes de croissance, provenant de
I’introduction de particules en insertion dans le réseau cristallin lors de la croissance du film et des
contraintes de cohérences biaxiales non égales, étant donné la différence de symétrie des deux sous—réseaux.
Il semblait alors tout a fait prioritaire, pour aborder ce sujet délicat, d’obtenir préalablement une trés bonne
compréhension des contraintes, dites de croissance, spécifiques a la méthode de pulvérisation, et de bien
maitriser Uinfluence des conditions de dépot sur I’état de contrainte dans un film pur, qu’il soit déposé sur
substrat neutre ou en épitaxie sur un substrat monocristallin. Nous avons retenu le molybdéne pour cette
approche, car les effets y sont les plus marqués. Ces films et multicouches ont été sollicités par une
irradiation aux ions de moyenne ¢énergie (quelques centaines de keV). L’irradiation a trés basses doses, de
I’ordre du dixiéme de déplacement par atome, permet d’induire une relaxation des contraintes et donc de
faire parcourir a notre systéme toute une succession d’états ’amenant d’un état initialement contraint a
un état relaxé. Nous avons développé dans ce travail une méthode originale mettant a profit toute la richesse
d’informations apportées par ce processus de relaxation. Cette méthode nous permet d’une part d’effectuer
une analyse de ’état initial de déformation/contrainte des films €élaborés par pulvérisation ionique, de donner
une description précise de I’origine des contraintes de croissance et d’autre part de nous affranchir de I’effet
de ces contraintes dans les systémes multicouches. Nous montrerons qu’il est ainsi possible de déterminer le
paramétre non contraint et libre de défauts du film ou des couches élémentaires de la structure multicouche.
C’est a la suite du développement de cette méthode d’analyse que nous aborderons dans des conditions
rigoureuses, et seulement alors, 1’étude de ’influence des conditions de croissance sur les effets de mélange
chimique aux interfaces dans les multicouches Mo/Ni et que nous tenterons finalement de déterminer quelles

sont les forces motrices de la formation de phases métastables aux interfaces.

Ce mémoire est donc organisé de la fagon suivante. Dans le chapitre I, nous introduirons quelques
notions générales relatives au mode de croissance, aux différentes sources de contraintes et aux mécanismes
de relaxation des films minces et multicouches. Nous dresserons également un bilan des travaux antérieurs
dans les multicouches Mo/Ni en mettant I’accent sur I’interdépendance entre les effets interfaciaux et les

propriétés spécifiques observées dans ce systéme.



Le chapitre II expose les principes des techniques expérimentales utilisées, de dép6t ou de mesures,
ainsi que quelques éléments nécessaires a la description des expériences d’irradiation aux ions effectuées.

Le chapitre III présente une étude treés générale de I’influence des paramétres de croissance sur la
microstructure, 1’état de contrainte et la stabilité sous irradiation aux ions ou sous recuit thermique de films
de molybdéne élaborés par pulvérisation par faisceau d’ions ou par évaporation thermique.

Le chapitre IV est consacré a 1’étude des effets d’une irradiation aux ions sur la microstructure des
films purs de molybdéne et surtout sur la relaxation des contraintes de croissance. Cette étude est abordée
sous 1’angle microscopique des mécanismes de relaxation et de 1’identification des défauts a I’origine de ces
contraintes et également sous 1’angle des aspects cinétiques de ce processus. Nous proposerons une
description cohérente et une méthode d’analyse de I’ensemble des différents états induits lors du processus
de relaxation, caractérisés par le champ de déformation de la matrice cristalline, qui nécessitent de prendre
en compte les déformations et contraintes de nature hydrostatique provenant de l'inclusion de défauts dans le
film durant la croissance.

Le chapitre V est principalement dédié¢ a 1’é¢tude de I’influence des paramétres de croissance sur la
structure interfaciale des multicouches Mo/Ni et a pour objectif plus général d’apporter une contribution a la
compréhension du phénoméne de ségrégation de nickel dans le molybdéne, phénoméne qui joue un role
important sur le comportement élastique des multicouches Mo/Ni. Nous appliquerons la méthode d’analyse
mise au point dans le chapitre IV pour déterminer le paramétre de maille moyen des sous-couches

¢lémentaires uniquement lié aux effets chimiques.
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Notre travail étant principalement motivé par 1’étude de I’influence des conditions de dépot sur la
structure interfaciale des multicouches Mo/Ni, multicouches a grand désaccord de paramétre de maille, nous
souhaitons dans ce premier chapitre dresser un bilan des études antérieures et des motivations de I’étude
présente. Nous introduirons auparavant trés bri¢vement quelques notions générales relatives a la croissance
et aux propriétés structurales des films minces et multicouches. Dans un premier temps, nous rappellerons les
différents mécanismes de croissance d’un film a partir d’une phase vapeur, puis nous exposerons les
différentes sources de contraintes observées dans les films minces et multicouches ainsi que les différents

mécanismes de relaxation observés dans les structures multicouches.

1. Croissance et contraintes dans les films minces et multicouches

1.1. Mécanismes de croissance

Lors de la croissance de couches minces, plusieurs processus, différents modes peuvent intervenir,
qui vont fortement influer sur la morphologie et la microstructure des films. Il existe diverses approches pour
décrire la croissance d’une couche mince, de 1’échelle macroscopique a I’échelle microscopique. Nous allons

présenter ci-dessous trois approches différentes, de la plus générale a la plus fine.

1.1.1. Approche macroscopique : modele de Thornton

Une premicre approche trés simplifiée de la structure des films minces a été¢ proposée par Movchan et
Demchisin™*"'**; elle a ensuite été reprise et complétée par Thornton!"™'**!. Ce dernier a représenté sur un
diagramme schématique la dépendance de la structure des films minces aux parameétres d’élaboration (cf.
Fig. I-1). Quatre zones sont définies en fonction du rapport T/Ty, ou T est la température du substrat et Ty la

température de fusion du matériau déposé :

- zomne I (T/Ty < 0,25) : croissance en colonnes, surface en forme de domes séparés par du vide
intercolonnaire ; ceci est di a I’effet d’ombrage associé a une diffusion de surface trés limitée

- zomne 2 (0,25 < T/Ty< 0,5) : les grains colonnaires sont denses et bien définis ; la taille des colonnes
est fixée sur toute 1’épaisseur du dépdt tandis que la surface est beaucoup moins rugueuse que celle

caractéristique de la zone 1



- zome 3 (T/T; > 0,5) : les grains, de grande taille, ne sont plus colonnaires mais équiaxes ; cette
microstructure est caractéristique d’une recristallisation a haute température
- zone T: c’est une zone de transition entre la zone 1 et la zone 2 dans laquelle les dépdts présentent

une croissance mal définie sous forme de fibres.

Pression
d'argon
(mTorr)

10

eV/atome

Fic. I-1 : Diagramme schématique des morphologies et de la structure des films minces en fonction de la température et
de I’énergie des atomes déposés (T; : température de fusion du matériau déposé).

Nous pouvons constater que les limites de ces zones peuvent étre plus moins déplacées selon
I’énergie des particules mises en jeu. Ainsi, lors de dépots effectués a température ambiante, les couches sont
denses et planes a condition d’apporter suffisamment d’énergie aux atomes et ce d’autant plus que le
matériau utilisé est réfractaire. En ce sens, les techniques de dépdt par pulvérisation et notamment la
pulvérisation par faisceau d’ions, apparaissent comme trés avantageuses par rapport aux techniques de dépot
par voie thermique, avec lesquelles, par exemple, un dépdt de Mo a température ambiante sera caractérisé

par une structure colonnaire fortement poreuse.

Une approche plus fine de la croissance des films consiste & considérer les paramétres

thermodynamiques des systémes étudiés.

1.1.2. Approche thermodynamique : modes de croissance en situation d’équilibre

Lorsqu’un atome arrive sur la surface du substrat, il céde de 1’énergie cinétique pour devenir un
atome faiblement li¢ (adatome) et diffuse ensuite sur la surface pour se fixer sur un site de plus basse
énergie. Enfin, les atomes ajustent leur position (diffusion massique) en bénéficiant notamment de 1’énergie
cédée par les nouveaux arrivants, ce qui facilite les réarrangements. La croissance des couches résultante

peut alors suivre différents modes.

9



Trois modes de croissance sont habituellement distingués (Fig. 1-2) :

- le mode Franck - Van-der-Merwe ou mode de croissance 2D : la croissance s’effectue couche par
couche et la surface reste atomiquement plane ; ce mode est favorisé lorsque le fait de déposer un
¢lément donné sur un substrat permet de diminuer 1’énergie de surface du systéme

- le mode Volmer - Weber ou mode 3D : il y a formation d’ilots de plusieurs couches atomiques de
hauteur, ces ilots formant un film plus ou moins continu ; ce mode est prépondérant lorsque les
atomes sont plus fortement liés entre eux qu’avec le substrat

- le mode Stranski - Krastanov : la croissance, qui s’effectue initialement de fagon bidimensionnelle,

devient tridimensionnelle a partir d’une certaine épaisseur critique.
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Stranski-Krastanov, ou croissance mixte couche par couche / ilots

Fic. I-2 : Représentation schématique des trois modes de croissance d’un film sur un substrat.

Dans le cas de films minces et notamment les films en multicouches, il est essentiel d’obtenir des
couches continues, donc de préférence une croissance 2D. Bien que la croissance s’effectue dans des
conditions hors équilibre thermodynamique et est donc soumise a quelques contraintes d’origine cinétique,
deux critéres thermodynamiques, la sursaturation et la tension de surface, peuvent permettre de prédire le

type de croissance susceptible de se produire :

¢ La sursaturation : elle est définie par la quantité Au=p—p_, ou p est le potentiel chimique de la phase

vapeur en équilibre avec le dépdt et 1 le potentiel chimique de la phase vapeur en équilibre avec le dépdot de
rayon de courbure infini. pet p_ sont respectivement proportionnels aux pressions d’équilibre p et p.. Si
L > L, la croissance se fera par ilots 3D, ainsi le mode Franck — Van-der-Merwe n’est pas favorisé pour des

sursaturations importantes.
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¢ La tension de surface : soient y, ety, les tensions superficielles des phases A et B ; les deux phases étant

en contact, il existe une tension d’interface y. qui est définie par Y, =Y, +Ys —B, ou B est le travail
d’adhésion. Le bilan des tensions superficielles conduit a :

AY =Y =Yp+ Vi =275 =B (1.1)
Si Ay <0 le mode couche par couche est le plus favorable.

Pour la croissance de super-réseaux, comme la croissance de A sur B et celle de B sur A sont ['une
etl’autre nécessaires, on comprend aisément que cela implique des tensions de surface des différents
constituants voisines et une tension d’interface faible. Ainsi, le critére phénoménologique de Bauer™®"'**!

énonce que la croissance de A sur B couche par couche n’est possible qu’a la condition suivante :

(1.2)

Exemple pour une multicouche Mo/Nit™e#!?2!

Mo = 2880 mJ.m? et i = 2360 mJm? = I'ag = 0.2 : une croissance 2D est attendue.

Ce modele simple néglige les déformations élastiques que subit le film ; dans le cas d’une croissance
hétéro-épitaxiale, il convient de prendre en compte I’influence du désaccord paramétrique. Ceci peut étre fait

par 'introduction d’un terme d’énergie élastique :
Ay =27, —B+Byus (1.3)
Puisque I’accommodation des deux réseaux conduit a une augmentation de 1’énergie du systéme,

Beas €St positif et donc Ay va croitre en conséquence ; ainsi, le désaccord paramétrique favorise de prime

abord la croissance tridimensionnelle. En fait, étant donné que 1’énergie ¢lastique stockée augmente avec

I’épaisseur de la couche déposée, il existe des situations ou la croissance reste initialement bidimensionnelle

(Ay <0), jusqu’a une épaisseur critique pour laquelle le terme B, . fait basculer le signe de Ay : il y a alors

élast
croissance selon le mode Stranski - Krastanov. Les déformations élastiques peuvent par conséquent étre
percues comme un facteur limitant de 1’épaisseur sur laquelle il sera possible de faire croitre A sur B suivant
le mode bidimensionnel.

De méme, I’interdiffusion A-B, qui n’est généralement pas négligeable aux températures de dépot
couramment employées, le mouillage du substrat par un composé ordonné, la dissolution de A dans B et la

morphologie du front de diffusion n’ont pas non plus été ici pris en compte.

Ces critéres relativement qualitatifs peuvent permettre d’expliquer, voire de prédire, le mode de
croissance d’un systéme donné. Dans la pratique, il est difficile de les utiliser car la détermination des
énergies de surface ou d’interface pose souvent probléme. De plus, ces critéres ne tiennent pas compte de
I’¢état réel de la surface lors de la croissance. Enfin, seules des situations d’équilibre thermodynamique ont
été considérées. Aussi, au-dela de ces considérations thermodynamiques et afin de mieux comprendre la

croissance, est-il nécessaire de s’intéresser aux processus ¢lémentaires se produisant au niveau atomique.
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1.1.3. Approche microscopique : processus ¢lémentaires hors équilibre

La croissance d’une couche mince se déroule en trois stades :

- [Détape de nucléation : c’est la formation de germes de hauteur atomique;

- [Détape de croissance des germes, dont la taille moyenne et la densité vont dépendre de parametres
tels que 1’énergie et le flux des atomes incidents, la température, la nature du substrat...

- [Détape de coalescence, ou les germes se rejoignent pour former des ilots ; cette étape correspond a la

formation d’une couche compléte.

Les especes provenant du flux de vapeur incident arrivant sur le substrat sont adsorbées sur la
surface de celui-ci. Le phénoméne de désorption peut également intervenir, c’est un processus
thermiquement activé, il est cependant négligeable dans le cas des métaux élaborés a température ambiante.
Si les atomes incidents restaient piégés sur leur site d’impact, étant donné le caractére aléatoire du flux
incident, la loi de distribution des épaisseurs du film serait une loi de Poisson et par conséquent la rugosité de
surface, dite rugosité cinétique, serait égale a la racine carrée de I’épaisseur moyenne de la couche déposée.
La diffusion de surface assure ainsi une redistribution des atomes. Ce processus est activé thermiquement et
peut étre effectif méme a température ambiante pour les métaux. En augmentant I’énergie des atomes
incidents, ce processus peut étre accéléré , ceci est donc le cas pour les techniques de dépdt par pulvérisation.
Toutefois, il existe des mécanismes de piégeage des adatomes qui limitent ’effet de lissage par la diffusion
de surface. La surface du substrat n’est pas rigoureusement plane a 1’échelle atomique (voir Fig. 1-3) : elle
posséde souvent des terrasses (de longueur L,,) séparées par des marches de hauteur atomique qui peuvent
contenir en leur bord des sites d’ancrage préférentiels (crans). Elle comporte également des défauts ponctuels

(adatomes) et des défauts bidimensionnels (ilots).

2 Désorution

7

Fic. 1-3 :Représentation schématique d’une surface vicinale en cours de croissance (les atomes provenant du flux de
vapeur et qui sont incorporés a la surface du substrat sont représentés par des cubes grisés).

La nucléation des germes s’effectue préférentiellement au niveau des défauts présents a la surface du

substrat (marche, contremarche, crans, lacune,...) ; il est ainsi fréquent qu’une seconde couche se construise
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avant la fin de la précédente. Les atomes de ce deuxiéme niveau peuvent alors, soit y rester, soit diffuser sur

la surface pour aller compléter la couche au-dessous. Cependant, il existe une barriére énergétique (barriére

de Schwoebel E.) que I’atome doit franchir pour descendre.

A Energie
d’activation

Diffusion en surface Diffusion en bord
de marche

FiG. I-4 : Représentation schématique du profil d’énergie potentielle d’un adatome en surface.

Soit x; la longueur de diffusion en surface des adatomes, fonction de la température :

a haute température, la mobilité des atomes en surface est suffisante (x; > L,,) pour qu’ils puissent
diffuser vers les bords de marche : la croissance a lieu par avancée de bords de marche et la surface
de départ demeure inchangée, la diffusion de surface jouant un réle de lissage

pour des températures moins élevées, la situation est plus complexe, car deux facteurs ayant des

(zan1996]

variations opposées avec la température interviennent : Zangwil a montré que plus la densité

d’ilots N; est élevée (N, oc J/D, ou J est le flux incident et D le coefficient de diffusion en surface
thermiquement activé D=D,_ exp[-E _/kT]) et plus le mode de croissance 2D est favorisé ; en

revanche, la migration au niveau inférieur en bord d’ilot requiert le franchissement d’une barriére
d’énergie supplémentaire (E.) et la croissance 2D sera d’autant plus favorisée que E. sera faible par

rapport a I’énergie d’activation de la diffusion en surface (E;) (cf. Fig. [-4).

Le dépdt de métaux a température ambiante correspond a cette situation complexe (‘températures

moins élevées’). De plus, comme nous 1’avons souligné précédemment, les facteurs élastiques liés a la

croissance hétéroépitaxiale peuvent avoir un réle limitant sur la croissance 2D.

Il apparait clairement que les conditions de dépdt, comme 1’énergie ou le flux des particules

incidentes et la température jouent un réle primordial sur la morphologie des films. Aussi, est-il nécessaire

d’optimiser ces parameétres afin d’obtenir des films possédant les caractéristiques structurales désirées.

Notons enfin que des contraintes, dites contraintes de croissance, sont associées a une microstructure donnée.
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1.2. Contraintes

Les films minces développent le plus souvent des contraintes car toute modification des distances a
I’échelle microscopique génére des contraintes puisque les dimensions macroscopiques latérales du film sont
limitées par celles du substrat. La contrainte est donc directement liée aux déformations imposées au film
(par le substrat) et est alors biaxiale, car il est admis qu’elle est nulle dans la direction de croissance dans la
mesure ou le film peut adapter librement sa dimension dans cette direction. Différents types de contraintes
existent, elles peuvent étre extrinséques, 1’exemple le plus fréquent étant les contraintes thermiques (cf.

1.2.5) ou intrinséques, comme les contraintes de cohérence (cf. 1.2.3) et de croissance (cf. 1.2.1 et 1.2.2).

1.2.1. Contraintes de croissance des films élaborés par évaporation thermique

Les films minces élaborés par évaporation thermique (2 température ambiante) présentent
généralement une structure colonnaire (zone 1 du diagramme de Thornton, cf. Fig. I-1), d’autant plus
prononcée que la mobilité des atomes déposés est réduite, ce qui est le cas des métaux réfractaires. A cette
structure est associée une contrainte de croissance en tension. Le mode¢le le plus ancien, qui reste pourtant le
plus souvent invoqué pour expliquer la présence de cette contrainte, est assurément celui de Hoffman™™"7®,
appelé "modéle de relaxation des joints de grains" (en anglais "GBR model" pour Grain Boundary
Relaxation model). L’auteur suppose que, lorsque les grains, considérés comme des colonnes verticales (Fig.
I-5-a)), croissent, ils se rapprochent les uns des autres, et, lorsqu’ils atteignent une distance critique de
séparation A, ils coalescent, ce qui fait intervenir des forces de tension associées a la formation de joints de
grains et génere des déformations élastiques, modifiant les dimensions du film ; du fait que les dimensions
latérales du film sont limitées par celles du substrat, des contraintes apparaissent alors. La distance critique
d’interaction A se détermine en considérant le gain d’énergie de surface relativement a 1’accroissement
d’énergie élastique lors de la coalescence. La contrainte en tension évaluée par cette approche s’exprime :

E_A

c,=—" 1.4
® 1-v, L (9

f

avec Er et vy le module d’Young et le coefficient de Poisson du film respectivement, L la taille latérale des
grains, A la distance de relaxation (d’ou le nom du modéle) correspondant a la distance d’approche entre
deux grains avant qu’ils ne coalescent spontanément, et A/L représente la déformation.

Un relativement bon accord est constaté entre les valeurs de contraintes mesurées et les prédictions
de cette loi. Ce modé¢le sert toujours a I’heure actuelle de référence pour discuter les contraintes en tension

observées dans les films a structure colonnaire.
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Nix-Clemens
a) b)

Fic. I-5: a) Géométries de coalescence utilisées dans les analyses de Hoffman et Nix-Clemens (les points noirs
représentent les points de contact) ; ») Schéma des ilots cylindriques utilisés dans le modéle de Cammarata. Les
contraintes (f, g et h) agissant sur les différentes surfaces ainsi que les dimensions des ilots (t, d) sont indiquées.

Le développement de techniques permettant de suivre in situ et en temps réel 1’évolution de la
contrainte durant le dépdt des films minces a permis de mettre en évidence un comportement tout a fait
original des films polycristallins élaborés par évaporation thermique présentant un mode de croissance de
type Volmer-Weber ; ce comportement a été¢ appelé CTC pour "Compressive Tensile Compressive" : la
contrainte, en compression durant [’étape de nucléation, passe en tension durant la coalescence puis
redevient négative lorsque le régime de coalescence est terminé. Notons que ce comportement est
caractéristique d’une situation ou la mobilité des atomes déposés est forte (cf. Fig. [-6-a)) ; dans le cas
contraire (cas des matériaux réfractaires ou dépot réalisé a basse température), la contrainte reste en tension
(cf. Fig. I-6-b)), et le modele de Hoffman présenté ci-dessus peut étre appliqué. Le lecteur pourra se référer a

un article de revue publié récemment dans un bulletin MRSF*2%?],

Contrainte Contrainte
A A
| Mobilité | Mobilité
| forte | faible
0 v Epais seLlr 0 : Epais SCI;I‘
i Début de I’ étape i Début de I’ étape
a) de coalescence b) de coalescence

FiG. I-6 : Evolution schématique de la contrainte d’un film mince en fonction de 1’épaisseur déposée dans le cas @) d’une
forte mobilité des adatomes (comportement CTC) et b) d’une faible mobilité des adatomes.
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L’origine de la contrainte de compression observée dans 1’étape de pré-coalescence d’ilots a fait
I’objet de travaux récents et de débats contradictoires au sein de la communauté américaine. Le modele

Cam2000] oxplique la présence de contraintes de compression par le role des

proposé par Cammarata et coll.!
contraintes de surface f (‘surface stress’, voir 1.1.2.4) qui générent sur 1’flot solidaire du substrat des
contraintes (en volume) et induisent donc une courbure du substrat. Une autre interprétation a été fournie par

(50220001 dont I’analyse tient compte de 1’action directe de la surface de I’ilot sur le substrat : la

Spaepen.
courbure du substrat est due a un équilibre entre contrainte de surface et contrainte d’interface, et non
spécifiquement a la génération de contraintes dans le volume de I’7lot. Nous ne présentons ci-aprés que le
modele de Cammarata ef coll. qui semble étre davantage acceptg.

L’idée de départ, reliée au surface stress, est simple : pour des particules de taille finie telles des ilots
sphériques (rayon ) ou cylindriques (rayon r et hauteur ¢, cf. Fig. [-5-b)), 1’équilibre entre les contraintes a la
surface et celles en volume conduit a une différence de pression, de type pression de Laplace, Ap=2f/r. Ainsi,
un petit Tlot ‘non encore rigidement attaché’ au substrat aura un parameétre de maille différent de celui qu’il
aurait pour un volume infini. Si le surface stress f est positif, ce paramétre de maille sera inférieur. Lorsque
I1lot va croitre, son paramétre de maille va évoluer (dépendance en 1/7). Si cet ilot est faiblement lié au
substrat (ce qui est le cas pour des ilots de trés petite taille), il pourra ajuster son nouveau parametre de
maille, et globalement I’ilot sera toujours a I’équilibre mécanique, n’induisant aucune courbure du substrat.
L’hypothése faite par Cammarata et coll. est qu’il existe une taille critique (r t;) pour laquelle 1’ilot
cylindrique devient rigidement attaché a son substrat. Ceci implique indirectement que le cisaillement a
I’interface ilot/substrat devient négligeable, ce qui est le cas pour des ilots ayant un rayon » grand devant leur
épaisseur ¢ (plus r est grand, plus il faut rompre de liaisons a I’interface 1lot/substrat). Pour toute croissance
ultérieure de 1’1lot au-dela de ry, I’ilot voudra adopter un nouveau parametre de maille, mais comme il reste
fixé au substrat, il ne peut pas se déformer €lastiquement dans le plan. Ainsi, pour maintenir la valeur du
parameétre de maille dans le plan, le substrat doit exercer dans le plan de I’7lot une contrainte biaxiale, dont

I’expression s’écrit, dans le cas ou 1’on considéere des ilots cylindriques tels que d>>t :

o(t) = (f+g){1—i} (15)
t ot
ou f et g sont respectivement les contraintes de surface et d’interface. Notons que lorsque t=t,, I’expression
(1.5) indique bien que I’7lot est non contraint et qu’il n’induit pas de courbure du substrat. Suivant le signe
des termes f et g les contraintes générées seront en tension ou en compression. Le terme f est positif pour la
plupart des métaux, céramiques ou solides ioniques ; le terme d’interface g est plus délicat a mesurer et donc
peu de valeurs sont reportées dans la littérature. Néanmoins, on considére généralement que g<f, et le terme
(f+g) est donc positif, induisant d’aprés I’Eq. (1.5) une contrainte de compression dés que >, ¢’est-a-dire
des que I'ilot devient rigidement fixé au substrat. Lorsque ’épaisseur croit, la contrainte de compression
augmente jusqu’a atteindre une valeur asymptotique (£>>fy) de 1’ordre de -(f+g)/ty. Pour #~2 nm et (f+g)~2
N/m (valeurs typiques), des contraintes de compression de 1’ordre de 1 GPa peuvent étre atteintes.

Il faut noter que le modéle original de Cammarata et coll. tient également compte de la dépendance

en diametre de ’ilot et donc que I’Eq. (1.5) fait également intervenir un terme de la forme B4(1/d—1/dy), avec
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B un facteur dépendant de 1’orientation cristallographique de I’ilot et de ses constantes d’¢lasticité et / la
contrainte de surface s’exergant sur les faces latérales du cylindre (voir Fig. I-5-b)). Dans le cas des métaux
de structure cubique a faces centrées (c.f.c.), B est négatif et donc ce terme supplémentaire sera en tension
(car & est généralement positif) et s’opposera au terme dépendant de 1’épaisseur discuté plus haut. De plus,
au-dela de cette modélisation dont nous n’avons retracé ici que les principaux résultats et dont les hypothéses
sont questionnables (notamment I’introduction quelque peu artificielle des paramétres t, et dy, la non-prise en
compte des relaxations radiales preés des surfaces libres d’ilots), il est évident qu’en pratique d’autres
phénomeénes peuvent se produire, notamment des effets d’interdiffusion, rendant ainsi encore plus complexe

le concept de I’interface stress.

L’origine des contraintes de tension observées durant le stade de coalescence est unanimement
attribuée au processus de croissance des grains qui conduit a la formation de joints de grain. Nix et

ClemenS[Nin999]

en ont proposé¢ un modele, analogue a celui de Hoffman, mais un peu plus élaboré. Dans ce
modéle, la formation des joints de grains est traitée comme une ‘résorption ou fermeture de fissure’
(‘zipping’ process). La géométrie utilisée dans leur modéle est représentée sur la figure I-5-a). Au point de
contact, les surfaces des grains adjacents sont considérées comme des fissures décrites dans un milieu
¢élastique. Le critére de fermeture de ces fissures est équivalent a celui de Griffith pour leur propagation, mais
appliqué ici en sens inverse : la fissure se referme des lors que la somme de 1’énergie élastique et de 1’énergie
de formation du joint de grain devient inférieure a 1’énergie nécessaire pour maintenir les deux surfaces
libres. Ce modele permet ainsi d’exprimer la contrainte en fonction des propriétés élastiques du matériau et
des énergies de surface et d’interface:

E 2 — 1/2
c, = 2_fu (1.6)
I-v, L

avec v, I’énergie libre de surface des cristallites et y, 1’énergie libre du joint de grain.

Enfin, deux interprétations sont proposées pour expliquer le passage du stade de coalescence pour
lequel la contrainte est en tension a un régime final de compression lorsque le film s’épaissit.

La premicre découle directement du modeéle de Cammarata et coll. présenté ci-dessus. L’apparition
de contraintes de compression apres le stade de coalescence proviendrait de la croissance des grains. En
effet, si des mécanismes permettent la relaxation des contraintes de tension liées a la coalescence, 1’effet du
‘surface stress’ n’est plus masqué et les contraintes de compression apparues durant les premiers stades, qui
augmentent avec 1’épaisseur, deviennent prépondérantes.

Cha2002] -~ e modele décrit la

La seconde interprétation repose sur le modéle de Chason et coll.!
formation de contraintes de compression durant le stade post-coalescence par une compétition entre une
contrainte de tension, due a I’interaction entre les joints de grains et une contrainte de compression résultant
d’un excés d’atomes incorporés dans les joints de grains. Les dépots étant effectués dans des conditions loin
de I’équilibre thermodynamique, le flux d’atomes évaporés est de plusieurs ordres de grandeur supérieur au

flux correspondant a la pression de vapeur en équilibre thermodynamique avec le solide a la température du
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dépot. Ceci entraine une augmentation du potentiel chimique (grandeur proportionnelle a la pression) de
surface relativement au potentiel chimique dans les joints de grains, et par conséquent on assiste a un flux
d’atomes sous I’effet de ce gradient de potentiel chimique, flux dirigé des régions a haut potentiel (surface)
aux régions de bas potentiel (joints de grains (cf. Fig. I-7-b)). L’expression de la contrainte totale est alors

donnée par la relation

6 =0, —6,Ny(a/h) (1.7)
avec GO, la contrainte d’interaction entre les joints de grains (cf. Eq. (1.4)), Ny, le nombre d’atomes

incorporés dans les joints de grains, a le paramétre de maille, / la hauteur du film et 6, = aE (a/L), avec a
un terme de correction géométrique, E.; un module élastique, L la taille des grains et (a/L) représentant la

déformation produite par 1’incorporation des atomes dans les joints de grains. Nous pouvons remarquer que

si la mobilite des atomes en surface est réduite, N, — 0 alors6 — 6, ce qui explique la remarque donnée

ci-dessus que le comportement CTC est caractéristique des situations ou la mobilité des atomes est forte (cf.
Fig. I-6-a)).

Un aspect original associé au régime final du comportement CTC est la rapide relaxation de la
contrainte de compression lorsque le dépot est interrompu, contrainte qui retourne a sa valeur initiale et
retrouve une valeur en compression lorsque le dépot reprend, comme si aucune interruption n’avait eu lieu.
Le mod¢le d’incorporation d’atomes en exceés dans les joints de grains proposé par Chason et coll. rend tout a

fait compte de ces observations.

Il est finalement important de mentionner le fait que les films élaborés par évaporation thermique,
dans des conditions ou la mobilité des atomes est réduite (ces films présentent donc une structure colonnaire
prononcée) ne sont pas nécessairement caractérisés par une contrainte de croissance en tension. En effet,

Heul9$9] "ot ont attribué

plusieurs auteurs ont observé des contraintes de compression dans ce type de films!
cette anomalie a la présence d’impuretés. L’ impureté la plus fréquemment rencontrée est I’oxygéne. Deux
mécanismes sont invoqués :
- T’adsorption d’oxygene a la surface du film en cours de croissance, impureté susceptible de diffuser
dans le réseau atomique en formant des interstitiels ;
- Il’adsorption d’oxygéne au niveau des joints de grains qui en provoquant un changement des
potentiels d’interaction conduirait a une répulsion entre les grains.
Lorsque la croissance est effectuée par pulvérisation ionique sous pression de gaz élevée, les particules
pulvérisées sont "thermalisées", les conditions sont alors trés proches de celles de 1’évaporation thermique et
contraintes observées sont généralement des contraintes en tension. Certains auteurs ont cependant reporté
des contraintes de compression dans une telle situation ; I’incorporation d’oxygeéne au niveau des joints de
grains, parfois apres la sortie du film de I’enceinte de dépot, a été démontrée et présumée étre a I’origine de

ces ContrainteS[MiSZOOO, 0ko2004]
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Chapitre I : Contraintes et évolution microstructurale...

. Atomes de gaz rétrodiffusés

. Atomes pulvérisés

. Atomes pulvérisés en insertion ]
Site régulier

Site interstitiel

a) b

Fic. I-7 : Représentation schématique de deux modeles de contraintes de compression ; @) Modele d” "atomic peening”
de d’Heurle ou le film en cours de croissance est bombardé par les particules énergétiques (atomes pulvérisés et
rétrodiffusés) mises en jeu lors du processus de pulvérisation, ce qui provoque des dilatations a 1’échelle microscopique.
b) Modele d’incorporation d’atomes dans les joints de grains de Chason ef coll. : le potentiel chimique de surface est
porté au-dessus du potentiel d’équilibre du fait du flux des atomes incidents, ce qui provoque un flux d’atomes de la
surface vers les joints de grains. L’excés d’atomes dans les joints de grains génére alors des contraintes de compression.

1.2.2. Contraintes de croissance créées lors d’un dépot par pulvérisation

Plusieurs modeles phénoménologiques de genése des contraintes spécifiques aux films minces
¢laborés par pulvérisation (ou par évaporation assistée par faisceau d’ions) font référence. Ils ont tous un
point commun : ils reposent sur le concept de "shot peening", introduit pour la premicre fois par
d’Heurle!™™"7" Ce concept traduit Iidée que, lors de la croissance du film, le bombardement par les
particules énergétiques, mises en jeu durant le processus de pulvérisation, force certains atomes a s’insérer
dans des volumes plus petits que le volume atomique du matériau considéré, ce qui provoque une dilatation
du systéme a 1’échelle microscopique (Fig. I-7-a)). Cependant, puisque les dimensions latérales du film sont
fixées par celles du substrat, cette dilatation engendre une contrainte de compression macroscopique dans le
plan du film. Hoffman a repris plus tard cette expression et a proposé le terme plus approprié d’"atomic

peening"[Th()l977]

, qui est depuis trés largement employé.

A partir de ce concept, plusieurs modeéles de génération de contraintes ont été proposés afin de
prévoir et reproduire 1’évolution du niveau de contrainte avec I’énergie et/ou le flux des particules
énergétiques. Ces modeles se référent a la théorie des cascades linéaires incluse dans le modele de

(lSiz1969

pulvérisation proposé par Sigmun ! (une bréve présentation en est donnée au I1.1.2).

¢ Mode¢le de Windischmann

Ce modele!Vin1o8]

est basé sur trois hypothéses fondamentales :
- les atomes sont déplacés de leur position d’équilibre suite a une série de collisions avec les particules
incidentes (primaires) ou par effet de cascade (secondaires), ce qui génére une distorsion de volume

du réseau ;
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- pour les films déposés a basse température (T/T¢ < 0,25), la diffusion en volume et la mobilité des
défauts sont suffisamment faibles pour que la distorsion demeure ;

- la déformation est proportionnelle a la fraction d’atomes déplacés de leur position d’équilibre, n/N
ou n est le nombre d’atomes déplacés et N la densité atomique par unité de volume. La déformation
peut donc s’exprime comme étant proportionnelle a la fluence d’ions @ et a I’énergie déposée sous
forme de collisions élastiques par unité de profondeur, Fp.

Dans le domaine des basses énergies, Fp varie comme la racine carrée de I’énergie des particules incidentes
E et la déformation s’exprime alors selon g oc OVE / N. En appliquant la loi de Hooke, Windischmann a alors

proposé une expression de la contrainte (proportionnelle a la déformation) :

E, ®JE

I1-v., N

f

(1.8)

ou E; est le module d’Young du film, v¢ son coefficient de Poisson. Ce mod¢le permet ainsi de relier le
niveau de contrainte avec les caractéristiques du flux de particules énergétiques tout en tenant compte des
propriétés physiques du matériau déposé (par I’intermédiaire de N). Néanmoins, il ne s’applique que pour

des énergies relativement faibles.

¢ Modeéle de Davis (ou modéle de ‘subplantation’)

(Dav9931 1 contrainte induite dans le film est le résultat de la compétition entre la

Dans ce modéle
formation de contraintes compressives par le processus d’"atomic peening" et d’une relaxation des
contraintes due a une diffusion atomique dans les cascades des défauts vers la surface. Le processus d’
"atomic peening" est décrit selon le modele de Windishmann et la vitesse de relaxation des défauts dans les
cascades est exprimée en se référant au modéle de pointe thermique de Seitz et Koehler™®'**®!. En supposant

que ces deux mécanismes s’équilibrent en régime stationnaire, la fraction d’atomes déplacés est donnée par :

JE

n
N R/d+0.016p(E/E,)”

(1.9)

ot @ est le flux d’ions, p un paramétre caractéristique du matériau de I’ordre de I’unité, E, une énergie seuil
de relaxation de 1’ordre de 10 eV et R la vitesse des atomes déposés par unité de surface. A une constante
pres, cette équation donne, en la multipliant par le module biaxial (E¢/(1-vy)), la déformation induite dans le
plan et donc la contrainte biaxiale.

Ce modele s’applique directement aux films dont la croissance s’effectue sous assistance par un
faisceau d’ions d’énergie incidente E. Il prédit I’existence d’un maximum de la contrainte de compression
pour une énergie donnée (fonction des caractéristiques de 1’ion et du film), trés souvent observé dans la
gamme de 300 — 600 eV, et une décroissance lente de la contrainte au dessus de cette valeur. Il peut
également permettre de comprendre qualitativement 1’effet possible de relaxation induit par les atomes

rétrodiffusés de plus haute énergie dans le cas des films élaborés par pulvérisation.
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¢ Modéle de Zhang et coll.

1.10a2003) ot procédé a des simulations en dynamique moléculaire (SDM) afin d’étudier

Zhang et col
I’influence de 1’énergie des particules incidentes sur 1’état de contrainte et la microstructure de films de
carbone ; ces films présentaient a la fois des contraintes de compression et une forte concentration en
lacunes, ce qui n’est pas compatible avec le modele de subplantation de Davis. Zhang et coll. ont ainsi
développé un modele ou le niveau de contrainte résulte de la compétition entre la création de paires de
Frenkel et leur recombinaison. L’amplitude de la contrainte varie alors linéairement avec 1’énergie incidente

jusqu’a une énergie critique, au dela de laquelle elle diminue selon une loi en puissance. Ces résultats sont en

trés bon accord avec le modéle de Davis.

L’origine des contraintes dans les films minces élaborés par pulvérisation est relativement bien

comprise. En revanche, deux questions font toujours I’objet de discussions :

- quelle est la nature exacte des défauts créés durant la croissance, défauts qui induisent des dilatations
locales du réseau et générent des contraintes de compression ?
- parmi les particules énergétiques produites lors du processus de pulvérisation, atomes pulvérisés

et/ou atomes neutres rétrodiffusés, lesquelles jouent un réle dominant ?

De nombreuses études expérimentales, principalement pour des films élaborés par pulvérisation
magnétron, c’est-a-dire souvent dans des conditions de pression telles que 1’énergie des particules est en
partie thermalisée, ont ét¢ menées pour répondre a ces questions. Des réponses différentes voire
contradictoires ont été apportées ; le lecteur pourra a ce propos se référer a I’excellent article de revue de

[

L Win1992 ; . 5 .
Windischmann'"™"**?!. Nous ferons appel aux résultats de certains de ces travaux ou a de plus récents lors de

la discussion de nos résultats dans des films de molybdéne (chapitres III et IV).

Plus récemment, des études par SDM ont été effectuées, essentiellement afin de déterminer la nature
et la localisation des défauts créés lors du bombardement d’un film selon 1’énergie des particules incidentes.

Karetta et Urbassek*"**

ont étudié I’endommagement d’un ‘film’ de cuivre provoqué par le
bombardement d’atomes énergétiques (30 et 100 eV). Trois types de défauts ont été identifiés : lacunes,
interstitiels et adatomes. Un schéma relativement simple en a été donné :

- les défauts lacunaires sont créés uniquement pres de la surface (~ 1 plan atomique)

- les défauts interstitiels sont produits beaucoup plus en profondeur (de 3 a 13 plans atomiques, la

valeur maximale étant ici fixée par le volume de simulation).

Cette séparation spatiale résulte de la création d’interstitiels par des séquences de collisions de remplacement
a longue distance. Aucun défaut interstitiel n’a été observé en surface, ceci étant a priori la conséquence

d’une recombinaison avec les lacunes, mais, en revanche, il a été trouvé un grand nombre d’adatomes. Enfin,

le nombre de paires de Frenkel créées apparaissait étroitement lié a 1’énergie des particules incidentes.
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Gil20021 ot également étudié la formation de défauts durant le

Trés récemment, Gilmore et Sprague
dépot énergétique (5 a 80 eV) de cuivre sur substrat de cuivre. La création de défauts interstitiels, par des
séquences de collisions de remplacement, est observée pour des énergies €égales ou supérieures a 20 eV. Des
défauts isolés ou rassemblés en ‘clusters’ ont été vus. En s’appuyant sur les travaux de Zhao et

Shimomura“"1%?7

] les auteurs ont postulé que certains clusters pouvaient étre immobiles et empécher ainsi
d’autres défauts, initialement mobiles, de migrer vers la surface ; les contraintes de compression résulteraient
alors de la présence de ces défauts de nature interstitielle.

Fangl993 : . . - .
ael93) 5nt montré que les contraintes de compression qu’ils observaient lors de la

Fang et coll!
simulation d’un dépdt de nickel par pulvérisation étaient essentiellement dues a la présence d’atomes de gaz
piégés en position substitutionnelle. Néanmoins, ils constataient que 1’amplitude de cette contrainte n’est pas
directement proportionnelle a la concentration en gaz piégé, mais plutdt a la fagon dont ces atomes s’insérent

dans le réseau.

Finalement, 1’origine microscopique des contraintes de croissance, c’est-a-dire la nature des défauts
produits par le phénoméne d’atomic peening, apparait toujours mal définie ; le réle particulier des atomes
pulvérisés et des atomes rétrodiffusés ne semble pas davantage établi. Ni les études expérimentales, ni
celles par simulations en dynamique moléculaire, n’ont permis d’apporter une réponse unanime. Il est
néanmoins intéressant de noter que les défauts a 1’origine des contraintes de compression sont pergus comme

des inclusions générant des distorsions volumiques du réseau.

1.2.3. Contraintes de cohérence

Selon les conditions de dépot et la nature des éléments mis en jeu, une relation cristallographique
univoque entre le film et le substrat peut apparaitre ; on parle alors de relation d’épitaxie (du grec ‘epi - em’
signifiant ‘sur’ et ‘taxis - Ta&n* signifiant ‘ordre’). L’ information nécessaire a la description de cette relation
réside en la donnée des plans cristallins du film et du substrat paralléles a I’interface et de deux directions

d’accolement, par exemple, dans le cas des multicouches Mo/Ni qui nous intéresse dans ce travail :

(111 // (110)y0 et [110 Tni // [002] 0
Dans ce cas, des contraintes de cohérence (ou d’épitaxie) se développent lorsque le film posseéde une
interface cohérente avec le substrat sur lequel il est déposé, c’est-a-dire lorsque les réseaux cristallins des
deux éléments sont parfaitement adaptés I’un sur 1’autre (cf. Fig. I-8). Cette accommodation entraine, le cas
échéant, une déformation due au désaccord de paramétre de maille entre les deux matériaux (également

appelée ‘misfit’), définie par la relation :

g =t (1.10)

avec as et ar les paramétres de maille du substrat et du film respectivement. La déformation ainsi introduite

génére alors des contraintes de cohérence G__, . Le désaccord paramétrique est généralement accommodé de

coh

Mat1974

maniére élastique jusqu’a une épaisseur critique' I'au-dela de laquelle 1’énergie élastique emmagasinée
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devient trop importante. Différents mécanismes de relaxation, comme la formation d’un réseau de
‘dislocations de misfit’ par exemple, cf. Fig. I-8, peuvent alors intervenir. Nous les présenterons dans la

partie 2 de ce chapitre.

Qq

— - (&)
|a . g L]

A\ 4
A\ 4

h®

_,| a |<_
Cohérence
parfaite Semi-Cohérence

Fic. I-8 : Représentation schématique de I’accommodation du réseau d’un film mince lors de sa fixation sur un substrat
de parameétre de maille différent ; ici, ag > ay, ce qui génére des contraintes en tension lors d’une cohérence parfaite entre
les deux réseaux. Les contraintes de cohérence peuvent étre relaxées par des ‘dislocations de misfit’ (figure de droite).

1.2.4. "Surface et interface stress"

Il est bien connu que les surfaces et interfaces peuvent exercer des forces spécifiques provenant de
I’environnement particulier des atomes de la couche de surface. La force d’une surface ou interface est
attribuée a une "contrainte" de surface ou d’interface, f, (souvent appelée sous le vocable anglo-saxon
"surface stress" ou "interface stress") qui a la méme unité que 1’énergie de surface ou d’interface, i.e., une
énergie par unité de surface (J/m?), ou de maniére équivalente, a une force par unité de longueur (N/m). Elle
est associée au travail nécessaire pour déformer élastiquement une couche de surface d’aire unité d’une
déformation unitaire, a nombre d’atomes constant. Elle ne doit pas étre confondue avec 1’énergie de surface

[Cam1994, Miil2004]

Y qui correspond au travail de création d’une surface a déformation constante ; notons que ces

deux grandeurs sont reliées entre elles par la relation de Shuttleworth>™*>% :
f=y+ dr (1.11)
de
ou ¢ est la déformation ¢élastique. A la différence de I’énergie d’interface, vy, qui est un scalaire positif, la
contrainte de surface ou d’interface est une grandeur qui peut étre tensorielle avec des éléments dont le signe
n’est pas a priori déterminé. Dans la majorité des cas, calculs et mesures expérimentales indiquent
néanmoins une valeur positive. Quelques exceptions a cette régle sont cependant observées pour des
systémes a enthalpie de mélange trés fortement négative.
Ces forces sont trés difficiles a mesurer expérimentalement. De maniére ex situ, la méthode consiste
a comparer la force par unité de largeur d’échantillon, déterminée par le rayon de courbure dans une
multicouche a trés forte densité d’interfaces, aux forces liées aux contraintes volumiques mesurées par
diffraction des rayons X, la différence étant attribuée a la somme des contraintes d’interfaces, soir 2Nf (si N
est le nombre de bicouches). La valeur obtenue est alors une moyenne des contraintes des deux types
d’interfaces. Néanmoins, les résultats sont facilement erronés ou incertains car de nombreux autres éléments

peuvent concourir a cette différence, telle la contribution des régions désordonnées qui ne participent pas au
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Tho2002] “ Qyr le méme

signal DRX ou encore lorsqu’il se produit une interdiffusion entre les deux éléments!
principe, mais de maniére in situ, la détermination du parameétre de maille par une technique RHEED
(diffraction d’¢électrons de haute énergie en incidence rasante, ‘Reflexion High Energy Electron Diffraction”)
associée 4 la mesure de la courbure donne accés aux contraintes spécifiques a chaque type d’interface!™**"**).
Une autre méthode intéressante est celle qui consiste a extraire la contrainte d’interface des discontinuités
observées lors des mesures in situ en cours de croissance!>"'**¢].

L’ordre de grandeur des contraintes d’interfaces est typiquement de 1 N/m. Ainsi, lorsque 1’épaisseur
des couches élémentaires d’une multicouche dépasse 2 nm, la contribution de la contrainte d’interface a la

contrainte moyenne déduite d’une mesure de courbure est alors inférieure ou égale a 0,5 GPa.

1.2.5. Contraintes thermiques

Les contraintes thermiques, oy, proviennent de la différence des coefficients d’expansion thermique
entre le film et le substrat sur lequel le film est rigidement fixé, lorsque 1’ensemble est soumis a un
changement de température ; en supposant qu’aucun mécanisme de relaxation plastique ne prenne place, le
niveau maximal de ces contraintes, biaxiales, est donné par la relation :

E‘ Tmes
th :—‘ (as _(x’f )dT
I-v, Ju

ou Ef et v¢ sont respectivement le module d’Young et le coefficient de Poisson du film, o; et o les

coefficients de dilatation thermique du substrat et du film et T, et Ty respectivement les températures de

mesure et de dépot, avec Tpes généralement égale a la température ambiante.

1.3. Mesure des contraintes

La contrainte dans un film est déterminée soit par mesure de la déformation élastique du film, soit

par mesure plus directe de la force exercée sur le substrat par le film par unité de largeur de I’échantillon.

¢ Mesure des déformations

Le paramétre de maille d’un film, ou des sous-couches d’une multicouche, peut étre mesuré par
différentes techniques de diffraction. Etant donnée sa haute résolution, la diffraction des rayons X est la
méthode la plus communément utilisée. La déformation du film, €, est alors définie par la relation :

d, —d

— i 0 1.12
q (1.12)

0
ou dyy est la distance interplanaire pour une famille de plans {hkl} et d, est la distance correspondante en
I’absence de contraintes, a laquelle est associée un parametre de maille dit "libre de contrainte” ; dans le cas
de matériaux cubiques, la relation entre parametre de maille et distance interplanaire est immédiate. La
contrainte dans le film peut alors étre obtenue en utilisant la loi de Hooke qui relie le tenseur des

déformations a celui des contraintes, moyennant 1’introduction des constantes d’¢lasticité du matériau. Ceci
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sera décrit de maniere plus extensive dans le chapitre II (voir 11.4.2) et plus précisément dans le cas de films
minces texturés ou en épitaxie dans les chapitres III et IV. Notons que le paramétre de maille libre de
contrainte peut ne pas étre égal au paramétre de maille du matériau massif; ceci peut se produire par
exemple s’il existe une interdiffusion entre couches ou également en présence d’impuretés.

La détermination du paramétre de maille libre de contrainte se fait également en utilisant la méthode
des sin’ ¥. Cette méthode, bien connue pour les matériaux massifs, a été appliquée pour la caractérisation des

Lan1988, Beh1990, Vin1991, Vin1993]

films minces, polycristallins ou texturés, dés la fin des années 80! puis appliquée

r \ r . £z . : 1e1992 1 Lab2!
également a I’étude des contraintes dans les couches élémentaires des multicouches!“'¢!?% Gou1993. Lab2000] gije

sera explicitée dans le chapitre suivant (cf. 11.4.2).

¢ Mesure de force

La contrainte moyenne dans un film mince peut étre déterminée en mesurant la force par unité de
largeur du film, F, directement liée a la courbure du substrat, k. Dans la limite d’un film trés mince
relativement au substrat (hy << h;), I’équilibre des forces et des moments du systéme composite substrat -
film (ce qui est équivalent a écrire que 1’énergie élastique est minimale) conduit & une relation bien connue
entre la force et le rayon de courbure, la relation de Stoney

6F _ 60.h,

1
== 1.13
R Y.h! Y.h! (1.13)

ou of est la contrainte moyenne dans le film et Y153 est le module biaxial du substrat. Cette méthode a

I’avantage de pouvoir s’appliquer aussi bien a des films cristallins qu’amorphes. Elle permet également de
déterminer la contrainte dans le film indépendamment de ses propriétés élastiques. Nous détaillerons cette
méthode dans le chapitre II (cf. 11.4.1).

Il existe plusieurs méthodes expérimentales permettant de mesurer la courbure du substrat, soit ex
situ (mesure unique), soit in situ et en temps réel durant la croissance du film ou durant différents traitements
thermiques ou par irradiation aux ions. La plus connue est la mesure de la courbure d’une lame ou d’un

FIy1987, VolI91] * > egt une méthode

wafer par une méthode optique basée sur la déflexion d’un faisceau laser!
assez rapide (durée d’un balayage de I’ordre d’une seconde) et trés sensible (mesures de rayons de 1’ordre du
km) lorsque I’environnement produit peu de vibrations et lorsque la topologie du substrat est bien homogene
et moyennant que la longueur du balayage soit suffisamment grande. C’est cette méthode que nous avons

retenue pour mesurer 1’évolution de la contrainte sous irradiation aux ions, elle sera décrite au 11.4.1.

Geil994] [Flo1996]

Des variantes de cette méthode, ot deux! ou plusieurs faisceaux sont utilisés, permettent
une mesure plus rapide et, puisque les faisceaux sont réfléchis simultanément, de s’affranchir des vibrations
du systéme, ce qui en fait des méthodes parfaitement adaptées a des mesures in situ.

Parmi les méthodes optiques, il convient également de citer les méthodes de type interférométriques,
ou la courbure du substrat est obtenue a partir de figures d’interférences. Cette technique permet d’obtenir
une cartographie de la courbure sur une grande surface de I’échantillon tout en autorisant 1’accés a des

informations locales.
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La courbure peut également se déduire de mesures capacitives : la lame substrat constitue une des
plaques du condensateur et le changement de capacité est proportionnel a la déflexion de la lame!S*'*%!,
Cette méthode est simple, trés sensible, mais les mesures absolues de la courbure, donc de la contrainte, sont
délicates et exigent un bon calibrage.

Enfin, la courbure d’un substrat monocristallin peut étre obtenue par des mesures de distorsions du

Kuo1985

réseau a I’aide d’un faisceau paralléle de rayons X! I La déflexion du faisceau diffracté sur une famille

de plans {hkl} lors d’un balayage sur le substrat est en effet proportionnelle a la courbure.

2. Relaxation des contraintes et structure interfaciale dans les systémes

multicouches

Une multicouche (ou super-réseau) obtenu par empilement de constituants ayant un désaccord de
parameétre de maille, voire des structures différentes, présente des interfaces possédant divers degrés de
cohérence structurale. De nombreux mécanismes de relaxation peuvent avoir lieu en cours de croissance,
permettant de réduire 1’énergie élastique emmagasinée par le film. Ces mécanismes peuvent étre classés en
deux catégories : des mécanismes mettant en jeu des réarrangements atomiques au sein des couches ou aux
interfaces, que nous qualifierons de morphologiques et des mécanismes d’échange atomique entre couches
conduisant a un mélange interfacial, donc a des interfaces moins abruptes. L’étude des mécanismes de
relaxation prenant place dans une structure multicouche peut utiliser diverses approches. La premicre
approche met en ceuvre la caractérisation par des techniques d’imagerie, en particulier la microscopie
¢électronique en transmission a haute résolution (METHR), des défauts de relaxation ou des évolutions de
morphologie aux interfaces ou en surface. Cette méthode est intéressante dans les hétérostructures de semi-
conducteurs, ou les désaccords paramétriques sont faibles et ou la relaxation de 1’énergie élastique se produit
principalement par formation d’ilots ou par introduction de dislocations. La seconde approche consiste en
une mesure directe de /’évolution de la contrainte in situ via des mesures de courbure du substrat.
L’évolution des contraintes et plus particulie¢rement la présence d’anomalies prés des interfaces fournit une
signature des mécanismes sous-jacents. Combinées a des mesures de déformations dans le plan par RHEED
(ou MEED, diffraction d’¢lectrons de moyenne énergie), ces mesures permettent dans certains cas
d’identifier les mécanismes de relaxation. L’interprétation est souvent délicate et I’amplitude des effets
d’interdiffusion ne peut étre quantifiée. Plusieurs groupes ont développé cette approche avec 1’objectif
d’étudier les effets de I’"interface stress", les évolutions de contrainte lors de formation et la coalescence
d’ilots ou encore avec 1’idée de détecter divers effets interfaciaux ; citons plus particuliérement les groupes
de Spaepen a I’université d’Harvard aux USA, de Sander a I’Université de Halle en Allemagne, de Floro et
Chason a I’Université de Brown aux USA, Clemens et Nix a 1’Université de Stanford aux USA et enfin de
Thomas a I’Université d’Aix-Marseille III. Une troisieme approche consister a étudier les déformations
élastiques du parametre cristallin ex situ a la croissance (études détaillées de 1’état de déformation/contrainte

des deux constituants de la multicouche). Les déformations observées dans une structure multicouche
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résultent d’une combinaison de sources, incluant les contraintes de croissance, les contraintes de cohérence
et éventuellement les déformations liées a un changement de composition. La méthode des sin®¥ appliquée &
I’analyse des déformations permet d’obtenir des informations quantitatives précises sur I’état de contrainte et
le paramétre de maille libre de contrainte, du moins lorsque les contraintes sont purement biaxiales. Ce
parameétre est un parametre moyen déduit de mesures DRX sur toute 1’épaisseur de la couche, il livre des
informations sur I’existence d’effets chimiques et sur leur amplitude. L’étude pour une série de multicouches
de périodes variables permet de relier ou non I’effet d’expansion ou de réduction de paramétre a un effet de
mélange interfacial. En présence de forts gradients, notons cependant qu’un léger décalage peut se produire
entre la valeur de ce paramétre déduit des maxima des pics de diffraction et le véritable parameétre moyen, en
particulier si I’on se référe a des réflexions d’ordre élevé!Bo20%],

La séparation des différentes contributions aux contraintes est un sujet complexe, important
néanmoins dés lors que I’on souhaite obtenir une bonne perception de la relation structure — propriétés des

multicouches. Certains auteurs! #1991, Dan1993

I ont suggéré de séparer la contribution des contraintes de
croissance et de cohérence dans les deux couches en posant 1’égalité, avec un signe opposé, des forces
provenant des contraintes de cohérence. Cette hypothése, fort discutable, suppose en effet 1’absence de
relaxation dans 1’une ou I’autre des deux couches et 1’absence d’interdépendance entre les deux sources de
contraintes. Nous montrerons dans ce mémoire qu’il est possible de les séparer aisément en irradiant
I’échantillon avec des ions d’énergie moyenne déposée sur I’épaisseur de la couche : les contraintes de
croissance sont relaxées a trés basses doses alors que les contraintes de cohérence subsistent™*2%%),

Les mécanismes de relaxation jouent donc un réle important, souvent néfaste au regard des
propriétés recherchées, qu’il s’agisse des défauts sur les propriétés électroniques et le contrdle des gaps dans
les hétérostructures de semi-conducteurs, des effets de rugosité ou d’interdiffusion en particulier sur le
couplage d’échange entre couches magnétiques dans les multicouches a magnétorésistance géante, ou sur les
propriétés optiques des multicouches destinées a 1’optique des X mous ou de I’extréme UV (miroirs ou
monochromateurs), ou encore des multicouches destinées a une amélioration des propriétés mécaniques de
surface. Pour la plupart des applications, des interfaces bien définies, lisses a 1’échelle atomique, sans
mélange interfacial, sont plus favorables du point de vue de leurs propriétés spécifiques. On peut cependant
citer quelques exceptions a cette régle. C’est le cas de certaines multicouches magnétiques destinées aux
Bain1993]

)

milieux d’enregistrement magnéto-optique ol 1’anisotropie perpendiculaire peut étre favorisée (Fe/Pt!

ou réduite (Co/Pti“"*'*®) par formation d’un alliage interfacial, qu’il provienne d’une relaxation en cours de

[Bain1993] Chal998

croissance ou qu’il soit induit par une sollicitation externe (irradiation aux ions)" I Ainsi, la
compréhension de tous ces mécanismes de relaxation dans les systémes de basse dimensionnalité, outre son
intérét fondamental, apparait cruciale pour la réalisation de divers dispositifs. Alors que la caractérisation des
déformations et contraintes résiduelles dans des films minces a fait I’objet d’un trés grand nombre d’études,
relativement peu de travaux, si I’on excepte le cas des semi-conducteurs, ont été dédiés a 1’étude approfondie
des déformations et mécanismes de relaxation dans les structures multicouches métal/métal ou métal/semi-
conducteur pour lesquelles, en raison d’un tres fréquent grand désaccord des paramétres cristallins, on assiste

a des phénoménes de relaxation plus complexes. L’interprétation des évolutions des propriétés, en particulier

27



Chapitre I : Contraintes et évolution microstructurale...

magnétiques, par exemple en fonction des conditions de dép6t ou d’un systéme a I’autre, fait souvent 1’objet
d’une hypothése, d’une preuve indirecte ou fait appel a une caractérisation structurale trop rapide. Un
déplacement d’un pic de diffraction enregistré en géométrie symétrique, apportant donc une information sur
les distances interplanaires dans une seule direction, celle de croissance, apportera un argument favorable a
un effet de mélange pour certains auteurs, mais traduira une relaxation de contraintes pour d’autres. Identifier
de maniére formelle des mécanismes de relaxation dans ce type de structures semble donc un enjeu

important, mais le travail qu’il reste a effectuer demeure délicat.

2.1. Instabilité morphologique des interfaces

La morphologie des interfaces des super-réseaux est dictée dans son stade initial par les mécanismes
de croissance et plus particuli¢rement, comme nous 1’avons vu, par la nucléation de chaque couche sur
’autre, fonction de critéres thermodynamiques mais également de parametres cinétiques. Lorsque 1’épaisseur
de la couche augmente, I’énergie élastique croit proportionnellement. Afin de minimiser 1’énergie élastique
de déformation, les surfaces sous contraintes peuvent subir des changements de morphologie (formation de

marches, d’ilots 3D cohérents présentant des facettes!™'*”® *)

...), que ’on dénomme par le terme générique
de rugosité de surface. Une forme évidente de rugosité est I’ondulation, plus ou moins périodique, du profil
de surface, qui requiert bien évidemment un transport de matiére, celui-ci pouvant se faire par diffusion de
surface. Le film adopte une morphologie dont la longueur d’onde correspond a un état stable qui est un
compromis entre réduction de 1’énergie ¢lastique et augmentation de 1’énergie libre de surface. Dans tous les
cas, la rugosification des surfaces correspond a une instabilité morphologique et se traduit par le passage
d’une croissance 2D a une croissance 3D induite par le désaccord paramétrique, le film restant cohérent avec

le substrat. L’étude de ce type d’instabilités a été abordée d’un point de vue théorique dans le cas de surfaces

[Gri1986, Sro1989] [Jun1994

libres puis dans le cas d’interfaces entre deux matériaux I Cette instabilité se développe
généralement en cours de croissance. Elle a été observée dans de nombreuses hétérostructures de semi-
conducteurs tels Ge/Si, GeSi/Si (cf. Fig. 1-9), et InGaAs/GaAs (le lecteur pourra se référer aux articles de
revue de A.G. Cullis, C. Roland et F.K. Le Goues dans "Heteroepitaxy and Strain, MRS Bull. 21 (1996),
pp21, 27 et 38), mais trés rarement dans les systémes métalliques, ou nous pouvons néanmoins citer le cas

des ondulations des couches de vanadium observées par Birch ef coll. dans le systéme Mo/VEr%],

FiG. I-9 : Micrographie MET [100] d’un phénomeéne de relaxation des contraintes par ondulation du profil de surface
d’une couche de Sig5Geo 19 (d’apres Cullis!®"*%)).
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Notons enfin que ces instabilités morphologiques peuvent donner lieu a des modulations de
composition latérales, ce qui tend également a relaxer le systeme en diminuant le désaccord paramétrique ;
ce phénomene a été fréquemment identifié comme étant étroitement corrélé avec les morphologies du front
de croissance en surfacel@*!%,

Ces instabilités morphologiques peuvent également fournir, par abaissement de 1’énergie
d’activation, des sites préférentiels a la nucléation de dislocations. En effet, un autre mode de relaxation
souvent rencontré est I’introduction de dislocations et leur glissement jusqu’a 1’interface (dislocations de
misfit, cf. Fig [-10-a)) ou a proximité de ’interface (dislocations en "stand off"). Les mécanismes de
relaxation par introduction de dislocations a partir de la surface sont revus et discutés par Gao dans un article

trés  documentél92°1%?1,

La nucléation peut étre hétérogéne, et privilégiée dans les zones a fortes
concentrations de contraintes, des défauts du substrat ou des défauts de croissance, ou homogeéne et se
produire alors au-dessus d’une épaisseur critique pour laquelle I’introduction de dislocations est favorable a

Mat1974 7 L . A
a9 e terme d’énergie élastique dii au

une minimisation de I’énergie totale. Selon Matthews et Blaskeslee!
champ de déformation autour des dislocations serait alors inférieur au terme d’énergie ¢lastique de
déformation qu’elles relaxent. L’épaisseur critique mesurée est cependant trés souvent supérieure a celle
prédite par Matthews et Blaskeslee, en particulier a cause de limitations cinétiques a la nucléation et a la
propagation des dislocations. Un mécanisme de relaxation assez proche observé dans les composés ordonnés
est le micro-maclage; la relaxation est principalement assurée par la formation de dislocations partielles (Fig.

[-10-b)). Dans ce cas, la densité de fautes d’empilement est moindre que dans le cas d’un réseau de
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Fic. 1I-10 : Présentation de deux mécanismes possibles de relaxation des contraintes de cohérence ; a) Micrographie
METHR d’une interface Fe,As/AlGaAs correspondant a la face latérale d’un grain pyramidal : les dislocations de ‘misfit’
sont réguliérement espacées de 2,8 nm (d’aprés Monteverde™*™!) ; p) Coupe de MET selon une direction <110>
montrant un micro-maclage dans un alliage ordonné FePd déposé sur Pd (d’aprés Halley!™ 202y,
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La microscopie électronique en transmission est clairement la technique idéale pour la
caractérisation des défauts et instabilités morphologiques. L’utilisation des techniques de champ proche
s’avere une méthode complémentaire permettant de visualiser la périodicité des défauts par des observations
de la surface a relativement grande échelle. La diffraction aux petits et aux grands angles combinée a une

modélisation apporte également des informations quantitatives sur ces phénomenes.

2.2. Mélange chimique aux interfaces

La croissance cohérente 2D d’un film B sur un substrat A (ou d’une couche sur une autre) suivie
d’une relaxation plastique (transition vers une interface incohérente), ou élastique (transition rugueuse) dans
les systémes a faible désaccord paramétrique a regu beaucoup d’attention et est relativement bien comprise
en terme de réduction de I’énergie élastique, nous en avons retracé les principaux aspects dans le paragraphe
précédent. Il en est tout a fait différemment des systémes a trés grand désaccord de parametre (typiquement 5
a 15%) pour lesquels, si ’on se reporte au modele de Matthews et Blaskeslee, 1’épaisseur critique de
relaxation devient de 1’ordre de un a quelques plans atomiques, soit une dimension inférieure ou égale au
rayon de cceur des dislocations. On comprend alors que le mécanisme de relaxation par nucléation de
dislocation ne puisse fonctionner. Les contraintes atteintes lors de la croissance pseudomorphe de la premiere
monocouche sont gigantesques, contraintes auxquelles s’ajoutent I’effet de 1’"interface stress" et du "surface
stress". Un certain nombre d’études expérimentales ou de simulations montrent que la distribution
inhomogeéne des contraintes liée a I’hétéroépitaxie est favorable aux échanges atomiques conduisant soit & un

Goy19%9] ‘1ors des tout premiers

enfouissement des atomes B dans A2 goit 4 une ségrégation de A vers B!
stades de croissance, voire méme a une ‘explosion’ des premiers ilots monocouche entrainant une forte
distorsion du substrat et conduisant éventuellement a un effet de mélange ™. La formation d’alliages de
surface ou d’interface, dans des systémes non miscibles en volume, est désormais un phénomeéne bien

(Terl995-1996 D). 51 peut dire pour résumer que si I’effet de taille est défavorable au mélange en volume,

reconnu
il le favorise en surface. Tous ces mécanismes sont pilotés par une réduction de I’énergie libre interfaciale,
qu’elle soit élastique, chimique ou de surface, mais, en raison des limitations cinétiques, ils peuvent dépendre
des conditions de croissance et de la technique utilisée.

Relativement peu d’études expérimentales se sont penchées sur la caractérisation des gradients
chimiques aux interfaces, effets de mélange trés souvent asymétriques. La technique de DRX combinée a
une analyse de 1’état de déformation/contrainte des couches élémentaires est dans ce domaine la technique la
plus largement utilisée. Nous pouvons citer le cas des multicouches Au/NiPe!#94 Lab2000] " q/QpMNakIB6] o e
mélange ¢était expliqué par le fort effet surfactant de I’une des espéces. Un effet de mélange était également

. , . Bain1993 .
démontré dans les multicouches Co/Pt!B" en relation avec les

Dan1995, Huf1999 .[Aba2002, Mar2005
I, Fe/ptlPant% Hufl] o/ NjlAPe2002 Mar2005]
propriétés magnétiques et élastiques de ces systemes. De maniére plus indirecte, un mélange était également
suggéré pour expliquer les anomalies de courbure mesurées in sifu lors de la croissance d’argent sur un

Mah2003]

whisker de fer! , ou de conductivité électrique lors de la croissance du cobalt sur le cuivre, systéme

offrant un trop faible contraste des facteurs de diffusion ou de densité électronique pour des études par
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DRX® 2% Dautres techniques ont été développées et méritent d’étre citées. En premier lieu, la
spectroscopie de perte d’énergie des électrons (EELS) couplée a des études de METHR sur des coupes

transverses de multicouches Au/Nil®¥!*

], Notons cependant que la résolution offerte est assez comparable a
I’extension des gradients chimiques et par conséquent 1’application de cette technique est difficile, en
particulier s’il existe une rugosité aux interfaces. L application de la diffraction anomale pour I’analyse des

; . S Lt SN Big2001
spectres de super-réseaux Au/Ni en géométrie symétrique est une voie intéressante! #2901

: en effet, certains
pics de surstructure évoluent en fonction de I’énergie des photons X de maniere différente selon que le
gradient introduit aux interfaces est de nature chimique ou un simple gradient de déformations élastiques. La
technique d’absorption X (EXAFS) a permis d’obtenir une caractérisation directe de la présence d’or dans

Taml9%8] " Une signature d’un effet de

les couches de nickel par ’analyse des spectres au seuil du nickel"
mélange a également été détectée par des mesures par microscopie a effet tunnel (STM) lors de la croissance
d’or sur un whisker de fer’™®?"!!, Les techniques visant & obtenir un profil en profondeur par pulvérisation
ionique (spectroscopie d’ions secondaires ou spectroscopie d’électrons Auger) sont évidemment inadaptées
compte-tenu de 1’extension des effets d’interdiffusion restreints a quelques distances atomiques et des effets
spécifiques d’élargissement provoqués par le profilage par pulvérisation. En revanche, ’utilisation de la
spectroscopie d’¢lectrons Auger (AES) en balayage de surface sur des échantillons ou un gradient bien défini

en épaisseur de A sur B a été réalisé a permis d’une part de montrer I’existence d’une ségrégation de surface

et d’autre part d’obtenir des informations quantitatives sur le gradient chimique. Cette méthode a été

[Aba2001 Meu2003

appliquée a I’interface Ni/Au I'et & ’interface Cu/Nil 1 Enfin, il est important de souligner que la

stabilisation d’une phase, différente de celle d’équilibre, est souvent favorisée par I’existence d’un mélange

Huf1999]

aux interfaces. Ceci a été démontré pour les multicouches Fe/Pt! ou le fer croit sur le platine avec la

structure cubique centrée (c.c.) et se transforme en une phase c.f.c. par un effet d’alliage a I’interface Pt/Fe.

3. Le systeme Mo/Ni

3.1. Présentation du systéme

Le choix du systeme Mo/Ni a été dicté, au début des travaux menés sur le sujet au laboratoire, par
plusieurs aspects intéressants. Généralement, lors de la croissance de systemes multicouches, dont les
¢léments donnent facilement des alliages amorphes, il apparait spontanément aux interfaces un fort désordre
topologique qui empéche une interférence constructive des rayons X de couche a couche et par conséquent

Cle1988] 1 ¢ systéme

conduit a des spectres de DRX qui sont les spectres des couches d’épaisseurs finies!
Mo/Ni fait exception a ce phénomeéne et sa croissance en multicouches donne lieu a des super-réseaux de treés
bonne qualité cristalline ! De plus, ce systéme présente de fortes anomalies élastiques, parmi les plus fortes
reportées dans la littérature, anomalies dont 1’origine exacte était toujours trés controversée. C’est un
systeme ou les deux éléments ont des rayons atomiques tres différents et cristallisent dans des structures de
symétries différentes (c.c. pour Mo et c.f.c. pour Ni). Le tableau I-1 regroupe les principales propriétés et
caractéristiques physiques des deux constituants de ce systeme.
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Ni Mo
Structure Cristalline c.fc. c.c.
Masse molaire (g/mol) 58,73 95,9
Numéro atomique Z 28 42
Paramétre de maille a (A) 3,524 3,147
Distance interplanaire (A) 2,0345 (111) 2,2254 (110)
Masse volumique p (g.cm™) 8,91 10,2
Température de fusion T¢ (K) 1726 2883
Enthalpie de sublimation AH; (eV/at) 4,46 6,83
Energie de déplacement E4' (eV) 33 60
Coefficient de dilatation thermique o (K™) 13,4x10° 4,6x10°

TAB. I-1 : Tableau récapitulatif des principales données physiques du nickel et du molybdéne a 1’état pur et sous leur
forme massive.

Nous pouvons constater sur le diagramme (Fig. I-11) une trés faible solubilité du nickel dans le
molybdéne (pratiquement nulle a température ambiante) et une solubilité du molybdéne dans le nickel
d’environ 13%.
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FiG. I-11 : Diagramme de phases du systéme Mo/Ni extrait de ‘Les Techniques de I’Ingénicur’.

Cette faible solubilité s’explique par la forte énergie ¢lastique emmagasinée lors de la formation de
solutions solides, énergie corrélée au fort effet de taille atomique. La tendance a former des liaisons est
cependant trés forte, ceci se traduit par la présence de plusieurs composés intermétalliques. Le systéme
Mo/Ni n’est donc pas, a ’inverse par exemple des systémes Ag/Ni ou Fe/Cu, un systéme complétement

Liul983

immiscible en phase solide. La formation de phases amorphes remarquablement stables! I (températures

Lef 111
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de cristallisation supérieures a 850 K) est observée pour des alliages métalliques dans un large domaine en

composition par diverses techniques limitant la mobilité atomique, que ce soit par irradiation aux jons™""**!

Moril984 Sch1994]

ou aux électrons' 1 par broyage mécanique! ou encore par pulvérisation ionique en co-

/ At[AbaZOOZ, Mar2003]

dépo

3.2. Résultats antérieurs

Nous les avons trés brievement rappelés dans 1’introduction générale de ce mémoire, nous les
présentons un peu plus explicitement dans cette section et en donnons quelques illustrations.

Il est aujourd’hui reconnu que des anomalies élastiques existent effectivement dans de nombreux
systémes c.c./c.f.c. (Nb/CulFue!?82 Fart9l " pe/Cy[Full993 @ )\ fo/NjlKhant983. Sch1986, Clel988. Ricl92)) o hlys rarement
dans des systémes c.c./c.c. (Mo/Ta®*"*7) voire c.fc./c.f.c. (Ag/PdP"N. Un fort adoucissement de
certains modules élastiques, et plus particulierement du module de cisaillement, est observé lorsque la
période de ces super-réseaux décroit. Ce comportement est d’autant plus fréquent et prononcé que le
désaccord paramétrique est grand et la miscibilité des deux éléments est faible, c’est-a-dire pour des
systémes ou des interfaces incohérentes et abruptes sont attendues. Le systétme Mo/Ni a fait ’objet de

Tam1998 - .
(Tam1998ly concernait des multicouches

plusieurs études au laboratoire, la premiére étude (thése de F. Tamisier
de composition équiatomique et était essentiellement motivée par 1’interdépendance entre les mécanismes de
mélange par faisceau d’ions et la transition cristal/amorphe des couches. Il était montré dans ce travail que la
fluence critique pour observer une transition vers une phase amorphe se produisait, non pour un taux de
mélange donné (transition aux interfaces), mais variait de maniere quadratique avec la période. Ceci mettait
en évidence que les mécanismes d’interdiffusion et la redistribution atomique ne sont pas le résultat d’un
mélange purement balistique mais sont guidés par des forces thermodynamiques. La seconde étude (thése de
F. Martin™™*®! portait sur 1’interdépendance entre la microstructure, les contraintes et les propriétés
¢lastiques des multicouches Mo/Ni dont le rapport des épaisseurs était 1:2. Les travaux que nous présentons

dans ce mémoire et les objectifs de la présente étude ont été motivés par les résultats relativement récents

obtenus par F. Martin, résultats que nous souhaitons donc exposer briévement.

Afin d’expliquer la présence d’anomalies ¢élastiques observées dans différents systémes
multicouches, de nombreuses études quantitatives sur la microstructure, I’état de déformation et le désordre
structural ont été menées dans le systeme Mo/Ni mais aussi dans d’autres systémes essentiellement par DRX.
La diminution des modules de cisaillement (Cyy, qui traduit un cisaillement de plans paralléles aux

interfaces) et de compression (Css, paralléle a la direction de croissance), €tait corrélée a une expansion de la

[Khan1983, Sch1986, Cle1988]

distance interplanaire moyenne dans la direction de croissance ou associée a un possible

. . . oo . . . o Khan1983, Sch1986
désordre interfacial capable d’induire une transition cristal/amorphe aux plus petites perlodes[ anizes, Senires,

Cle1988, Ric1992, Ful1993 b)]
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Différents mode¢les théoriques ont été proposés afin de relier les propriétés élastiques a des

mécanismes €lectroniques ou structuraux :
1) la présence de déformations en volume induites par une modification de la structure de bandes
due soit a une modulation de composition périodique artificielle de dimension caractéristique

[Pic1982, Wul982]

nettement plus importante que la distance interatomique moyenne soit a la

[Hub1989]) (les constantes d’élasticité étant

différence entre les niveaux de Fermi des deux matériaux
intimement liées a la structure électronique du cristal, un changement de cette derniére peut
conduire a leur modification ;

i) des contraintes superficielles aux interfaces produisant une contraction du parameétre de maille

dans le plan des couches et une expansion dans la direction de croissance, et ce pour les deux

constituants!“™*% ;
’ . . . . r 1
iii) des déformations induites par des interfaces cohérentes!™**! ;
iv) I’existence d’interfaces assimilables a des joints de grains et présentant par conséquent un fort

désordre structural au niveau atomique!™ ™8 1219911

Le systeme Mo/Ni présente les anomalies élastiques les plus prononcées comparativement aux
données rapportées dans la littérature : un fort adoucissement de Cyy (~-44%) et de Ci;3 (~-33%) a été

Seh1983] ot Clemens et coll.'“*'** dans

observé aux petites périodes par Khan et coll. ™% Schuller et coll.!
des multicouches déposées par une technique de pulvérisation magnétron. Si la corrélation entre
I’adoucissement des constantes d’élasticité et 1’expansion de la distance interplanaire moyenne était
fréquemment admise, 1’origine de cette derni¢re était sujette a controverse, puisque des interprétations
contradictoires étaient avancées : Khan et coll. et Schuller et coll. attribuaient ce phénoméne a des
déformations en volume dans les sous-couches de nickel dues a des effets de transferts électroniques, alors

Bain1991 : L
ant991 " par une détermination

que Clemens ef coll. concluaient a des effets interfaciaux ; enfin, Bain et coll !
compléte de I’état de contrainte des couches élémentaires, démontrérent que cette expansion pouvait étre
entiérement expliquée par les contraintes de cohérence dues a la croissance épitaxiale du systéeme Mo/Ni et
par les contraintes d’interaction-substrat (ou contraintes de croissance), rejetant ainsi tout effet de contraction

aux interfaces (associées évidemment a une dilatation dans la direction de croissance).

Partant de ces résultats un peu discordants, notre groupe a décidé de réexaminer le systéeme Mo/Ni
afin d’apporter des éléments complémentaires de compréhension et d’explication aux phénomenes
d’anomalies élastiques. Des multicouches Mo/Ni de différentes périodes ont donc été élaborées par
pulvérisation par faisceau d’ions, donc dans des conditions de dépdt énergétiques. Elles ont été déposées sur
un substrat neutre de silicium et présentaient alors une croissance a texture de fibre Mo(110)/Ni(111) ou bien
sur substrat de saphir orienté [11 2 0] pour obtenir une croissance épitaxiale. L’effort a consisté a coupler des
études structurales approfondies a I’aide de techniques conventionnelles (DRX, METHR) ou plus pointues
(EXAFS sur synchrotron pour les solutions solides), a des techniques de mesure de propagation des ondes

acoustiques excitées par une impulsion laser (Acoustique pico-seconde en coll. avec le LMDH, Paris VI et
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Diffusion Brillouin en coll. avec le LPMTM, Université Paris-Nord) permettant des mesures fiables adaptées
a la caractérisation de films minces sur substrat. L’originalité¢ du travail a été d’utiliser I’irradiation aux ions
dans le domaine des moyennes énergies (quelques centaines de keV) dans le but d’induire, de maniére
contrdlée, des changements structuraux (relaxation des contraintes de croissance, interdiffusion aux
interfaces...) et d’en examiner I’influence sur les propriétés ¢lastiques.

Une caractérisation compléte des distances interplanaires dans les couches individuelles a été
obtenue en fonction de la période des multicouches, et ce pour des multicouches brutes de croissance et des
multicouches relaxées par irradiation aux ions. La détermination des propriétés élastiques a été menée
parallelement. L’¢tude des propriétés élastiques et structurales des solutions solides MoyNij, a

indéniablement apporté un éclairage nouveau et permis d’étayer les interprétations proposées.
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FiG. 1-12 : Principaux résultats obtenus par Martin et coll. a) Evolution du paramétre de maille moyen des couches de
Mo ay, apres relaxation des contraintes par irradiation aux ions et concentration moyenne en Ni correspondante (déduite
d’une loi de mélange) ; b) Evolution de (1/Cy44) en fonction de la densité d’interfaces (2/A) dans des multicouches Mo/Ni
(A variant de 55 a 1,6 nm) et ajustement des données & un modele prenant en compte 1’existence d’une couche
interfaciale trés douce (Cyqi = 31 GPa) ; ¢) Evolution de la constante élastique Cy4 de solutions solides Mo,Ni_, ; notons
le fort adoucissement observé dans les solutions solides sursaturées riches en Mo (structure c.c.) ou riches en Ni
(structure c.f.c.) et ’effet de relaxation observé lors de la transition cristal/amorphe; d) Image METHR d’une
multicouche Ni/NipsMog4 mettant clairement en évidence la stabilisation par épitaxie de solutions solides sursaturées
trés loin de I’équilibre et trés instables mécaniquement.
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Les résultats essentiels, illustrés par les figures I-12-a) a I-12-d), sont les suivants™*200% Mar2003] .

démonstration que les déformations élastiques provenant des contraintes de croissance et a
I’origine de 1’expansion des distances interplanaires moyennes (relativement a la valeur prédites) ne
sont pas responsables de ’adoucissement élastique observe ;

mise en évidence d’un effet d’alliage aux interfaces provenant principalement d’une ségrégation de
Ni dans les couches de Mo ; ce mélange interfacial se traduit par une réduction du parametre de
maille intrinséque ay;, du Mo lorsque A diminue (valeurs de ay, bien inférieures a celles du massif,
cf. Fig. I-12-a)) ;

démonstration de la corrélation directe entre la diminution du module de cisaillement Cyy mesuré
dans les multicouches et la présence du mélange interfacial ; la prise en compte d’une couche
"¢lastiquement douce" aux interfaces permet de décrire correctement 1’évolution de cet effet
d’adoucissement en fonction de la densité d’interfaces 2/A (cf. Fig. I-12-b)) ;

confirmation, dans des solutions solides MoyNi,, de la relation entre instabilité structurale et
instabilité mécanique observée dans les multicouches (Fig. I-12-c)) et mise en évidence de la
stabilisation par un mécanisme interfacial de solutions solides sursaturées trés loin de 1’équilibre

thermodynamiques (Fig. I-12-d)).
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1. Dommages créés par le dépot d’énergie nucléaire

Les concepts de base relatifs aux interactions des ions avec la matiére (ralentissement, section
efficace de diffusion...) sont briévement rappelés dans I’annexe 2. Nous ne présentons ici que les
phénomeénes de production de défauts sous irradiation aux ions. Cependant, les discussions ci-dessous font
appel a des grandeurs énergétiques relatives au matériau subissant 1’irradiation, grandeurs qu’il convient

donc de définir :

¢ Energie de liaison en volume Uy, : c’est I’énergie minimale nécessaire pour oter un atome du volume de

son site cristallographique et le mettre a 1’infini et au repos ; elle vaut environ quelques eV.

¢ Energie de liaison de surface Uy, : elle est inférieure a I’énergie de liaison en volume, car un atome a la

surface de la cible n’est pas confiné comme un atome en volume, il faut donc rompre moins de liaisons pour
le déplacer. La plupart du temps, la valeur retenue correspond a I’enthalpie de sublimation atomique ;
cependant, ceci n’a guere de justification physique puisque 1’éjection d’atomes lors de collisions

atome/atome est un processus différent de la sublimation qui est un processus thermique.

¢ Energie seuil de déplacement E, : ¢’est I’énergie minimale requise pour déplacer un atome suffisamment

loin de son site pour qu’il n’y retourne pas instantanément, autrement dit 1’énergie de création d’une paire de
Frenkel. Cette énergie seuil est la somme de deux termes : le premier est I’énergie nécessaire a la rupture des
liaisons de 1’atome a déplacer (Uyy), le second est 1’énergie nécessaire pour franchir la barriére de potentiel
existant entre le site stable dans le réseau et la position interstitielle ou substitutionnelle dans laquelle 1’atome
aura été déplacé, ce dernier terme étant le plus important. En moyenne et en premiére approximation, la
valeur de E4 est de I'ordre de quelques dizaines d’eV, soit 4 a 6 fois Upy. Il est en fait trés délicat de
déterminer cette énergie, car elle repose sur la mesure de la quantité des défauts produits lors de I’irradiation
par des particules énergétiques du matériau cible étudié ; de plus, cette énergie va varier en fonction de la
nature cristallographique de la cible (polycristalline, monocristalline...) et par conséquent selon la direction

Luc1975]

sondée. Lucasson et coll.! ont déterminé des valeurs relativement précises de ces €nergies, nous

utiliserons leurs résultats.

Lors d’une irradiation aux ions, deux situations peuvent se présenter : si les collisions élastiques ont
lieu prés de la surface, le processus dominant sera la pulvérisation si I’énergie communiquée le permet ;
lorsque les interactions (élastiques) se produisent a I’intérieur du matériau, I’effet majoritaire sera la
production de défauts (a condition également que le transfert d’énergie soit suffisant). Nous allons

maintenant présenter ces deux processus.
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1.1. Création de défauts

Nous avons réalisé des irradiations dans le domaine des basses énergies, c¢’est-a-dire le domaine ou
le pouvoir d’arrét électronique n’induit de défauts que dans les isolants.

De fagon générale, les effets d’endommagement dans les systémes métalliques sont essentiellement
dus au ralentissement nucléaire de I’ion dans la cible (le lecteur pourra se référer a I’article de Averback
[Avel1994]). Ces collisions générent le déplacement d’atomes dits ‘reculs primaires’, désignés dans la
littérature sous I’acronyme PKA (Primary Knock-on Atom), dont I’énergie est distribuée entre ’énergie seuil

de déplacement et I’énergie maximale transférée.

La probabilité pour qu’un PKA d’énergie T soit créé lors de la collision d’un projectile d’énergie E

avec un atome cible est définie par la relation :

p(E,T) =] JT do(B,T) .

2.1
Nopgy °F dT @1)

ou Npka est le nombre total de reculs primaires et  la section efficace de diffusion définie dans 1’annexe 2.
Nous pouvons déterminer 1’énergie moyenne délivrée aux reculs primaires :
T
Tdo
TS

(1=

- 2.2)
do
Tg

ou T peut étre assimilée a 1’énergie seuil de déplacement Eg.
Pour la production de défauts, plus que le nombre de reculs primaires d’énergie T créés, c’est la

fraction de défauts générés par ces reculs qu’il convient d’examiner ; on définit donc un spectre des reculs

primaires pondéré soit par 1’énergie d’endommagement, soit par le nombre de défauts, comme présenté ci-

dessous :
W(ET) = [ N, IoEDyr 2.3)
N, (E) /& dT

ou Ny(E) représente le nombre total de défauts produits par un ion d’énergie E et Ny(T) le nombre de défauts
créés par un recul d’énergie T. Il est devenu courant de caractériser ’irradiation par la valeur Ty, qui
correspond a W(E,T) = 0,5 (voir ’exemple Fig. [I-19) ; en effet, elle représente 1’énergiec médiane du spectre
des reculs primaires, c’est-a-dire que la moitié des défauts seront produits pour des énergies supérieures, et
bien évidemment 1’autre moitié pour des énergies inférieures. Un exemple de spectre pondéré sera présenté

plus loin dans ce chapitre.
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Selon I’énergie T cédée ou suivant la direction cristallographique de I’impulsion transmise, trois

types d’événements peuvent intervenir :

- une séquence de collisions de remplacement, qui consiste en un déplacement d’une rangée atomique
d’une distance interatomique vers une lacune

- une séquence de collisions de déplacement, qui est une séquence de remplacement avec création
d’une paire de Frenkel, ou toute la rangée atomique est déplacée de sorte qu’il apparait une lacune a
I’origine et un interstitiel a I’extrémité; une séquence de déplacement générée par transfert
d’impulsion s’appelle ‘crowdions dynamiques’, alors que si elle est produite par transfert d’énergie,
on la nomme ‘focussons’

- une cascade de déplacements, ou les reculs primaires sont, dans une région limitée, considérés
comme tous en mouvement ; le projectile crée donc un volume désordonné autour de sa trajectoire et
la distribution du nombre de défauts a I’intérieur de ce volume est fonction de la perte d’énergie
nucléaire de chaque projectile. Comme cette derni¢re est aléatoire, la distribution des défauts peut

étre approximativement assimilée (pour des ions d’énergie de quelques keV/uma) a une gaussienne.

Notons que si T>>10keV, le recul primaire ne donne plus lieu a une cascade mais a une succession de
cascades, et I’on observe alors des sous-cascades. La description des spectres de reculs primaires présentée
précédemment suppose que les sous-cascades produites par un recul donné n’interagissent pas avec celles
créées par un autre.
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Fic. II-1 : Evénements susceptibles de se produire par ralentissement nucléaire d’un ion dans une cible cristalline.

Pour quantifier les effets d’endommagement indépendamment de leur cause, c’est-a-dire
indépendamment de la nature et du spectre en énergie des particules incidentes, il est trés utile d’introduire la
notion de déplacement par atome (dpa), qui représente le nombre moyen de déplacements créés par atome
cible. Cette notion n’inclut que les atomes déplacés hors site cristallographique, les échanges d’atomes sur
des sous-réseaux donnant lieu, comme nous I’avons mentionné, a des défauts d’antisite ou a des effets de
mélange, et 1’on introduit alors la notion d’epa (échange par atome). Nous verrons dans la partie II-5

comment cette quantité de déplacement par atome est calculée.
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Soit N¢(E) le nombre moyen d’atomes déplacés par une particule incidente d’énergie E. Le modéle

de Kinchin-Pease!i"%>*

I permet de déterminer Ny(E). Ce modéle repose sur quatre hypothéses importantes :
les particules ne se déplacent pas dans des directions préférentielles, le projectile et I’atome cible ne
participent qu’a des collisions binaires, le potentiel décrivant leur interaction est celui du modele des sphéres
dures et enfin toute 1’énergie incidente est dissipée en collisions €lastiques. Ainsi, le nombre d’atomes
déplacés est tel que :
=0,s1E<E,
NP (B)|=1, siE, < E < 2E, (2.4)
=E/2E,, siE>>2E,

Ces valeurs se justifient ainsi :

- si E est tres proche de Ey avec E<E,, la paire de Frenkel disparait trés rapidement apres sa création.
En effet, ce défaut n’est stable qu’en dehors d’un certain volume de recombinaison. Or, avec une
énergie transmise trop faible, la lacune et I’interstitiel sont créés de manicre tres rapprochée. Dans un
systéme ordonné polyatomique, 1’impact peut également entrainer un changement de 1’ordre
chimique par des changements de voisins. Il se forme alors un défaut d’antisite suivant la direction
considérée qu’on appelle ‘défaut de remplacement’

- si Eg<E<2E4y, seul le premier atome frappé se déplace. Lorsque 1’atome incident transmet une énergie
T>E,4, son énergie devient (E-T) et est inférieure a E4; dans ce cas, I’atome ne peut créer de
déplacements supplémentaires, et I’énergie (E-T) est dissipée dans le réseau

- si E>>E,, le nombre maximal N,,,, de déplacements, en supposant que le premier atome ne transfére
que la quantité E4 aux atomes frappés lors de chaque collision, est égal a E/Eq, alors que le nombre
minimal Ny, est de 1, en admettant que 1’atome primaire ne transfére que des énergies strictement

inférieures a 2E4 Si ’on considére que tous les nombres possibles d’atomes déplacés entre N, et

Ninax sont équiprobables, alors le nombre moyen de déplacements est N, =0,51+E/E,) ;

me

comme nous avons suppos¢ E>>Ey, alors N~ ~E/2E.

En réalité, il y a toujours une perte d’énergie au cours des cascades. Ce phénomeéne est dii au fait que
beaucoup d’atomes retombent sur des sites d’équilibre du réseau, différents de leurs sites initiaux. Certains
défauts créés se recombinent, et on peut également observer des changements de voisins. Les potentiels
réellement mis en jeu ne sont pas tout a fait non plus des potentiels de sphéres dures. Dés lors, Norgett,

[

Robinson et Torrens™"?”*! (NRT) ont proposé une correction au modéle de Kinchin-Pease, introduisant une

diminution de I’efficacité de création de défauts pour les reculs énergétiques, soit :
NRT E .
N, (E)=0,84—,siE>>2E, (2.5)
2E,
Ce mode¢le fournit une bonne estimation du nombre d’atomes déplacés durant I’irradiation et reste donc trés

utilisé aujourd’hui encore.
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1.2. Le phénoméne de pulvérisation

Lors du bombardement d’une cible par des particules énergétiques, si un atome de surface recoit une
énergie supérieure a Uy, il peut étre éjecté de la surface. Ce phénomene de transfert d’énergie élastique est
appelé pulvérisation ; il a donné lieu a de nombreuses applications technologiques, comme 1’amincissement
ionique des échantillons pour la microscopie électronique ou la réalisation de profil de composition en
profondeur (SIMS-ESCA).

e e . Sig1969
La pulvérisation par collisions élastiques peut procéder selon trois régimes!¢'*®!

- la collision unique (Fig. 11-2-a)), ou le recul primaire regoit une énergie suffisante pour étre &jecté
mais pas pour produire de cascades

- la cascade linéaire de déplacement (Fig. 11-2-b)), ou les reculs primaires peuvent générer des reculs
secondaires, tout en restant dans 1’approximation des collisions binaires

- la cascade de déplacement (Fig. 1I-2-¢)), ou les reculs primaires sont, dans une région limitée,

considérés tous en mouvement ; ils donnent lieu a des reculs secondaires qui interagissent entre eux.

Le domaine en énergie des techniques de dépot par pulvérisation se situe entre quelques dizaines et

quelques milliers d’eV, aussi le régime de cascades linéaires de déplacement est-il prépondérant.

a) b) 0) \
o o\o‘of o © © o O k’ o, o \*o o’ o
W AN A ™ ° “a A
o o o o o%o o o o o o /o o o<o O\Ao =4
€ X
o o o o o o o o o ,0Oa0 ©O o ool o
o o o o o o o o o ] o\o © O4° o o
o © o o o o o o o, 0o o © o o o o o o
x4
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Fic. II-2 : Représentation schématique des trois régimes de pulvérisation établis par Sigmund.

L’érosion de la surface due a sa pulvérisation est décrite par le rendement (ou taux) de pulvérisation
Y, un paramétre statistique, défini comme le nombre d’atomes €jectés par ion incident. La théorie de la

S99 hermet de déterminer ce paramétre

0.042aS, (E)

pulvérisation de Sigmund"

Y(E) ~ (2.6)

surf
avec o un coefficient géométrique et cinématique sans dimension et S,(E) le pouvoir d’arrét nucléaire défini
dans I’annexe 2. Le paramétre Y est donc directement lié au ralentissement nucléaire ainsi qu’a 1I’énergie de
liaison en surface du matériau. A ce jour, la théorie de Sigmund reste la référence en ce qui concerne la

détermination du taux de pulvérisation en fonction de I’énergie incidente.
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1.3. Modélisation par simulations

Les méthodes numériques de modélisation de 1’interaction projectile/cible ont pris le pas sur les
méthodes analytiques. En effet, elles offrent de nombreux avantages : un traitement plus rigoureux de la
diffusion élastique, I’accés aux distributions en énergie et en angle des ions et des atomes déplacés, la
possibilité d’introduire des matériaux composés...

De manicére plus spécifique, les simulations de type Monte-Carlo, réalisées dans I’approximation des
collisions binaires (ACB), sont trés rapides et rendent ainsi possible une statistique sur un grand nombre
d’événements. Elles consistent a suivre un nombre fini, mais néanmoins grand, d’histoires de particules. La
particule change de direction a chacune des collisions binaires. L’histoire d’un ion se termine dés que son
énergie devient inférieure a une énergie seuil ou lorsqu’il sort de la cible. Les deux codes les plus usités sont
MARLOWER®™ et TRIM, mais nous ne présentons ici que le second, puisque ¢’est celui que nous avons
utilisé pour décrire nos études expérimentales, a savoir le dépdt par pulvérisation ionique et I’irradiation aux
ions post-croissance.

TRIM, TRansport of Ions in Matter, est un code de calculs inclus dans le ‘package’ de logiciels
SRIM, Stopping and Ranges of Ions in Matter, que nous avons utilisé dans sa version SRIM 2003. SRIM est

Ziel1 (ZBL). C’est un code de type Monte-Carlo qui utilise

issu du travail de Ziegler, Biersack, et Littmark!
donc une méthode aléatoire pour sélectionner a chaque collision le parameétre d’impact de la particule
incidente sur des atomes cibles répartis au hasard (donc selon une structure amorphe). Toutes les collisions
ion/atome sont traitées par la mécanique quantique, et 1’arrét et la distribution des ions dans le solide peuvent
étre calculés, en principe, dans la gamme d’énergie 10 eV —2 GeV. Les pertes d’énergie électronique et
nucléaire sont supposées indépendantes ; cette derniére est déterminée a chaque collision, en utilisant, a
basse énergie, le potentiel ZBL et a plus haute énergie, le potentiel d’attraction coulombienne de Rutherford
(c’est le potentiel de Thomas-Fermi donné par 1’équation (3) dans I’annexe 2, sans fonction d’écran). Le
freinage ainsi simulé permet d’obtenir les grandeurs et distributions d’intérét en faisant la moyenne sur un
grand nombre d’histoires. Ce programme posse¢de plusieurs avantages : 1’utilisateur peut sélectionner la cible
de son choix, sachant que TRIM accepte les composés et les multicouches ; il peut également choisir 1’angle,

I’énergie et le nombre de particules incidentes. Les simulations sont rapides, et un grand nombre

d’informations peuvent étre extraites.

2. Techniques de dépot

Les méthodes d’élaboration des couches minces sont trés variées. Deux classes se distinguent
particuliérement : les méthodes chimiques, qui sont par exemple intéressantes pour la fabrication en série de
composants industriels ; les méthodes physiques, largement utilisées dans les laboratoires de recherche, ont
I’avantage de permettre d’élaborer des matériaux trés divers et de mesurer in situ les paramétres physiques

pertinents. Nous avons utilis€¢ deux techniques physiques de dépdt en phase vapeur (PVD : Physical Vapor
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Deposition) : 1’évaporation thermique (par bombardement électronique) et la pulvérisation par faisceau
d’ions. La principale différence entre ces deux voies est 1’énergie des atomes qui vont constituer le dépot :

presque nulle pour la premiére et jusqu’a plusieurs centaines d’¢électron-volts pour la seconde.

2.1. L’évaporation thermique

L’évaporation sous ulta-vide est une technique qui permet de produire des vapeurs de divers
matériaux, puis de transporter ces vapeurs et de les déposer sur un ou plusieurs substrats. Les vapeurs sont
obtenues a partir des matériaux que 1’on désire déposer, qui peuvent étre chauffés avec différents moyens :
par un fil résistif, une cellule de Knudsen, un canon a électrons ou encore par ablation laser. Le processus
s’effectue sous un vide moléculaire, caractérisé par un libre parcours moyen A des particules trés grand

devant les dimensions de la chambre de dépot. Dans ce vide, les flux sont directionnels.

’ Piége a azote liquide ‘
/ quartz
/ =

Canne
00,00 de
= _ — transfert

Caches

Canon

T

m

Creuset en
Cu refroidi
par eau

FiG. I1-3 : Schéma du dispositif de dépdt par évaporation thermique.

Nous avons utilisé le dispositif Riber (cf. Fig. 1I-3) ; il s’agit d’un dispositif a deux sources : deux
filaments de tungsténe émettent des électrons dirigés sur les cibles par un systéme de bobines
¢électromagnétiques. Les charges métalliques sont placées dans des creusets en cuivre refroidis grace a un
systéme de circulation d’eau. Deux caches sont placés de maniere a éventuellement stopper le flux d’une
cible (lors de I’¢laboration de multicouches par exemple) et deux quartz de mesure permettent de déterminer
les vitesses de dépdts qui peuvent varier dans une plage relativement grande : de 0,1 a 10 A/s environ. La
vitesse de dépot est controlée par le réglage des canons en changeant la puissance d’émission. Le dépot sur le
substrat est rendu homogéne par rotation du porte-substrat. La pression de base est d’environ 4.10° Torr,
obtenu par I’emploi d’une pompe cryogénique et par 1’utilisation d’un sublimateur de titane. Durant le dépot,
une pression de ~ 4.10® Torr est maintenue grice a une circulation d’azote liquide dans la paroi de

I’enceinte.
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2.2. La pulvérisation

2.2.1. Principe et dispositif de dépot

La théorie du phénomene de pulvérisation a été bri¢vement présentée précédemment (cf. 1.2). Nous
en abordons maintenant le principe expérimental. Les techniques de pulvérisation les plus répandues utilisent
le principe de la pulvérisation cathodique, qui est le suivant : une diode, formée par la cible a pulvériser
(cathode) et le substrat (anode) est placée dans une enceinte contenant un gaz neutre comme 1’argon. Une
tension de quelques kilovolts entraine une décharge auto-entretenue et la création d’un plasma ; les ions issus
du gaz neutre bombardent violemment la cible polarisée négativement, pulvérisant les atomes de la surface
qui vont se déposer sur le substrat.

Nous avons utilisé une variante spécifique de la pulvérisation cathodique : la pulvérisation par
faisceau d’ions, qui est parfois appelée pulvérisation directe. La différence réside dans le fait qu’un faisceau
d’ions focalisé est extrait d’un plasma par une tension de I’ordre du keV et est dirigé directement sur la cible
a pulvériser ; ainsi, la cible est isolée du plasma.

Le dispositif Nordiko est constitué de deux canons a ions, d’un porte-cible et d’un porte-substrat, le
tout dans une enceinte en acier sous vide (cf. Fig. 11-4).

Le premier canon, dirigé a 45° par rapport a la cible, délivre un faisceau d’ions par excitation

radiofréquence (RF = 13,56 MHz), dispositif qui a 1’avantage d’étre souple d’utilisation et qui permet de
pulvériser des cibles isolantes. La tension d’accélération peut varier de 50 a 1500 eV. La focalisation est
assurée par le biais de grilles concaves en molybdéne et d’un iris elliptique en tantale et I’injection
d’électrons par un systéme fonctionnant sans filament permet la neutralisation du faisceau sans
contamination.
Le second canon, qui délivre un faisceau dirigé a 45° par rapport au substrat, peut-étre utilis€ pour deux
aspects différents : premiérement, apporter un supplément d’énergie aux atomes se déposant a la surface du
film en cours de croissance, et dans ce cas il faut utiliser un gaz neutre, ou, deuxi¢mement, faire interagir le
gaz de ce second faisceau avec le matériau déposé, et I’on emploie alors un gaz réactif (par exemple O, ou
N, pour réaliser des couches d’oxydes ou de nitrures...). Il est également possible de combiner les deux
effets. Le faisceau obtenu avec ce canon n’est pas focalisé mais collimaté, de sorte & avoir un faisceau
paralléle balayant la surface du substrat de mani¢re homogene.

La cible, d’une dimension de 15 cm de diameétre et brasée sur un support en cuivre, est fixée sur un
bloc cubique refroidi a I’eau courante. Quatre cibles peuvent étre montées simultanément sur le porte-cible
rotatif, ce qui permet entre autres d’élaborer des multicouches.

Le porte-substrat amovible est situé a une distance approximative de 30 cm de la cible et
parallélement a celle-ci. Son bloc de support comporte un dispositif de chauffage a lampes qui permet de
régler la température de 1I’ambiante a 800°C. La conduction thermique est assurée par simple contact et la
mesure de la température s’effectue grace a un thermocouple placé a proximité de la surface des échantillons.

Ceux-ci sont fixés sur le porte-substrat par des petites pattes en acier serrées par des vis.
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L’enceinte est maintenue sous vide par deux pompes cryogéniques qui assurent un vide de départ de
1’ordre de 3.10™ Torr ; la pression remonte en cours de dépdt jusqu’a une valeur résiduelle qui dépend des
flux de gaz introduits lors de I’élaboration et qui se situe en général aux alentours de 10 Torr. Un calcul a
I’aide de la théorie cinétique des gaz donne, dans le cas d’un dépot avec une pression de travail de 2.10™
Torr, un libre parcours moyen A moyen d’environ 1 m, ce qui est bien supérieur a ds qui vaut 30 cm. Ainsi,
les particules incidentes, puisqu’elles ne subissent pas de collisions, ne sont pas thermalisées.

L’avantage de cette méthode est de pouvoir controler indépendamment I’énergie des ions incidents,

(fixée par la tension d’extraction) et la vitesse de dépot (lie a la puissance RF utilisée).

Cible de Faisceau de
Mo ou Ni pulvérisation (Ar, Xe)
——
—
b —
—>
—>
_’ @
Faisceau
d’assistance Porte-substrat chauffant
et tournant

Fi1G. I1-4 : Schéma du dispositif de dépdt par pulvérisation ionique.

2.2.2. Distributions en énergie des particules mises en jeu durant le processus de

pulvérisation ionique

Durant le processus de pulvérisation ionique, les particules énergétiques mises en jeu vont avoir un
role déterminant sur la croissance des films déposés et par conséquent sur leur microstructure et leur état de
contrainte. Il apparait donc primordial de les caractériser au mieux, autrement dit de connaitre précisément
leur proportion ainsi que leur énergie respectives. Ceci est possible lorsque 1’on utilise une technique de
pulvérisation directe comme la pulvérisation par faisceau d’ions. Nous avons ainsi représenté Fig. 11-6, pour
les différentes conditions de dépot qui nous intéresserons par la suite, les distributions en énergie' des atomes
de Mo pulvérisés et des atomes de gaz (Ar et Xe) rétrodiffusés, obtenues avec le logiciel SRIM 2003, en
posant, rappelons-le, que 1’énergie seuil de déplacement des atomes de Mo est de 60 eVI™"""*l Ces
informations ne sont évidemment pertinentes que puisque la pression dans I’enceinte est telle que 1’énergie
des particules n’est pas thermalisée par collisions atomiques durant le dépdt. Il faut noter que, étant donné

que le faisceau d’ions incident n’attaque pas la cible en incidence normale, mais a 45°, [’émission

" 11 faut noter que la discrétisation en énergie a été faite avec un pas de 10 eV de 0 a 100 eV et avec un pas de 100 eV
au-dela ; ceci explique la coupure signalée sur les graphiques.
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préférentielle se situe dans la direction spéculaire. Néanmoins, nous avons pris soin de déterminer les
distributions en énergie des particules dans une ouverture d’environ = 15° autour de la direction ou se situe le
substrat (cf. Fig. II-5); ces énergies différent effectivement de celles déterminées dans la direction
spéculaire, ces dernicres étant par ailleurs trés proches des énergies moyennes déterminées sur I’ensemble du
cone d’émission.

270° 270°

Faisceau d’ions
1200 eV

0° Faisceau d’ions 0°

1200 eV

Valeurs moyennes

. Valeurs moyennes
indicatives

indicatives
Mo, :57eV
OartS7€ Ar:255eV

Xe:67eV

Moy, : 33 eV

Fic. 1I-5 : Représentation schématique des distributions en énergie des particules mises en jeu lors du processus de
pulvérisation ; les atomes pulvérisés par des ions argon ou xénon sont dénommés Moy, et Mox, respectivement, Ar et
Xe sont les atomes rétrodiffusés.

Le facteur Tt qui est donné sur les graphiques de la Fig. 1I-6 correspond a la quantité d’atomes

rétrodiffusés par rapport au nombre d’atomes pulvérisés, c’est donc le rapport des flux ; E représente
I’énergie moyenne des particules considérées. Quelles que soient la nature (Ar, Xe) ou I’énergie du faisceau
incident (1200 ou 600 eV), la valeur la plus probable de 1’énergie des atomes pulvérisés se situe entre 10 et
20 eV et dépend essentiellement de 1’énergie de liaison de 1’élément considéré. Cependant, nous constatons
bien que le poids des atomes trés énergétiques est d’autant plus important que 1’énergie du faisceau primaire
augmente et, méme si D’effet sur I’énergie moyenne reste faible, il n’est pas exclu que cette contribution
puisse jouer un réle important durant la croissance. L’énergie moyenne des atomes rétrodiffusés lors d’une
pulvérisation par des ions Ar de 1200 eV est élevée : 190 eV ; cette valeur chute considérablement avec le
Xe pour atteindre 25 eV, avec un rapport flux d’atomes pulvérisés sur flux d’atomes rétrodiffusés (t) divisé
par 5. Ceci s’explique par la différence de valeur du rapport des masses M/M, (masse de 1’atome cible sur
masse du gaz de pulvérisation) qui est égal a ~ 0,7 et a ~ 2,3 pour une cible de Mo pulvérisée avec des ions
xénon (Mx. = 131,3 g.mol™) et argon (M, = 39,95 g.mol™) respectivement. En effet, la section efficace de
rétrodiffusion ne prend des valeurs significatives que lorsque M./M; est trés supérieur a 1 ; une dépendance

[

en (M /M)’ a été expérimentalement déterminée Win%921 Nous pouvons alors considérer que, dans le cas

d’une pulvérisation avec des ions xénon, la contribution des atomes rétrodiffusés est négligeable.
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Chapitre II : Techniques expérimentales...

Atomes de Mo pulvérisés
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Fic. I1-6 : Distributions en énergie des atomes rétrodiffusés et des atomes de Mo pulvérisés en fonction de I’énergie ou

de la nature des ions primaires de pulvérisation.

A partir de ces résultats, il est possible de calculer I’énergie moyenne totale déposée par particule

incidente dans les différents cas ; celle-ci est définie comme la somme des énergies moyennes des différentes

particules, Ec et Ey pour les atomes pulvérisés et rétrodiffusés respectivement, pondérées par la proportion

respective de chaque type de particule, soit Etot =1E¢ +(1—1)Ec. Ainsi, nous obtenons :

E)™ =39eV, El™ =32,5eV, E™ =21eV
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Chapitre II : Techniques expérimentales...

Nous noterons que si I’écart en énergie des atomes pulvérisés avec des ions argon et avec des ions xénon est
seulement de 9 eV, celui sur I’énergie moyenne totale est multiplié d’un facteur deux. Cette forte différence
est principalement due a la contribution des atomes rétrodiffusés.

Les valeurs des énergies mises en jeu durant le dépot, ainsi que les proportions respectives des
atomes pulvérisés et rétrodiffusés, seront utilisées dans les chapitres suivants pour expliquer les différences

de niveau de contrainte observés suivant les conditions d’élaboration.

2.2.2. Procédure d’élaboration des échantillons

La majeure partie des échantillons étudiés dans ce travail sont des échantillons déposés grace au

dispositif NORDIKO. La procédure suivante a été systématiquement utilisée :

- nettoyage des substrats (dépendant de la nature du substrat)

- mise en place dans I’enceinte et pompage jusqu’a 5.107 Torr

- décapage de 10 minutes des cibles

- ¢élaboration du film
La premiére étape est adaptée au substrat utilisé ; les substrats Si (issus de wafers industriels) sont
simplement nettoyés sous jet d’argon afin d’éliminer les poussiéres, la couche d’oxyde amorphe en surface
étant trés stable. Les substrats de saphir ont subi un nettoyage plus poussé : 10 mn a 1’acétone dans un bain a
ultrasons, ringage a 1’éthanol et séchage sous argon. Puis, ils ont été décapés dans ’enceinte Nordiko durant
1’30 grace au canon secondaire avec un faisceau d’argon de 75 eV. Ce traitement s’est avéré nécessaire,
comme nous pouvons le constater sur les images AFM de la figure II-7, puisqu’il n’y a quasiment plus de

contamination de surface visible.

b)
Fic. II-7 : Images AFM de la surface des substrats de saphir a) sans nettoyage préalable et b) avec nettoyage.

Nous avons procédé a des étalonnages en vitesse avant chaque série de dépot. Nous avons pour cela
¢laboré, dans les conditions souhaitées pour le dépot final, des films de faible épaisseur, épaisseur que nous
avons déterminée par réflectométrie des rayons X (cf. 3.1.3). Ainsi, connaissant le temps de dép6t, nous

déduisons la vitesse de dépot.
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3. Etude structurale de films minces par diffraction des rayons X

La plupart des propriétés physiques des matériaux sont la conséquence de leur structure atomique, il
est donc crucial de pouvoir la déterminer. Le rayonnement X a une longueur d’onde de I’ordre des

dimensions des motifs caractérisant une structure atomique, aussi est-il trés approprié pour leur étude.

3.1. Rappels sur la diffraction

3.1.1. Intensité diffusée par un cristal périodique

¢ Facteur de diffusion atomique

L’interaction des rayons X avec la mati¢re se fait essentiellement avec le nuage €lectronique. Ainsi,
pour une intensité incidente Iy, I’intensité diffractée Lye par électron par unité d’angle solide, dans le cas d’un
processus ¢lastique (diffusion Thomson), s’écrit, avec 1y le rayon de I’électron et P le facteur de polarisation :

I, =LrP 2.7

L’intensité diffusée par un atome prend en compte les interférences entre les ondes diffusées par tous

ses électrons. La différence de phase ¢ entre les ondes diffusées par deux centres diffuseurs peut s’écrire,

compte tenu des notations de la figure Fig. 1I-8 :
2n q_ 2T (v T\
@zT[AO—BO]—T(k—kO).r 2.8)

ou %(E - kj) définit le vecteur de diffusion (i Ainsi, nous pouvons écrire ¢ =q.r .

L’intensité totale diffusée par un atome dans la direction k est alors obtenue en sommant sur

I’ensemble des électrons, donc sur la densité électronique, soit :
I =Ir’P j p(r)e"d’T =1 1’P j p(1)e™ ' d’r (2.9)
Cette expression traduit le fait que mathématiquement, I’intensité diffusée est la transformée de Fourier de la

densité €lectronique. Dans le cas d’un atome unique, elle correspond au facteur de diffusion atomique f, ((i) .

Ce terme, si tous les électrons étaient situés en un méme point (atome ponctuel), serait égal au numéro
atomique Z. Cependant, les électrons étant dispersés dans un volume de dimension non négligeable par
rapport a la longueur d’onde de la radiation incidente, on observe qu’il dépend de 1’angle diffusion ; dans
I’approximation d’une interaction d’un photon avec un électron libre, ce qui reste raisonnable a condition de

ne pas s’approcher du seuil d’absorption du matériau considéré, le facteur de diffusion atomique varie en

sin E Plus le volume occupé par le nuage électronique est important, plus le facteur de diffusion atomique

décroit rapidement avec I’angle de diffusion.
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Fic. II-8 : Interférence entre deux ondes diffusées en O et en O’ ; les vecteurs k et k sont les vecteurs unitaires

définissant respectivement les ondes incidente et diffusée.

¢ Facteur de structure

L’amplitude diffusée par une maille est la somme des contributions de chacun des atomes i

constitutifs de la maille et situés a la position r
F@)=) f@e™ (2.10)

Du fait de I’agitation thermique, les atomes vibrent autour de leur position d’équilibre ; ce phénoméne peut
étre modélisé en introduisant un terme d’amortissement de 1’amplitude diffusée. Le facteur de structure

d’une maille s’écrit alors :
F@ =Y f@e™e ™ @.11)

avec B; le facteur de température isotrope (Debye-Waller) de I’atome 1.

¢ Facteur de forme

La derniére étape pour calculer I’intensité diffusée par un cristal consiste a considérer I’ensemble des

contributions des mailles du cristal. L’amplitude diffusée par le cristal s’écrit :

A@ =YY £ @eiie " 2.12)
j i

avec rj la position de la maille j.

Cette relation peut se mettre sous la forme :
A(q)=D(q)F(q) (2.13)

ou D(a) = Zeﬁ'rj est le facteur de forme du cristal.
]

Finalement, I’intensité diffusée par un cristal a pour expression :

(@) =[F@)| L@ (2.14)

— — 12
L(q)= ‘D(q)‘ la fonction de Laue du cristal.
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¢ Phénomeéne de diffraction et loi de Bragg

Si le vecteur position de la maille rj est donné dans la base (a a ;) de I’espace réel définissant le

197729

*

réseau du cristal, alors le réseau réciproque est défini par la base (aj,az,af) telle que a,a; =3,. Il en résulte

3

que pour un cristal infini la fonction de Laue tend vers un peigne de Dirac a trois dimensions et n’est non-

nulle que si :
qa =2rnh, qa,=2mnk, qa,=2xl (2.15)
avec h, k et 1 des entiers.

Ainsi, la norme du vecteur de diffusion s’écrit :
”21“2275[2—:+l;—j+;—22j 2 soit “auzj—n (2.16)

hkl
avec d,, la distance inter-réticulaire.

D’aprés le schéma représenté en Fig. I1-8, la norme du vecteur de diffusion peut également s’écrire :
- 4r .
Hq” —Tsme 2.17)
et en combinant les relations (2.16) et (2.17), nous obtenons la loi de Bragg :

2d,, sin@ =A% (2.18)

3.1.2. Intensite¢ diffractée par une multicouche

Nous considérons ici une multicouche parfaite, avec des interfaces abruptes, composée de N
bicouches de période A alternant les composants A et B : na (resp. ng) désigne le nombre de monocouches de
A (resp. B), da (resp. dg) la distance interréticulaire dans la direction de croissance de A (resp. B), fa(q)
(resp. fp(q)) le facteur de structure atomique de 1’espéce A (resp. B), enfin d;, est la distance aux interfaces

¢égale a la moyenne des distances interplanaires des deux éléments.

¢ C%g%% A
n, plans atomiques i

da

cecee: it

)
ng plans atomiques i dp

\ 4 \ 4
OO

Fic. I1-9 : Représentation schématique d’une multicouche et définition des notations associées.

> <

Période A
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Intensité (unit.arb.) Intensité (unit.arb.)

Intensité (unit.arb.)

Intensité (unit.arb.)

38
L PR PR 1 PR B L
38 40 42 44 46 48
26 (°)
LN . L ol Yo by 4
38 40 42 44 46 48
26 (°)
-1
+1
-2
+2
-3
4
N )
l" L A B AN 1 k 1
38 40 42 44 46 48
26 (°)

a) Intensité diffractée par une couche seule,
pure et parfaite de Mo et de Ni

[<f sin’(qnd/2)
sin’*(qd/2)

b) Intensité diffractée par une bicouche

composée des deux couches précédentes

B(q) =1, +1, +2{/I,I, cos(qA/2)

X

¢) Fonction de Laue d’un super-réseau

sin’(QNA/2)

L @="0 A2

d) Intensité diffractée par une multicouche

Mo/Ni de rapport d’épaisseur 1/2

FiG. I1-10 : Quatre étapes du calcul de I’intensité diffractée par une multicouche idéale : a) Intensité diffractée par une
couche pure de Mo(110) d’épaisseur 25 A, et une couche pure de Ni(111) d’épaisseur 50 A ; ) Fonction

enveloppe B(a) associée a une bicouche composée des deux couches pures de ) ; ¢) Peigne d’interférence L, (ci) d’un

super-réseau constitué de 20 bicouches de période A=75 A ; d) Intensité totale diffractée.
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En négligeant le terme d’amortissement dil a I’agitation thermique, on a : F(q) = Zfi(a)eiﬁ
Le facteur de structure pour une bicouche est donné par :

np-l ng-1

F(@)= ) f, @™ + ) f, @ inleimes (2.19)
n=0 m=0

Pour une multicouche constituée de N bicouches, le facteur de structure devient :

N-1 [na-l ng-1
F(q)= Z|: fA (q)eiq(n+1/2)dA + elnda ifB (q)eiq(n+1/2)dB :|eiqlA (2.20)
=0

n=0 m=0

avec I’origine des phases prise au niveau du premier plan en surface.

1

Nous posons Z:fi(a)eiq(nmz)di =F ; ainsi, ’expression (2.20) se simplifie en :

N-1
F(q)=) [F, +F,e™ ™ 2.21)
1=0
N iqlA — eiq(Nfl)/\/Z Sin(qNA/z)

Nous pouvons développer la série : Ze

- , et faire de méme avec F, et Fp.
= sin(qA /2)

L’intensité est le produit du module du facteur de structure et de son conjugué, soit :

sin’(qQNA/2)

I(q)=(1 +1 +2I.1 cos(qA/2
(q) ( 5 »L cos(q )) S (A 2)

(2.22)

ol I = ,sin’(qn.d. /2)

— représente ’intensité diffractée par une couche i seule. Si nous posons
sin“(qd, /2)

B(a) = (IA +1, +2I,1, cos(qA/ 2)) et L, (21) :M , alors I’expression du signal diffracté par une
sin’(qA/2)
multicouche parfaite s’écrit finalement :
1(9)=B(q)L, (@) (2.23)

La figure 1I-10 représente les différentes étapes élémentaires pour reconstituer 1’intensité diffractée

par une multicouche idéale.

B(El) (cf. Fig. II-10-b)) est la fonction enveloppe ou facteur de structure intrinséque de la bicouche.

Elle contient I, et I, intensités reliées aux fonctions de Laue des éléments purs constitutifs de la multicouche
dont les premiers pics apparaissent dans la région des grands angles, mais est perturbée par un terme croisé¢

d’interférences spécifique aux super réseaux. Ainsi, cette fonction a des maxima larges pour des valeurs de q

comprises entre les valeurs correspondant aux maxima respectifs des deux éléments purs Zk% et
A
2kn/ keN
d,’ :
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L, (a) (cf. Fig. 1I-10-c)) est la fonction de Laue de la super-période (également appelée ‘peigne
d’interférence’) : elle donne naissance a des maxima étroits lorsque quk7T - Comme la période des

multicouches est nettement plus grande que les distances atomiques, les réflexions de Bragg associées sont
beaucoup plus serrées, et L, (El) donne également naissance a des pics visibles aux petits angles.

. ., . , , N, +N
L’intensité des pics de super-réseau est d’autant plus forte que q est proche de 271# , car cette
valeur représente a 271 prés I’inverse de la distance interplanaire moyenne dans la direction de croissance d,
intermédiaire entre da et dg. Le pic correspondant a cette distance moyenne est appelé ‘pic d’ordre 0 ou “pic

principal’. La position des autres pics, appelés pics satellites, est donnée par la relation :

qzzn(%+%j,metneN (2.24)

3.1.3. Diffusion aux petits angles

La technique de diffusion des rayons X aux petits angles permet, en sondant les modulations de
densité électronique dans la direction perpendiculaire a la surface, de déterminer des paramétres
caractéristiques du matériau étudié, comme son ¢épaisseur, sa masse volumique (le plus souvent
arbitrairement appelée densité) ainsi que sa rugosité de surface et/ou d’interface. Elle posséde 1’avantage
d’étre non destructive, d’avoir une bonne résolution spatiale (fonction de la capacité a limiter la divergence
du faisceau) et, puisque 1’on travaille a faible incidence, il est possible de limiter la profondeur de pénétration
des rayons X de sorte a ne sonder éventuellement que les couches superficielles.

Pour modéliser I’interaction des rayons X avec la mati¢re aux petits angles de diffusion, la théorie
optique est généralement employée. Elle consiste a calculer I’indice de réfraction n pour chaque couche
¢lémentaire d’épaisseur dz et a en déduire les amplitudes des ondes transmises et réfléchies grace aux lois de
Fresnel. L’indice de réfraction s’écrit, dans le cas d’une interaction des rayons X avec les métaux :

n=1-5-ip (2.25)

; . . A :
avec 0=1,310 4pK2 , terme 1égérement positif représentant la réfraction et § = ;— le terme caractérisant

T
I’absorption du matériau, ou p et p sont respectivement la masse volumique et le coefficient linéaire
d’absorption du matériau analysé. Ainsi, cet indice posséde la particularité¢ d’étre inférieur a celui du vide.
Par conséquent, au passage du vide vers le matériau, milieu moins réfringent, I’onde n’est que trés peu
réfractée et la déviation la rapproche de la surface. Il existe une incidence limite, appelée ‘angle critique’,
pour laquelle la réflexion de I’onde est exactement paralléle & la surface. Une telle onde est appelée ‘onde
évanescente’, caractéristique du phénomene de ‘réflexion totale’. Une formule approchée donne pour cet

angle critique :
0, =28 (2.26)

Ainsi, I’angle critique est directement 1i¢ a la densité¢ du matériau étudié.
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¢ Application au cas d’une couche mince pure

Au-dela de I’angle de réflexion totale, c’est-a-dire lorsque 1’onde incidente commence a pénétrer de
maniere significative dans le matériau, il se produit un phénomene d’interférences entre les ondes réfléchies
a l'interface vide/film et celles réfléchies a I'interface film/substrat. Ces interférences se traduisent par
I’apparition de franges d’égale épaisseur, appelées ‘franges de Kiessig’. Le contraste entre ces franges
dépend de la différence entre les indices n des deux matériaux ; la période, elle, est liée a la différence de

marche, et elle permet donc de déterminer 1’épaisseur e du film, a partir d’une relation du type :

ezzx

n=—m +C (2.27)
4de

ou 0,, désigne les angles associés aux minima successifs, m est un entier et C une constante.

¢ Application au cas d’une multicouche

L’empilement périodique de deux matériaux A et B joue le role de super-réseau et donne ainsi
naissance a des pics intenses, de maniére analogue a ceux issus de la diffraction par des plans atomiques. Les
distances étant ici sensiblement plus grandes, ces pics, appelés ‘pics de Bragg’, apparaissent aux petits
angles. En premicre approximation, leur position angulaire 6 est donnée par la loi de Bragg, corrigée des

effets de réfraction et en négligeant les termes dus a 1’absorption :

: (8)
pA=2Asin0(1-———) (2.28)
sin” 0
. . ds, +d.0 . . L .
ou p est un entier, <8> = w et A est la période de la multicouche (constituée de bicouches A/B).
A + B

Entre ces pics principaux vont apparaitre des maxima secondaires, dont le nombre est égal a N-2, N étant le
nombre de bicouches empilées. Ce systéme de franges primaires et secondaires est analogue a celui, obtenu

dans le domaine visible, par interférence avec un réseau de fentes.

3.2. Techniques de diffraction utilisées

3.2.1. Géométrie symétrique

La géométrie symétrique 6/20 correspond a la situation de diffraction spéculaire, c’est-a-dire que
I’angle d’incidence ® (entre le rayonnement incident et la surface de 1’échantillon) est égal a 1’angle
d’émergence 0 (entre la surface de 1’échantillon et le détecteur), alors que 1’angle entre faisceau incident et
faisceau diffracté est égal a 20 (voir Fig. 1I-11). Dans cette géométrie, le vecteur de diffraction est donc
normal aux plans diffractants, il n’a pas de composante dans le plan : az CT . Notons ici que la diffraction en

géométrie symétrique se généralise au cas ou la direction étudiée ne coincide pas avec la normale a la

surface : cette configuration peut étre employée avec un diffractométre 4-cercles, lorsque 1’échantillon est
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incliné dans le plan perpendiculaire au plan de diffraction de telle sorte qu'une famille de plans faisant un
certain angle W avec la surface de 1’échantillon soit en position de Bragg. Dans ’espace réciproque, le
balayage 6/20 correspond a faire varier la norme du vecteur de diffraction uniquement, mais pas sa direction.

Les plans cristallographiques en position de Bragg, donnent lieu a un pic de diffraction, dont la
modélisation, suivant la forme de pic obtenue, se fait soit par une gaussienne, soit par une lorentzienne, soit
par une fonction pseudo-Voigt. Le maximum de ce pic est situé a I’angle 265 donné par la loi de Bragg. Son
¢largissement provient d’une contribution instrumentale, liée a la résolution du goniomeétre et d’une
contribution intrinséque a I’échantillon résultant d’une part de la présence de microdéformations dans
1’échantillon™*'***! (champ de déformations) et d’autre part de la taille finie des domaines cohérents dans la

direction du vecteur de diffraction. Cette dernicre, souvent appelée ‘longueur de cohérence’ L , représente

la distance sur laquelle le déphasage introduit lors de la diffusion d’un faisceau incident de RX par les plans
cristallographiques est suffisamment faible pour que les interférences restent constructives. Elle peut étre, en
premiére approximation, calculée grace a la loi de Scherrer :

A(20) = % (2.29)

ou A(20) représente la largeur & mi-hauteur du pic de diffraction et K est un facteur de forme qui dépend de
la forme du pic choisie (Gaussienne, Lorentzienne...). Cette formule permet d’avoir une information certes
qualitative, correspondant a une limite inférieure, mais néanmoins elle s’avere trés utile lorsque 1’on souhaite
comparer une série d’échantillons dont les pics de diffraction ont été enregistrés dans les mémes conditions.
Une approche plus rigoureuse, a savoir la méthode de la largeur intégrale, peut étre utilisée afin de

prendre en compte les deux contributions sus-nommeées a |’¢largissement des raies de diffraction.

¢ Méthode de la largeur intégrale : rappels théoriques

Un moyen de caractériser la distribution des déformations est basé sur la mesure de la largeur
intégrale, B, des raies de diffraction. Cette grandeur normalisée est le rapport de ’aire intégrée du pic a sa
hauteur. On détermine ainsi la largeur intégrale (26). Cette largeur (en radians) peut &tre convertie en

fonction du module du vecteur de diffusion q = (4nsin0)/A selon :

B(q) :%cosﬁ B(20) (2.30)

La contribution de la dimension finie des grains a la largeur intégrale est bien connue, elle est donnée par la
loi de Scherrer (Eq. (2.29) dans I’espace réciproque) P, :47'c/ i, ot L est la taille apparente des

cristallites. Cette contribution est indépendante de q. Par contre, dans I’approche de Williamson et

Will953] 1> 41 sy PO . L . o
Hall™""%%3] "élargissement de la raie dii 4 des déformations inhomogénes augmente linéairement avec q :

Bur(@) =28 q 231

ou & est I’écart-type de la distribution des déformations.

61



Dans la version linéaire de la représentation de Williamson-Hall, il est supposé que la largeur
intégrale d’une réflexion {hkl} résulte de la somme des largeurs intégrales des distributions de taille et de

microdéformations. Ceci s’écrit alors :
4 —1/2
B(q) = Tn +2¢° g (2.32)

En tragant B(q) en fonction de q pour différents ordres d’'une méme réflexion, on obtient une information sur

les deux contributions pour une direction donnée du vecteur a, par exemple la direction de croissance du
film. Soulignons que I’hypotheése d’additivité des deux contributions a la largeur intégrale n’est que tres
rarement justifiée. Elle suppose implicitement que les deux distributions soient de forme Lorentzienne
(hypothése dite de Cauchy).

Dans I’hypothése ot les deux distributions sont assimilées a des Gaussiennes, le carré de la largeur

intégrale est une somme quadratique des deux contributions, et Bz(q) varie linéairement avec q” :

B*(q) = (4%)2 + (28_2“2q )2 (2.33)

La géométrie symétrique peut également Etre utilisée pour les expériences de diffusion aux petits
angles (cf. 3.1.3) ou ‘réflectométrie des rayons X' (RRX). Cependant, dans ce cas, les angles de diffusion

sont tres petits, et le faisceau incident doit en conséquence étre monochromatique et parallele.

q.

0/ \\29
|

A 4

Fic. II-11 : Représentation dans ’espace réciproque d’un balayage 6/26 ou ‘q,-scan’.

3.2.2. Géométrie asymétrique
Dans cette géométrie, ’angle d’incidence n’est plus égal a I’angle d’émergence : ®=0=xa.

Ceci est le cas lorsque 1’on effectue des balayages o ou ‘rocking-curves’ : I’angle entre le faisceau
incident et le faisceau diffracté est maintenu égal a 263, alors que I’angle d’incidence ® parcourt un domaine

angulaire situé autour de 26g/2. Ainsi, I’échantillon se ‘balance’ (rock) autour de la direction du vecteur de
diffraction Els qui correspond & la situation ou = Og; Els est le vecteur de diffraction au maximum du pic de
diffraction obtenu lors d’un balayage 0/20 sur les mémes plans cristallographiques. Dans 1’espace
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réciproque, un balayage  revient a maintenir constante la norme du vecteur de diffraction et a faire varier sa
direction. Il posséde alors une composante dans et hors du plan (cf. Fig. II-12).
Le maximum du pic ainsi enregistré se situera donc (en 1’absence de désorientation des plans par

rapport a la surface) a la position 0g/2, et 1’¢élargissement de ce pic provient de deux contributions distinctes :
- la taille finie des domaines cohérents dans la direction perpendiculaire a ciB (direction paralléle aux

plans sondés), appelée longueur de cohérence latérale L, qui peut étre obtenue par une loi analogue

a la loi de Scherrer :

KA

A =———
L,sin0,

(2.34)

- la mosaicité, qui représente la distribution angulaire des plans diffractants autour de la direction de
ciB ; cette contribution se définit par un angle de désorientation 1, largeur a mi-hauteur d’une

distribution supposée gaussienne. Cette mosaicité est un bon indicateur du degré de texture.

Le terme L, dépend de ’angle de diffusion, aussi, pour séparer les deux contributions, faut-il réaliser
des balayages ® a deux ordres différents sur une méme famille de plans. Néanmoins, hormis le cas de films
qui croissent de maniere idéale sur un substrat (films minces de semi-conducteurs épitaxiés), I’effet de la

mosaicité s’avere étre généralement prépondérant.

a) Aq,

Fic. II-12 : Représentation dans 1’espace réciproque de balayages en géométrie asymétrique ; @) balayage en ® ou
‘rocking-curve’ ; b) balayage ®/26 ou ‘6/20 décalé’.

Une seconde technique de diffraction asymétrique consiste a réaliser un balayage ®/26 ou ‘6/260
décalé’ : le principe est identique a un balayage 0/26, a ceci prés que 1’angle d’incidence est légérement
différent de 26/2 (o=0=xa ), cet écart étant maintenu constant durant 1’acquisition. Un avantage de cette
géométrie réside dans le fait que par ce biais, il est possible de s’affranchir de la contribution du substrat au
signal diffracté, lorsque celle-ci est située dans un domaine angulaire voisin de celui du film. En utilisant le
fait que les pics du substrat sont beaucoup plus fins que les pics du film déposé, il suffit de choisir
convenablement 1’angle o, en fonction de la largeur a mi-hauteur des ‘rocking-curves’ du substrat et du film,

pour éliminer la majeure partie de la diffraction par les plans du substrat.

63



3.2.3. Techniques particulieres

Il existe des techniques d’acquisition de spectres de diffraction combinant plusieurs géométries.

Nous citons ici celles que nous avons utilisées durant ce travail.

¢ Le balayage en ¢': il consiste & faire tourner 1’échantillon dans son plan, les angles d’incidence et

d’émergence étant fixés a une position angulaire préalablement déterminée par des balayages adéquats et
pour laquelle les plans cristallographiques sondés sont en position de Bragg. Ce type de balayage est
nécessaire pour I’étude d’échantillons épitaxiés, car dans ce cas la diffraction n’a lieu que dans des directions
bien définies en ¢. Le nombre de pics de diffraction obtenus par un tel balayage est une signature de la
symétrie du matériau étudié. En revanche, pour un film a texture de fibres, un balayage en ¢ va donner un
spectre d’intensité constante, puisque toutes les orientations sont présentes dans le plan. Ainsi, cette
technique permet de déterminer 1’orientation cristallographique dans le plan des couches.

Ce type de balayage est également utilisé pour réaliser des figures de podles, dont le principe d’acquisition
consiste a effectuer des balayages en ¢ successifs pour différentes inclinaisons de 1’échantillon, ce qui permet

de déterminer les répartitions angulaires des plans sondés et donc de quantifier la texture du film.

¢ Les cartographies de [’espace réciproque : elles permettent de déterminer la forme des taches de

diffraction dans le réseau réciproque. Le principe consiste a faire varier les composantes gy et q, du vecteur
de diffusion autour des nceuds du réseau réciproque et a enregistrer la distribution d’intensité ; on obtient
alors un signal I = f(qx, q,), que 1’on représente soit en courbes de niveaux, soit en visualisation 3D.
Concretement, le goniomeétre procede a une série de balayages ®/26, les coordonnées du vecteur de
diffraction étant liées a ces angles par les relations suivantes (Eq. (2.35)) :

q, = 4% sinf sin(6 — )

in (2.35)
q, = Tsine cos(8 — o)

La cartographie autour des pics de Bragg permet d’avoir acces, sur une méme carte, a la totalité¢ des
renseignements concernant la couche étudiée. Les diverses informations quantitatives sur la microstructure le
long de la direction de croissance et dans le plan de la couche sont obtenues au moyen de profils d’intensité
paralléles aux axes q, et qx respectivement, qui permettent d’obtenir des distributions unidimensionnelles

I=1f(w) et I =f(20) respectivement.

La figure 1I-13 donne une représentation schématique des différents types de balayages de diffraction

possibles, hormis les balayages ¢ qui se situent dans un plan perpendiculaire.

! ¢ est I’angle azimutal permettant de définir une orientation dans le plan des couches (cf. 4.2.1)
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Fic. II-13 : Représentation schématique des différents types de balayages de diffraction (6/26, /26, 26, ®) possibles ;
I’ellipse grise représente un noeud du réseau réciproque.

3.3. Dispositifs expérimentaux

3.3.1. Diffraction aux grands angles

Pour les études structurales, nous avons utilisé un appareil Siemens D500. Il s’agit d’un goniomeétre a
deux-cercles (o et 20), équipé d’un tube a foyer linéaire avec anti-cathode de cuivre et d’un détecteur a
scintillation, tous deux mobiles et dont les mouvements peuvent étre couplés (balayage 6/0) ou découplés
(balayage ®/0). L’échantillon est fixe dans ce montage dédié a I’étude des poudres. Ce diffractométre est
¢galement muni d’un monochromateur arriére de graphite qui réduit sensiblement le rayonnement blanc et la
raie K du cuivre, de diaphragmes a ouvertures fixes et variables avant I’échantillon permettant de diminuer
la divergence du faisceau ainsi qu’aprés 1’échantillon pour limiter la diffusion parasite et enfin d’une fente
placée devant le détecteur qui définit la résolution. Pour les spectres présentés dans ce travail, la fente fixe
placée devant le détecteur était de 1°.

Cet appareil est a géométrie focalisante dite de Bragg-Brentano, c’est-a-dire que le tube émet un
faisceau divergent qui, apres diffraction sur 1’échantillon, va converger vers la fente du détecteur ; les trois
¢léments doivent donc étre placés sur le méme cercle de focalisation. Si cela ne pose pas de probléme pour le
tube et le détecteur, dont le positionnement a été effectué en usine, le réglage de 1’échantillon "a la bonne
hauteur" z,, définie comme étant celle ou la surface de 1’échantillon est effectivement sur le cercle de
focalisation, demande que ’on y préte attention (cf. Fig. 1I-14). En effet, une mauvaise position (décalage
Az) va introduire un décalage (A20) non constant avec 1’angle de diffusion tel que A20 =cos 6% , ou Ry est

0

le rayon du cercle de focalisation.
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FiG. II-14 : Schéma du dispositif de diffraction aux grands angles en géométrie Bragg-Brentano.

Pour les études des états de déformation/contrainte, nous avons utilisé le diffractomeétre 4-cercles
Seifert XRD3000 en configuration adaptée. Dans cette configuration, le montage est constitué¢ en entrée d’un
tube a rayons X & anticathode de cuivre et a foyer ponctuel de dimensions 1x1 mm® d’un filtre de Ni
permettant d’absorber le rayonnement Kg, d’un collimateur de diametre variable, et a la sortie de
I’échantillon d’une fente anti-diffusion et d’une fente détecteur définissant la résolution. Le détecteur est
situé¢ a une distance de 340 mm de 1’échantillon.
Suivant le type d’échantillons étudiés, le diametre du collimateur ainsi que 1’ouverture des fentes ont été
optimisés ; pour les films texturés, nous avons utilisé¢ un collimateur de 1,0 mm de diameétre, une fente anti-
diffusion de 1,0 mm et une fente détecteur de 0,5 mm, assurant une résolution de ~ 0,04° (correspondant a
une incertitude expérimentale moyenne Aa/a~0,001). Par contre, pour les films épitaxié€s, un collimateur de
0,5 mm a été préféré, ainsi qu’une fente anti-diffusion de 0,5 mm et une fente détecteur de 0,3 mm
garantissant une résolution de ~ 0,025° (correspondant a une incertitude expérimentale moyenne
Aa/a~0,0000).

La perfection de 1’alignement du diffractométre a fait 1’objet d’une réelle attention, en particulier en
ce qui concerne la référence en 26, le positionnement de 1’échantillon au centre du goniométre. De plus, il est

important de noter que la reproductibilité des mesures a été testée plusieurs fois.

3.3.2. Diffraction aux petits angles

Nous avons utilisé deux montages différents pour réaliser les acquisitions des spectres de diffraction
X aux petits angles : un montage congu en laboratoire pour les étalonnages de vitesse de dépdt et le
diffractometre Seifert XRD3000, en configuration adéquate, pour les études fines demandant une certaine

résolution et permettant des balayages sur un plus grand domaine angulaire.

¢ Montage dispersif

Ce montage congu au laboratoire fonctionne sur le mode angulaire dispersif, basé sur la détection
simultanée des faisceaux réfléchis dans un (relativement) large domaine angulaire lorsque I’échantillon est

éclairé par un faisceau de rayons X divergent. Ce faisceau est issu d’un tube a foyer linéaire de dimensions
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8x0,4 mm’. Avec cette configuration, le domaine angulaire accessible est approximativement proportionnel a
la longueur du foyer et inversement proportionnel a la distance source-échantillon. Dans le cas présent, cela
donne un domaine maximum de 2,3° en 20, ce qui reste suffisant pour une étude rapide. Un couteau en
tantale positionné prés de la surface absorbe le faisceau direct et permet de déterminer 1’origine angulaire.
Un monochromateur arriere sélectionne la longueur d’onde utilisée, ici la raie Ky du cuivre. Les rayons
diffractés se propagent dans un tube sous vide puis sont recueillis sur un détecteur lin€aire. Enfin, un
analyseur multicanal transmet les données a un ordinateur.

Le principal avantage de cet appareillage est la rapidité d’installation des échantillons et d’acquisition des

spectres, ce qui en fait I’outil idéal pour les étalonnages des vitesses de dépot.

+ Diffractomeétre Seifert XRD3000 en configuration de réflectométrie X

Ce montage, nettement plus complexe que le précédent, permet de travailler en géométrie paralléle.
Tout d’abord, le faisceau linéaire issu du tube a rayons X subit une double réflexion sur des plans (220) de
monocristaux de germanium, ce qui permet de le rendre paralléle et de séparer les longueurs d’ondes émises
par le tube. Une fente mobile d’ouverture 0,1mm en aval des cristaux de germanium permet la sélection du
rayonnement K,; uniquement. Un couteau est placé trés pres de la surface de 1’échantillon, afin de d’obtenir
une surface éclairée constante et d’atténuer au maximum le faisceau direct, ce qui permet d’observer dans les
meilleures conditions le plateau de réflectivité totale. L ’intensité diffusée est recueillie dans le détecteur situé
a 220 mm de I’échantillon et devant lequel une fente de 0,07 mm est placée, ce qui assure une résolution
angulaire (<0,01°) inférieure a la largeur des franges observées. Un absorbeur automatique, constitué¢ de
languettes de Cu d’épaisseur variable, permet d’enregistrer sur un méme spectre sans changer les conditions
d’acquisition I’intensité recueillie qui varie sur plusieurs décades.

Le réglage le plus délicat, outre celui des monocristaux et de la fente d’entrée, est celui du
parallélisme entre le faisceau incident et la surface de I’échantillon. 11 consiste a effectuer un balayage o
avec un angle de diffraction 26, quelconque (sur le plateau de réflexion totale afin d’avoir un signal intense)

et a faire en sorte que le maximum du pic de réflectivité obtenu se situe bien a la position 26,/2.

Absorbeur automatique

L Générateur de rayons X
(anticathode de cuivre longue)

Echantillon Ge (220)
Fente 0,05 mm i .

'
N

Détecteur Fente 0,1 mm

Fic. II-15 : Schéma de principe du montage Seifert en géométrie de diffraction aux petits angles.
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3.4. Simulation des spectres expérimentaux

3.4.1. Facteurs de correction

La confrontation entre simulation et spectres expérimentaux n’est possible qu’a la condition de
prendre en compte un certain nombre de facteurs correctifs de 1’intensité. En particulier, 1’ajustement des
spectres de multicouches, dont nous présenterons la méthodologie dans la partie suivante, nécessite de
considérer trois facteurs (une présentation détaillée se trouve par exemple dans [Noy1987]) :

- le facteur de polarisation P, dii a la réflexion (ici unique) du faisceau diffract¢ sur un

, _ e 1+|cos 26, |" cos 26 ,
monochromateur, dont 1’expression est définie comme P = - avec 0, l’angle
1+ |cos 20,

d’attaque sur le monochromateur, et n vaut 1 ou 2 suivant la qualité du monochromateur“*'*!

- le facteur d’absorption A, dii a I’absorption d’une partie de 1’énergie des faisceaux incident et

diffracté lors de la traversée de 1’échantillon : A=l—exp[—2utsin9"], ou u est le coefficient

d’absorption linéaire et t I’épaisseur traversée ; ce facteur prend en compte la correction de variation

de surface éclairée qui s’obtient simplement en considérant la projection du faisceau incident (appelé

facteur géométrique dans I’espace réel (sin0) ")

- le facteur de Lorentz L = (sin 29)7l , terme de correction géométrique dans ’espace réciproque.

Finalement, I’intensité mesurée I, est le produit de l’intensité diffractée Iy par ces trois facteurs :
[ .=1.GPA.

diff

3.4.2. Spectres de multicouches

Pour ajuster les spectres de diffraction X des multicouches aux grands angles, en géométrie

Full992] ' Ce programme

symétrique, nous avons utilisé le programme SupReX, développé par Fullerton ez coll.!
est basé sur une approche cinématique de I’intensité diffusée, il calcule donc analytiquement 1’intensité
diffractée par D’épaisseur entiére de la multicouche. Ainsi, chaque sous-couche posséde ses propres
parametres structuraux caractéristiques, distance interplanaire et nombre de plans, mais également son propre
facteur de diffusion atomique, éventuellement pondéré par un facteur de correction, t¢, et prenant en compte
un désordre de position atomique aléatoire par le biais d’un facteur de Debye-Waller. Ce programme intégre
bien entendu les différents facteurs de correction habituels (cités en 3.4.1). Plusieurs modéles sont

disponibles, et ce afin de simuler au mieux les (généralement nombreuses !) sources de désordre possibles

dans la direction de croissance.

Tout d’abord un modele spécifique permet de simuler un mélange chimique aux interfaces, sur la

base d’un gradient linéaire reproduit en considérant que les facteurs de diffusion atomique ainsi que les
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distances interfaciales dans ces zones mélangées sont obtenues par une simple loi de composition ; c’est le

1 o \ r r r . e,z
(519881 "précisons que ce modéle présente la désagréable ambiguité

modele dit ‘trapézoidal’ décrit par Stearns
d’étre a la fois trés intéressant car il est censé apporter des informations quantitatives sur le mélange
interfacial, mais il ne permet généralement pas de reproduire les largeurs des pics de super-réseaux car il
n’intégre pas suffisamment de parameétres de fluctuations.

Ensuite, différents modéles permettent d’injecter du désordre en introduisant des fluctuations
continues ou discrétes des paramétres caractéristiques des couches constitutives de I’empilement. Nous ne
présentons ici que celui que nous avons utilisé. Ce modeéle considére une seule distance inter-atomique dans
la direction de croissance a I’intérieur des sous-couches d’un élément donné, autorisée a fluctuer de maniére
continue selon une distribution gaussienne de largeur 6d ; ceci permet de modéliser un désordre de position
aléatoire intra-couche. Sauf changement par ['utilisateur, la distance interplanaire a 1’interface est supposée
égale a la moyenne des distances interplanaires les plus proches. Concernant le nombre de plans, le probléme
est un peu plus compliqué : ce paramétre doit varier de fagon discréte puisqu’il ne peut étre qu’un entier.
Cependant, ce n’est généralement pas le cas. Aussi, lorsqu’une valeur décimale (N + n) est attribuée a ce
parameétre, N étant un entier et n un réel tel que 0<n<I, le modéle considere les entiers les plus proches par
valeurs inférieure (N) et supérieure (N+1) et les pondére par des coefficients de (1-n) et n respectivement'.
En fait, ce coefficient est appliqué a une distribution gaussienne centrée sur les entiers considérés et dont la
largeur oy est un paramétre ajustable qui permet de reproduire une fluctuation probable du nombre de plans.
Il est également possible d’introduire un désordre continu aux interfaces, c, reproduisant une rugosité
cumulée dans la direction de croissance. L’intensité totale est calculée en sommant (somme en amplitude)
sur le nombre de bicouches souhaité, ce dernier pouvant étre inférieur a la valeur nominale, ce qui
s’apparente alors a une taille de domaine cohérent inférieur a I’épaisseur totale déposée.

Face a une telle quantité de paramétres ajustables, il apparait possible de simuler un méme spectre de
diffraction avec plusieurs jeux de paramétres différents, et ce d’autant plus que certains parameétres possedent
des effets trés similaires. Ainsi, 1’augmentation des différentes rugosités, qu’elles soient discrétes ou
continues, intracouches ou localisées aux interfaces, aura pour principal effet d’atténuer 1’intensité diffusée
et/ou d’¢largir les pics. Certes, il est en théorie possible de discerner une rugosité cumulée d’une rugosité
non-cumulée, la premiére affectant I’ensemble du spectre alors que la seconde joue essentiellement sur les
pics associés a un élément de la multicouche. Toutefois, il est tout a fait concevable d’obtenir plusieurs
solutions, donnant lieu a des spectres calculés indifférentiables a 1’ceil ou par la valeur du parametre

d’accord. Il a donc fallu définir une procédure pour simuler nos spectres expérimentaux.

Tout d’abord, nous avons défini quels étaient les parametres pertinents que nous pouvions extraire
des simulations. Puisque le peigne de la multicouche et la position des enveloppes des deux constituants sont
décrits par les paramétres structuraux de la multicouche, a savoir les distances interplanaires et les nombres

de plans, nous n’avons retenus que ces quatre parametres. Nous avons alors imposé de reproduire la position

! Par exemple, si N = 10,2 , le modéle considére 10 et 11 plans pondérés respectivement par les coefficients 0,8 et 0,2.
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des pics de super-réseaux des spectres obtenus expérimentalement a la fois au premier et au second ordre
de diffraction, de sorte a vérifier la validité de ces parametres, les simulations sur deux ordres étant par
essence beaucoup plus contraignantes et donc fiables que celles sur un seul ordre. Puis, nous avons ajusté
I’intensité relative et la largeur des pics en jouant sur les parametres de fluctuations. Il faut noter que ceci

peut parfois amener a corriger légérement les paramétres structuraux déterminés en premier lieu.

3.4.3. Spectres de réflectivité

La simulation des courbes de réflectivité apporte, comme nous I’avons déja mentionn¢, de
nombreuses informations : densité, épaisseur, période le cas échéant. Pour simuler une courbe expérimentale
dans la théorie optique, il faut faire un traitement récursif des réflexions-transmissions des ondes incidentes a
travers les interfaces. Les films n’étant jamais parfaits, une bonne modélisation nécessite de prendre en
compte les rugosités (topographie, composition), de surface et/ou d’interface, ce qui se fait généralement,
lorsque ’amplitude de la rugosité est de I’ordre de grandeur de la longueur d’onde apparente A/sin®, par
I’introduction d’un terme correctif, de méme forme que le facteur de Debye-Waller, au niveau du calcul des

intensités diffusées par des surfaces planes :

I =1, exp{—4n s1;e (c)} (2.36)

avec Ip et Iy les intensités diffusées par des surfaces planes et rugueuses, respectivement, et <6> I’amplitude

quadratique moyenne des rugosités.

Nous avons utilisé le programme d’exploitation ‘Analyze’ (élément du programme d’analyse de
données SEIFERT) pour simuler les spectres expérimentaux. Le principe consiste a répertorier dans le
programme les différentes couches constitutives du film étudi¢ et a faire varier leurs paramétres

caractéristiques, soit : 1’épaisseur, la rugosité et la densité, afin de reproduire la courbe expérimentale.

4. Détermination des contraintes dans les films minces

Trois catégories de contraintes résiduelles sont généralement considérées: les contraintes de
croissance, les contraintes de cohérence (ou d’épitaxie) et les contraintes thermiques (voir 1.1.2). Il existe
différentes méthodes pour déterminer les contraintes dans les films minces : mécaniques, comme la mesure
de la fleche par profilométrie, optiques, comme la mesure de la courbure par déflexion d’un faisceau
lumineux ou bien encore par des techniques de diffraction des rayons X. Nous présentons ici ces deux

dernieéres méthodes puisque nous les avons utilisées dans ce travail.
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Chapitre II : Techniques expérimentales...

4.1. Détermination de la contrainte par la méthode de la courbure

Nous disposons au laboratoire d’un montage optique permettant de mesurer la courbure d’un substrat
fin sous I’action des contraintes présentes dans le film qu’il supporte. Cet appareillage présente 1’avantage de
pouvoir étre monté en série sur un implanteur, de sorte qu’il soit possible de suivre la cinétique d’évolution
de la contrainte sous irradiation, comme nous le montrerons dans le chapitre I'V.

La mesure de la courbure se fait a 1’aide du dispositif optique suivant (Fig. [I-16) :

laser

‘_,-" .
i = lentille échantillon
caméra CCD \ — ]
L \ 1
=i i . :
miroir _——" b
oscillant 4 y | . Y
= P \

hublot

Fic. I1-16 : Dispositif optique de mesure de courbure.

Le principe de la mesure est le suivant (cf. Fig. II-17) : un spot laser est dirigé sur un miroir placé au
foyer objet d’une lentille mince convergente. Lorsque le miroir oscille (angle 0), un faisceau paralléle balaye
I’échantillon. Le déplacement du faisceau réfléchi est enregistré par une caméra CCD, placée dans le méme
plan que le miroir initial. La variation de position du spot réfléchi (dx) en fonction de I’angle incident 0 est
reliée au rayon de courbure R du substrat par la relation :

dx 2f :
d R

d’ou I’on peut extraire le rayon de courbure R, f étant la distance focale de la lentille utilisée (ici f=1 m, pour

(2.37)

engendrer un débattement en x suffisant). Connaissant le rayon de courbure du substrat, la valeur de la

contrainte dans le film est donnée par la formule de Stoney™>**"** :

2
oo| B | M (L1 1 (2.38)
I-v, J6h,{ R R,

ou hy et hy sont les épaisseurs respectives du substrat et du film et Ry et R sont les rayons de courbure du

1-v

S

substrat respectivement avant et aprés dépot. Notons que le terme [ s ] définit le module biaxial du

substrat, noté Y.
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La validité de cette formule repose sur plusieurs hypothéses fondamentales :
- le substrat est fin, initialement plat et isotrope du point de vue des propriétés €lastiques
- le film a une épaisseur, homogéene sur toute sa surface, trés inférieure a celle du substrat de sorte que
ce dernier subisse enti¢rement la flexion due aux contraintes ; en outre, celles-ci sont supposées étre
uniformes dans le plan
- le systéme film/substrat est libre mécaniquement
- la flexion est faible (la fléche est largement inférieure a I’épaisseur du substrat).
Si le rayon de courbure initial n’est pas suffisamment élevé, il suffit de faire une mesure de référence avant
le dépdt : comme ’indique 1’Eq. (2.38), nous avons pris cette précaution. Concernant I’épaisseur du film, des
observations indirectes sur différents échantillons (RRX, AFM) ont montré qu’elle était homogéne. Enfin,
nos mesures ont été effectuées sur des échantillons posés a plat sur un support circulaire percé en son centre
et par conséquent sujets a la force de gravité. Néanmoins, devant les rayons de courbure mesurés, les effets
de la gravité apparaissent largement négligeables ; de plus, le fait d’avoir réalisé des mesures avant dépot

permet de s’affranchir de ces effets, la faible masse déposée ne changeant pas le poids de 1’échantillon.

laser lentille §

miroir
oscillant

échantillon

caméra CCD

Fic. I1-17 : Représentation schématique du dispositif optique de mesure de la courbure.
4.2. Détermination de la contrainte par diffraction des rayons X

La diffraction des rayons X permet de déterminer les microdéformations mais également de remonter
aux contraintes macroscopiques, via la mesure des déformations élastiques. Rappelons que les
microdéformations sont liées a des variations non homogenes des distances atomiques autour d’une valeur
moyenne, entralnant un élargissement des pics de diffraction. En revanche, les contraintes proviennent d’une
déformation uniforme macroscopique d’un ensemble de grains provoquant une déformation globale des
distances interréticulaires, et se traduisant par un déplacement des pics de diffraction. Ce sont ces derniéres
dont nous allons traiter dans cette partie. Pour les études des états de déformation/contrainte, nous avons

utilisé le diffractomeétre 4-cercles Seifert XRD3000 en configuration adaptée (cf. partie 3.3.1).
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4.2.1. Définition des référentiels

La méthode permettant de déterminer les contraintes dans un film mince par diffraction des rayons X

nécessite de définir trois systémes de coordonnées différents :

¢ Le référentiel cristallographique est défini par les trois vecteurs de base ¢, de la maille unitaire du réseau
caractérisant la structure du matériau étudi€. Nous nous limiterons ici au cas des structures cubiques, et le

repére est donc : (¢, =[100], ¢, =[010], ¢, = [001]).

¢ Le repére échantillon est défini par trois vecteurs ej tels que 1’un des vecteurs soit dirigé selon la normale

a I’échantillon (par convention, il s’agit de ej). Il est par conséquent fonction de [I’orientation
cristallographique des films étudiés. Si les plans paralléles a la surface sont de type (111), comme c’est
généralement le cas pour les films de nickel, le systéme approprié¢ choisi est (a = [ilO], ej = [ﬁ2 1, ei =
[111]); pour une orientation de type (110), qui est celle correspondant habituellement aux films de

molybdéne, le repére devient (e, =[110],e, =[001], e, =[110]).

¢ Le référentiel du laboratoire L est obtenu en tournant le repére e autour de 1’axe ej d’un angle ¢ appelé
angle azimutal puis en inclinant ce nouveau systéme d’un angle ¥ également par rapport a I’axe ej de telle

sorte que la direction du vecteur de diffraction coincide avec 1’axe L, (voir Fig. II-18).

- —
C3 w L3

Fic. II-18 : Représentation des reperes échantillon ‘e’ et laboratoire ‘L’ ; 'V et ¢ sont les angles d’Euler.

Les déformations sont représentées par le terme € et les contraintes par le terme c. Ces quantités sont

des tenseurs symétriques, d’ordre 2, notés €; et o;. Les conventions utilisées sont telles que le second indice
indique la normale au plan dans lequel la quantité considérée s’exerce et le premier définisse sa direction.

Par exemple, 633 réfere a une contrainte qui s’exerce sur le plan défini par (e ,e, ) et selon I’axe e, .
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4.2.2. Principe général de la méthode

La méthode des sin®F (nous verrons plus loin la raison de cette dénomination), repose en fait sur la

combinaison de deux théories différentes : la diffraction des rayons X et 1’¢élasticité linéaire. Des ouvrages de
[Noy1987, Haiik1997]

référence dans ce domaine décrivent de maniére trés détaillée cette méthode

hkl

Le principe est de prendre comme jauge de déformation la distance interplanaire d,, , ou, comme

c’est généralement le cas, le paramétre de maille a,, d’une famille de plans (hkl) dans une direction (‘¥, ¢)

donnée : la déformation &™

v » €Xprimee dans le repere du laboratoire (celui ou I’on mesure expérimentalement

les parametres de maille), est donnée par la relation :

£y, = " (239)

ol ag est appelé ‘paramétre de maille libre de contrainte’’. Il correspond au paramétre de maille indépendant
de la contrainte exercée : en pratique, cela correspond au cas ou la relation (2.39) s’annule, c’est-a-dire,
classiquement, lorsque le film n’est pas déformé. Ce paramétre est le plus souvent inconnu ; en effet, il a été
montré dans différentes études qu’il pouvait différer fortement de celui du matériau massif, du fait d’une
composition chimique sensiblement modifiée par la formation d’un mélange aux interfaces ou encore par

I’introduction d’impuretés.

La déformation est reliée a un déplacement de la position du pic de diffraction que 1’on peut
déterminer en différenciant la loi de Bragg :
i _ g
€, =————=—cotanf,A(0,,) (2.40)

W
a,

ou 0 est I’angle de Bragg lié¢ a a,. Cette équation nous apporte deux résultats importants : la déformation est
proportionnelle au déplacement du pic de Bragg par rapport a sa position de référence, et I’erreur commise

sur sa valeur sera d’autant plus petite que 1’angle de diffraction sera grand.

La théorie de 1’¢lasticité linéaire intervient par I’intermédiaire de la loi de Hooke généralisée, qui

permet de relier les déformations aux contraintes :

&ij = éijkl Ou (241)

avec Siu le tenseur d’ordre 4 des compliances, constantes d’élasticité du matériau, exprimé dans le

référentiel cristallographique.

' Nous verrons dans le chapitre IV que nous adopterons une définition différente pour ce paramétre a,

74



Une représentation simplifiée de ce tenseur est obtenue en utilisant les reégles suivantes (notations de Voigt) :

11 12 13 1 6 5
22 23 |= 2 4
33 3

Les déformations sont mesurées dans le référentiel du laboratoire et les compliances s’expriment
dans le repere cristallographique (celles-ci sont connues si I’on admet que les constantes d’élasticité des
films minces sont égales a celles des matériaux massifs). Ainsi, les contraintes, qui sont définies dans le
repere échantillon, pourront étre déduites de la loi (2.41) a condition de procéder a quelques manipulations
sur les tenseurs. Tout d’abord, il faut exprimer le tenseur des contraintes dans le référentiel
cristallographique ; puis, il faut employer la relation (2.41) pour déterminer le tenseur des déformations et
enfin, il faut appliquer une matrice de rotation au tenseur obtenu afin de 1’exprimer dans le repere du
laboratoire. Cette procédure permet ainsi de relier les contraintes présentes dans 1’échantillon aux paramétres
de maille déterminés expérimentalement, par le biais du paramétre de maille libre de contrainte a, et bien

évidemment les constantes d’élasticité S;; :

a =a,[1+f(S,.0,)] (2.42)

we
Nous devinons aisément que I’expression de f(S;,c,) sera spécifique a chaque orientation et/ou état de

contrainte étudié. En particulier, dans certaines situations, que nous allons préciser dans la partie suivante, la

déformation est proportionnelle, via les constantes d’élasticité et les termes de contraintes, & sin™¥ :

all =a,[1+1(S,,0,)sin* ¥ | (2.43)

f(S,,0,) étant une fonction linéaire de la forme Ac, +Bo sin’\¥ . Par conséquent, il faut effectuer au

ij?
moins autant de mesures de paramétres de maille a différents angles W que le nombre de parametres

inconnus recherches (ap, 6,), d’ou le nom de ‘méthode des sin®P”.

4.2.3. Application aux films minces et procédure d’ajustement

L’application de la méthode présentée ci-dessus au cas des films minces nécessite de formuler
quelques hypothéses supplémentaires. Une présentation claire et détaillée de ce sujet est proposée dans
Iarticle de Clemens et coll.!<'*'*°*

Un film mince uniforme est libre de se dilater ou de se contracter suivant la normale a sa surface
puisque cette dimension n’est pas fixée par le substrat. Ainsi, le terme G533 est nul, de méme que les termes de

cisaillement impliquant la normale a la surface o3 et 6,3 ; le terme o, est également nul si ’on choisit un

référentiel adéquat (ce qui est toujours possible). Le tenseur des contraintes prend alors la forme suivante :

g, 0 O
0 o, O
0 0 0
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ou oy et oy, sont appelées contraintes principales, définies dans les directions principales du plan. L’état de
contrainte du film est dit biaxial. Le nombre d’inconnues a déterminer est alors de trois, il faut donc mesurer
les paramétres de maille d’une méme famille de plans, d’indice élevé si possible (afin de réduire 1’erreur

expérimentale), dans trois directions ¥ différentes.

Dans les cas que nous étudierons, nous aurons affaire a des films texturés, voire épitaxiés. Les
directions (¥, ¢) ou la diffraction se produit sont par conséquent discretes, ce qui oblige a faire des choix
expérimentaux (plans cristallographiques sondés, choix du variant) et des choix de modéle (état de

contrainte, constantes d’élasticité,...) que nous indiquerons explicitement dans chaque cas.

Pour la manipulation des tenseurs ainsi que pour I’analyse des données expérimentales, nous avons
utilisé le logiciel de calcul ‘Mathematica’. En effet, il permet d’effectuer les rotations des matrices de

maniere rapide et siire pour toutes les situations que I’on peut rencontrer, en particulier pour les différentes

hkl

v, déterminé

textures possibles. De plus, nous pouvons tracer 1’évolution du paramétre de maille a

expérimentalement en fonction de sin®¥ et ajuster la relation (2.43), déterminée pour la situation considérée
(en tenant compte des choix exposés ci-dessus), a ces données expérimentales et par conséquent déterminer
les paramétres inconnus tels que les contraintes et le paramétre de maille libre de contrainte. Les valeurs
issues de 1’ajustement peuvent étre données avec un niveau de confiance défini par I’utilisateur ; nous avons

choisi un intervalle de confiance de 95%.

5. Irradiation sous faisceau d’ions de films minces

A D’origine, I’irradiation aux ions a été développée dans le but d’implanter des dopants dans les semi-
conducteurs, et elle s’est rapidement imposée car elle permettait d’introduire des impuretés de facon
controlée et reproductible. Son champ d’application s’est ensuite étendu aux autres matériaux, comme les
métaux, les céramiques, les polymeéres, et ce pour de nombreuses applications, essentiellement pour modifier
la surface des objets traités, pour les rendre plus durs par exemple. Aujourd’hui, elle est devenue un outil
largement employé pour contréler ou modifier la microstructure, les propriétés physiques ou 1’état de

contrainte des films minces. Cette derniere application nous intéresse ici tout particuliérement.

5.1. Le dispositif d’implantation

L’implanteur utilisé a été construit au laboratoire sur le modéle de celui développé au CSNSM a

Chal98l] 1] s’agit d’un séparateur électromagnétique d’isotopes classique, composé de quatre dispositifs

Orsay'
principaux :
- une source d’ions ou, d’un plasma formé par le bombardement d’une vapeur atomique par des

¢électrons émis par un filament, un faisceau d’ions est extrait par un champ électrique
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- un secteur magnétique qui permet de sélectionner les ions a implanter
- un tube d’accélération ou les ions acquiérent une énergie cinétique comprise, dans le cas présent,
entre 30 et 180 keV (par unité de charge)
- un systéme de plaques de déviation électrostatiques verticales et horizontales afin que le faisceau soit
focalisé sur la cible pour permettre le balayage de toute sa surface.
Notons également la présence d’un repousseur d’électrons au niveau de la cible qui évite que ces charges
électriques ne soit comptabilisées dans la mesure de la dose déposée. L’opération s’effectue bien entendu
sous vide secondaire (pompage cryogénique), la pression dans la source étant de quelques 10™ Torr et celle
dans la chambre d’implantation se situant aux environs de 107 Torr. Le courant de faisceau peut varier dans
une large gamme, de 2 nA a 150 pA, ce qui permet de déposer de faibles comme de fortes fluences en un

temps raisonnable et avec une bonne précision.

5.2. Caractéristiques des irradiations

Toutes nos expériences d’irradiation ont été effectuées avec des ions argon, en prenant soin de ne pas
dépasser des courants de 1 a 2 pA/em’ afin de limiter I’échauffement des échantillons, et dans le domaine
des basses énergies, ou la théorie des collisions €lastiques peut s’appliquer (cf. annexe 2). La représentation
des ralentissements électronique et nucléaire calculés avec le logiciel SRIM corrobore cette affirmation (voir

Fig. I1-19).

1000

—— électronique
800+ —<— nucléaire

600
400

200

Ralentissement dE/dx (eV/A)

2 3 104 ) 105 6 7
Energie (eV)

Fic. 11-19 : Ralentissement électronique et ralentissement nucléaire d’ions argon dans une matrice de molybdéne
calculés avec le logiciel SRIM2003.

Aux énergies utilisées (Ey), de I’ordre de quelques centaines de keV, le ralentissement électronique, méme
s’il est, d’apres ce calcul, légerement supérieur en amplitude au ralentissement nucléaire, peut &tre considéré
comme négligeable tant il est faible par rapport a son intensité maximale et donc loin du domaine ou il peut
créer des dommages, du moins dans les cibles métalliques, comme cela a été démontré expérimentalement.

En revanche, nous pouvons constater que le pouvoir d’arrét nucléaire atteint quasiment son maximum.
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Chapitre II : Techniques expérimentales...

Les énergies des ions incidents utilisées ont été sélectionnées grace au code de calculs SRIM de sorte
que le profil d’endommagement soit le plus homogene possible sur toute 1’épaisseur de la couche irradiée.
De maniére générale, étant donné 1’épaisseur et la composition de nos films, les énergies étaient de 1’ordre de
300 keV. Les fluences ® administrées sont restées la plupart du temps faibles (quelques 10" ions/cm®) mais
dans certains cas elles ont dépassé 10'® ions/cm”. Les conditions exactes d’irradiation seront précisées dans
chaque cas.

Nous avons évoqué précédemment quelques parameétres qui permettaient de décrire une irradiation.
Nous présentons ici les caractéristiques d’une irradiation type que nous avons effectuée, afin de fixer les
idées sur la nature de ces traitements. Il s’agit d’une irradiation par des ions argon accélérés a 320 kV d’un
film de Mo de 1500 A d’épaisseur déposé sur un substrat de silicium. Le graphique de la figure 11-20
représente le profil d’endommagement pour 1’énergie sélectionnée. Le tableau ci-dessous regroupe les

parameétres pertinents de 1’irradiation :

ion E, (keV) Ny v (dpa/®) | Fp(eV/A) | Tu(keV) | (T)(keV) | Tyn (keV)

Ar 320 1400 15107 96 265 2.2 19

Tab.II-1 : Paramétres caractéristiques des expériences d’irradiation : E, est 1’énergie des ions incidents, Ny est le
nombre moyen de déplacements atomiques créés par ion incident, v représente le nombre moyen de déplacements subis
par atome cible, Fp est la densité d’énergie moyenne déposée sous forme élastique par ion par unité de longueur, Ty,

<T> et Ty, sont respectivement les énergies maximale transférée, moyenne et médiane.
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Fic. I1-20 : Profil d’endommagement lors de I’irradiation d’un film de 150 nm de Mo par des ions Ar de 320 keV.

Le parameétre vgp,, présenté dans le tableau II-1, est le nombre moyen de déplacements subis par
atome cible ; il fait appel a la notion de dpa, et est déterminé de maniere relativement simple :

_Ny M

dpa —

D 2.44
e PNy, ( )

avec e 1’épaisseur du film, M et p respectivement les masses molaire et volumique du matériau et N, le

nombre d’Avogadro. L’énergie médiane, elle, a été déterminée graphiquement, a partir du spectre pondéré

des reculs primaires représenté sur la figure 11-21.
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Fic. 11-21 : Spectre des reculs primaires pondéré par le nombre de défauts déterminé pour des ions Ar de 320 keV

pénétrant dans une cible de Mo de 1500 A ; le trait plein est un guide pour les yeux.

Nous pouvons remarquer que 1’énergie moyenne n’a guere de signification physique ici, puisque 1/5
seulement des déplacements sont produits par des reculs ayant cette énergie. Par contre, la moitié des
déplacements atomiques sont générés a I’intérieur de cascades d’énergie supérieure ou égale a Ty, =19 keV,
mais surtout seulement 10% sont produits par des reculs d’énergie inférieure au keV. Ainsi, la grande

majorité des déplacements sont créés dans des cascades.
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C e chapitre présente 1’effet du bombardement se produisant au cours du processus de croissance d’un
film mince par pulvérisation ionique, par des particules énergétiques (ou "atomic peening"), sur la contrainte
et la microstructure de ce film ainsi que son évolution ex sifu sous sollicitation par irradiation aux ions de
‘haute’ énergie, relativement a celle mise en jeu dans le processus de dépot.

Un trés grand nombre d’articles ont été déja présentés dans ce domaine et une bonne compréhension
qualitative des phénoménes est obtenue (cf. chapitre I sect. 1.2.2). Notre intention de revisiter ce sujet dans
des films de molybdéne est motivée en premier lieu par notre souhait d’acquérir une bonne maitrise de
I’influence des paramétres de croissance, tels I’énergie, la masse des ions et leur flux, sur I’état de contrainte
et la microstructure de films élaborés par une méthode de pulvérisation assez peu utilisée : la pulvérisation
par faisceau d’ions directe. Cette méthode présente 1’avantage d’avoir un bon contréle de 1’énergie des ions
de pulvérisation et par ailleurs, puisque la source d’ions est découplée de la cible, la pression de travail est
bien inférieure aux pressions couramment utilisées en technique de pulvérisation magnétron (cf. 11.2.2). En
conséquence, pour la distance cible-substrat utilisée dans notre chambre de dépot, les particules pulvérisées
ne sont pas thermalisées. Nous disposons donc de conditions bien controlées et trés énergétiques (cf. 11.2.2.2)
et, a la différence des études menées par pulvérisation magnétron, ce n’est pas la pression du gaz qui dicte
1’état de contrainte. Le molybdéne, métal réfractaire et donc présentant une tres faible mobilité atomique a
température ambiante, sera par conséquent trés "sensible" aux transferts de quantité de mouvement et
d’énergiec communiqués lors des collisions des atomes incidents avec ceux de la couche en cours de
croissance. Ce métal, constituant des multicouches Mo/Ni qui feront I’objet de notre étude, est par ailleurs un
systtme modeéle pour apprécier ’amplitude des mécanismes balistiques et leur influence sur la
microstructure et 1’état de contrainte de films minces (c’est pour cette raison que ce chapitre n’est consacré
qu’a I’étude des films de Mo). L’analyse sera principalement menée par diffraction des rayons X en sondant
I’évolution du paramétre cristallin pour différentes familles de plans cristallographiques présentant diverses
orientations par rapport a la surface du substrat. Cette voie avait été ouverte au laboratoire par F. Badawi et
coll. P qui avait mis en évidence de maniére originale la corrélation entre la contrainte et I’expansion du
paramétre cristallin non contraint dans des films de tungsténe.

La premicre partie de ce chapitre sera donc consacrée a la présentation de linfluence des
parameétres de croissance. Cette étude n’est pas au coeur de notre sujet, mais nous sera trés utile par la suite
pour mieux appréhender 1’importance des conditions choisies. Elle nous est vite apparue comme une étape
préliminaire pour étudier le role spécifique de I’énergie des adatomes et des mécanismes balistiques
associés, notamment sur les effets interfaciaux dans les systémes multicouches.

La seconde partie de ce chapitre est consacrée a I’étude de la relaxation des contraintes induite par
une irradiation aux ions dans le domaine des centaines de keV ; elle nous fait en quelque sorte parcourir un
chemin inverse a celui de la croissance. Pour comparaison, /’étude de la relaxation par recuit thermique

sera également présentée.
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1. Films minces élaborés par pulvérisation ionique

1.1. Description de ’analyse de I’état de déformation/contrainte

Les contraintes ont été déterminées par diffraction des rayons X a 1’aide de la méthode des sin” ¥
(présentée au chapitre 11.4.2). Nous ne connaissons pas a priori le paramétre de maille libre de contrainte de
nos films, ici dénommé ag.r €t non ag, mais, puisqu’il s’agit de films purs, ce devrait étre le paramétre du
matériau massif. Les films de structure c.c., tels ceux de Mo, adoptent généralement une texture (110)

correspondant a I’empilement des plans denses ; la loi de Hooke s’écrit alors, dans I’hypothése généralement

adoptée pour les films minces d’une contrainte purement biaxiale (6, =0 et 6, =0, 1 # j, cf. [1.4.2.3) :

1+1(Mj [J +(S,, ~ (37 +28,,)sin’ ¢)sin’ ﬂ +
(110)Mo _ 2 2 (3.1)
Y. ne 1 . .

3[%1@44812 )+(S44 + Jsin? (I))Sln2 ‘PJ

Remarquons qu’il existe une dépendance de la déformation avec I’angle azimutal ¢ lorsqu’il y a anisotropie

des contraintes (o, #0,,) et/ou anisotropie des constantes d’élasticit¢é (le facteur d’anisotropie
J=S,-S,-S,,/2 est non nul). Si 'une de ces conditions est vérifiée, une représentation graphique du

paramétre de maille en fonction de sin’ ¥ fera apparaitre un faisceau de droites pour les différentes
directions ¢ sondées, dont la pente, rappelons-le, est proportionnelle a la contrainte. Les plans (110) du Mo

sont effectivement 1égérement anisotropes élastiquement (J = —0,0013 GPa™, avec S'=0,00263 GPa™,
S =-0,00068 GPa" et S = 0,00917 GPa'®*""*”) Les films étant texturés, il a fallu sonder différents

plans cristallographiques pour avoir acces a suffisamment d’angles ¥ différents. Nous avons alors utilisé la

Haiik1997

méthode des directions idéales' 1 qui consiste & considérer le film comme monocristallin, ¢’est-a-dire

qu’un plan cristallographique est défini par les trois angles d’Euler (‘P,(I),O) simultanément ; cela conduit

en outre a suivre toujours la méme population de grains diffractants et donc a se placer dans 1’hypothése de
Reuss, c’est-a-dire que la contrainte est supposée homogene d’un grain a 1’autre. La liste des taches
enregistrées ainsi qu’une projection stéréographique sont fournies dans 1’annexe 3. Certaines d’entre elles
n’ont pu étre étudiées pour certains échantillons en raison d’un temps de comptage parfois prohibitif selon la
‘qualité’ du film. Toutefois, trois directions ont été a chaque fois sondées : ¢ = 0°, 35,26° et 90°.

La figure III-1-a) représente 1’état de déformation/contrainte d’un film typique de Mo déposé sur Si.
Une légére anisotropie des déformations dans le plan est visible, il devient donc nécessaire, en toute rigueur,
de définir une origine des directions azimutales. Nous avons choisi la direction la plus déformée, soit ici la

direction [001]. Ainsi, le référentiel échantillon dans lequel sont déterminées les contraintes est le suivant :
(E1 =[001], e, = [liO], e, = [110]). L ajustement des données expérimentales avec 1’équation (3.1) donne

les résultats suivants : o;; = -3,8 = 0,8 GPa et 55, = -3,9 £ 0,9 GPa, soit des valeurs de contrainte identiques
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. . . . , , 2 o
dans les deux directions principales du plan. Le léger éclatement des courbes de sin” ¥ en fonction de ¢ est
donc ici entierement dii a I’anisotropie des constantes d’élasticité. Nous pouvons alors considérer que nous

sommes ici dans une situation d’un état de contrainte dit ‘équi-biaxial’ (o,, =0, =o_ ), et dans ce cas,

biax.

I’expression (3.1) se simplifie en :

8};?4) =20, [(%+ S, ) +%(S44 +Jsin? (1))sin2 ‘P} (3.2)

Les films de structure c.f.c., tels ceux de Ni, adoptent en général une texture de fibre (111),

correspondant a I’empilement des plans denses. Dans le cas d’un état de contrainte équi-biaxial, la

(111

déformation &,

ne dépend pas de I’angle ¢, comme le prouve la relation :

81\:,1 =0, |:%(ZSH+4Snz—S44)+%S44Sin2 T} (3.3)

Nous avons réalisé I’étude de 1’évolution du paramétre de maille d’un film de nickel de 150 nm
d’épaisseur élaboré par pulvérisation avec des ions argon d’énergie 1200 eV ; les résultats sont présentés sur
la figure I1I-1-b). Nous constatons une tres faible dépendance avec ’angle ¥, ce qui démontre que de tres
faibles contraintes se développent dans le nickel. L’énergie transférée au film de nickel lors de la croissance
par pulvérisation ionique est tres affaiblie étant donnée la trés faible contribution des impacts par des atomes
neutres rétrodiffusés. De plus, a température ambiante, la mobilité atomique est non négligeable si I’on s’en
réfere simplement au rapport des températures Ty/Tr= 0,17 (T, est la température de dépot, ici la température
ambiante) qui s’approche de la valeur critique 0,25 (cf. I.1.1.1). C’est la raison pour laquelle nous avons
choisi d’étudier I’influence des paramétres de croissance, et en particulier des conditions de pulvérisation,

sur des films de molybdéne plutét que de nickel.

[ (110) R [
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=~ 3.20 i . 3.56 O expérience
s simulation 2 3 —— simulation
< ~ 3
> o L
o 3.18 @ 354 (114
= = TR0 (022) (020)
© © (-111)
£ £ [
[ [
T 316 ° 3521 (113)  (20-2)
£ £ 1
e et Gbiax. = -0.55 £ 0.5 GPa
© 3.14 ® 3.50F
S - |
e g [ ager=3.529 £ 0.003 A
kX V] . N T B T T | 348 , 4 14410y 1y
0.0 0.2 04 _ 2 06 0.8 1.0 0.0 0.2 04 0.6 0.8 1.0
tl) sin'¥ b) smz\I’

Fic. I1I-1 : Etat de déformation/contrainte de films minces déposés par pulvérisation ionique sur Si: a) film de Mo et b)
film de Ni, ou les résultats numériques sont issus de 1'ajustement des données expérimentales avec 1'€quation (3.3).
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1.2. Les différents échantillons

Le tableau ci-dessous présente les conditions d’élaboration des échantillons étudiés dans ce chapitre,
échantillons préparés par pulvérisation ionique (Mo(Ar) et Mo(Xe)) et également, a titre de comparaison, par
évaporation thermique (Mo(th)). Notons qu’une série d’échantillons d’épaisseur différente a également été
¢laborée dans les mémes conditions que I’échantillon Mo(Ar)-26. La quantité de gaz (Ar ou Xe) piégé dans
le film a été déterminée par analyse de spectres de Rétrodiffusion Rutherford (RBS) en utilisant un faisceau
d’ions He d’énergie 1,6 MeV ; I’analyse a été délicate car la teneur est ici trés faible. Le xénon, en trop faible
concentration, n’a pas été détecté et la teneur en argon a été estimée étre de I’ordre de 1%, excepté lorsque

1’énergie du faisceau de pulvérisation est réduite a 600 eV.

Tension Vitesse de Epaisseur Teneur en

Echantillons Ions d’accélération dépot p(nm) Substrat | T (°C) | gaz piégé
) As™ (%)

Mo(Ar) Mo26 Ar 1200 ~0.85 150 Si 20 ~0.9
Mo(Ar) Mol1 Ar 1200 ~0.25 150 Si 20 ~0.8
Mo(Ar) Mol13 Ar 600 ~0.25 150 Si 20 ~03
Mo(Xe) Mol5 Xe 1200 ~0.85 150 Si 20 ~0
Mo(th) Rib51 / / ~0.3 150 Si 20 /
Mo(th) Rib65 / / ~0.3 150 Si 200 /

TAB. III-1 : Conditions de dépot et paramétres caractéristiques des échantillons étudiés.

Tous ces échantillons ont été déposés sur un substrat neutre, a savoir un wafer de Si (001) recouvert
d’une couche native d’oxyde amorphe. Les films de Mo sont alors caractérisés par une texture de fibre (110),
c’est-a-dire que la direction de croissance est de type [110] (perpendiculaire aux plans (110) dans une
structure cubique) mais que, dans le plan de croissance, il n’y a pas de direction privilégiée, les plans (110)
sont répartis de manicre aléatoire. En effet, un spectre de DRX en géométrie 6/20 sur une large gamme
angulaire (Fig. III-2) ne montre la présence, outre les pics du substrat, que des pics de diffraction

correspondant aux plans (110).

3000t Mo (110)
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Intensité (cps)
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sool  Si(002)

\ Mo (220)
(1] = 2w il B 111 L
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20 (°)
Fic. III-2 : Spectre de DRX en géométrie 06/26 d’un film de molybdéne déposé par pulvérisation par faisceau d’ions
sur un substrat de Si (001).
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2. Films minces élaborés par évaporation thermique

Nous présentons en premier lieu la caractérisation de films minces de molybdéne obtenus par
évaporation thermique. Par cette méthode d’élaboration, 1’énergie des adatomes n’est que de quelques
dixiémes d’eV au maximum (si le substrat est porté a haute température). Cette technique de croissance est
bien connue, les films ainsi déposés présentent généralement une faible contrainte de croissance en tension...
du moins en 1’absence d’impuretés. La référence a de tels échantillons nous permettra de mieux mesurer les

spécificités des films minces élaborés par pulvérisation ionique en terme de contraintes de croissance.

2.1. Croissance a température ambiante d’un film mince de Mo

Le dépdt d’un film de 150 nm d’épaisseur a été effectué sur substrat de Si a température ambiante et
avec une vitesse de dépot d’environ 0,3 A.s™ L’état de déformation/contrainte de ce film est présenté sur la

Fig. 111-3.
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Fic. I11-3 : Etat de déformation/contrainte d’un film de molybdéne, fortement oxydé, déposé par évaporation thermique
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sur un substrat de silicium. Notons que dans ce cas 1’origine en ¢ a été choisie selon [110].

De maniére surprenante, la contrainte observée dans ce film élaboré par évaporation est en
compression, car la pente des droites est négative. L’éclatement en ¢ des droites est trop important pour
provenir de 1’anisotropie des constantes d’élasticité, ceci semble donc indiquer que ces contraintes ne sont

pas égales dans le plan. De plus, contrairement aux films élaborés par pulvérisation ionique, la déformation

la plus grande est suivant la direction [liO], direction la plus dure élastiquement. L’ajustement des données
expérimentales, en considérant un état de contrainte biaxial avec deux composantes dans le plan (Eq. (3.1)),
donne les résultats suivants :
Gbiax(0°) = -1,3 £ 0,3 GPa, Gjax(90°) = -0,5 £ 0,3 GPa, ags= 3,151 £ 0,003 A
Une analyse chimique par EDX (Energy Dispersive X-ray spectroscopy) (qualitative pour les
¢léments légers) a révélé une forte concentration en oxygene dans cet échantillon. Ceci a été confirmé par

réflectométrie (Fig. I1I-4 et annexe 4), puisque la densité du film est de 7,6 g.cm™, au lieu de 10,2 g.cm™
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pour le matériau massif. Nous avons également dii introduire, pour une simulation compléte du spectre, une
couche d’oxyde en surface, de densité ~ 1,25 g.cm™ et d’épaisseur ~ 30 A. Le dépdt ayant été réalisé dans de
relativement bonnes conditions de vide, nous présumons que cet oxygene s’est introduit dans le film lors de
la mise a I’air de 1’échantillon. Le molybdéne étant réfractaire, une croissance colonnaire est attendue a
température ambiante (cf. diagramme de Thornton Fig. I-1), ce qui a di faciliter 1’adsorption de I’oxygéne et
sa diffusion aux joints des colonnes. Cette insertion d’oxygéne a déja été invoquée comme source de

contraintes de compression!™s200% Oko2004]

}

3 \ | . -
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Fic. II1-4 : Spectre de reflectivit¢ X d’un film de molybdéne déposé par évaporation thermique sur substrat de Si a
température ambiante.

2.2. Croissance a 200°C d’un film de Mo recouvert d’une fine couche

d’aluminium

Afin d’obtenir un film de Mo de meilleure qualité, nous avons procédé a quelques modifications sur
les conditions de croissance. La premiére concerne la qualité du vide : nous avons réalisé une sublimation de
titane avant de déposer le film afin de favoriser le piégeage de 1’oxygene résiduel de I’enceinte ; de plus,
nous avons maintenu une circulation d’azote liquide autour de I’enceinte durant le dépot. La croissance a
ainsi été effectuée sous une pression initiale de ~ 8x10™ Torr avant le dépot et ~ 4x10™® Torr pendant. La
seconde modification avait comme objectif d’accroitre la densité du film, et donc de limiter la structure
colonnaire en réalisant une croissance a température un peu plus élevée, soit ici 200°C. La troisiéme
modification concernait les conditions de sortie de I’échantillon. Nous avons recouvert le film de Mo d’une
couche protectrice d’aluminium destinée a piéger ’oxygéne lors de la mise a I’air. Enfin, lorsque
I’échantillon a été translaté sous vide dans le sas d’extraction, nous avons fait une entrée trés progressive
d’azote pour éviter un effet de refroidissement trop intense résultant de la détente de Joule-Thomson, qui
peut méme, sans précaution, favoriser une condensation d’eau sur le film.

Le film a été déposé sur un substrat de Si, avec une vitesse de dépot ~ 0,3 A.s'. Nous présentons

figure III-5 le spectre de réflectométrie X correspondant ainsi que sa simulation.
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Fic. III-5 : Spectre de reflectivité X d’un film de molybdéne déposé par évaporation thermique a 200°C sur Si.

3, est plus élevée que celle trouvée précédemment ; la couche

La densité du Mo, p = 8,9 g.cm’
d’aluminium, est, elle, trés peu dense et semble donc avoir joué son role de capteur d’oxygene. De plus, la

contrainte est en tension comme le montre I’évolution du paramétre de maille (Fig. 111-6).
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Fic. I11-6 : Etat de déformation/contrainte d’un film de molybdéne déposé par évaporation thermique sur Si a 200°C.

Etant donnée 1’absence d’éclatement en ¢ des droites des sin®¥, nous pouvons supposer un état de
contrainte équi-biaxial. L’ajustement des données a 1’équation (3.2) donne une contrainte résiduelle Gyax
égale a 0,8 + 0,3 GPa. La contrainte d’origine thermique estimée en prenant en compte la différence des
coefficients de dilatation thermique des deux éléments (as; ~ 2,6x10° K et oy, 4,6x10° K‘l), est au
maximum de ~ 0,2 GPa. Ainsi, dans ce film de molybdéne réalisé par évaporation thermique, les
contraintes de croissance sont en tension et égales a ~ 0,6 GPa. C’est une valeur fréquemment observée
pour ce type de films, qui peut étre facilement expliquée par le modéle de relaxation des joints de grains de
Hoffman™"?7% (¢f. 1.1.2.1). Le paramétre de maille libre de contrainte ager €st trouve, aux incertitudes pres,
égal a celui du matériau massif, 3,149 + 0,003 A.

Nous avons donc ici mesuré toute la difficulté d’obtenir un film de molybdéne par voie thermique

possédant des caractéristiques bien spécifiques a cette méthode, ¢’est-a-dire sans incorporation d’oxygéne.
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3. Influence des paramétres de croissance sur I’état de contrainte de films

minces élaborés par pulvérisation ionique

Nous présentons dans cette section I’influence de différents parameétres que nous sommes en mesure
de controler avec notre technique de pulvérisation ionique (cf. I1.2.2), a savoir I’épaisseur du film, 1’énergie
du faisceau d’ions arrivant sur la cible, ainsi que le flux d’atomes pulvérisés. Nous présentons 1’influence de
ces parametres sur 1’état de contrainte de films de Mo. Il faut noter que tous les films possédent des
caractéristiques microstructurales similaires (longueur de cohérence, mosaicité et densité) qui ne sont donc
pas présentées ici. De plus, tous les échantillons étudiés dans cette partie ont été élaborés avec un faisceau

d’ions argon ; I’influence de la nature de 1’ion de pulvérisation sera abordée dans la section 4 de ce chapitre.

3.1. Influence de I’épaisseur des couches

Nous avons souhaité, a conditions fixées, et en particulier dans les conditions les plus énergétiques
possibles (énergie maximale des ions Ar 1,2 keV, vitesse de croissance élevée 0,85 A/s), déterminer si I’état
de contrainte variait avec 1’épaisseur du film. Pour cela, nous avons élaboré six échantillons d’épaisseur
différente (10, 20, 40, 50, 100 et 150 nm) sur substrat de silicium, et nous avons étudié 1’évolution de la

contrainte ; elle est reproduite sur le graphique ci-dessous (Fig. I11-7).
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FiG. II1-7 : Evolution de la contrainte de croissance (en compression) en fonction de 1’épaisseur des films.

Les films ¢élaborés par pulvérisation présentent une contrainte de croissance de compression ; cette
derniére est ici tres forte, caractéristique d’un dépot par pulvérisation par faisceau d’ions et indépendante,
aux incertitudes prés, de [D’épaisseur du film déposé (la valeur moyenne se situe a environ
- 3,8 GPa). Ceci peut aisément se justifier puisqu’il est bien admis que la contrainte résulte de I’introduction
de défauts durant la croissance ; ceux-ci vont, a priori, &tre produits tout au long de la croissance du film et
leur concentration va rapidement atteindre une valeur stationnaire indépendante de 1’épaisseur déposée. En
effet, il a ét¢ montré par simulations en dynamique moléculaire que lors du bombardement d’un film en
cours de croissance par des particules énergétiques (~ 100 eV), les défauts produits lors de séquences de
remplacement dans les directions denses sont au maximum situés a environ 15 plans atomiques sous la

Kar1992

surface! 1 soit ~ 35 A. Le gradient de contrainte avec 1’épaisseur est par conséquent extrémement limité.
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3.2. Influence de I’énergie du faisceau d’ions

Pour cette étude, la gamme d’énergie utilisable en pratique a été plus restreinte que nous
I’escomptions. En effet, en diminuant 1’énergie du faisceau primaire, la convergence du faisceau se
dégradait, étant donné que la géométrie de la source et en particulier des grilles de focalisation est optimisée
pour des énergies voisines de 1,2 keV. Pour des énergies inférieures a 500 eV, les films sont alors
contaminés par des impuretés diverses, comme du Fe et du Cr (acier présent dans la chambre) ou tout autre
¢lément déposé auparavant dans I’enceinte. A titre d’exemple, un dépdt réalisé avec une énergie de 300 eV
contenait plus de 8% d’impuretés (dosage EDX). Nous n’avons donc pu faire varier I’énergie du faisceau
primaire que dans la gamme 1200 a 600 eV. Nous présentons les résultats alors obtenus pour ces deux
énergies, a vitesse de dépot constante dictée par la valeur obtenue a 600 eV, soit approximativement 0,25 A/s
(échantillons Mo(Ar)-11 et Mo(Ar)-13 pour 1200 et 600 eV respectivement, cf. Tab. III-1). L’état de

contrainte a été déterminé par DRX suivant la méthode présentée précédemment.

Obiax. (GPa)
Mo(Ar)-11 (1200 eV) 35+0.7
Mo(A1)-13 (600 eV) 34405

TAB III-2 : Contrainte résiduelle mesurée en fonction de 1’énergie du faisceau d’ions.

Nous constatons une invariance certaine de la contrainte avec 1’énergie des ions incidents (dans la
gamme étudiée bien entendu). Ce résultat peut surprendre, si I’on se réféere aux résultats des études menées
en pulvérisation magnétron ou, en appliquant une tension de polarisation au substrat, qui a pour effet

V192 Nous sommes

d’accroitre ’énergie des particules, une dépendance en E' était mise en avan
cependant ici dans une gamme d’énergie plus élevée. Nous pouvons en effet remarquer, en considérant les
valeurs données sur la figure 11-6, que d’une part les énergies communiquées en moyenne aux adatomes sont
sensiblement identiques, 26 et 30 eV pour les énergies du faisceau d’ions de 600 et 1200 eV, et que d’autre
part la contribution en énergie des atomes rétrodiffusés differe assez peu puisque 1’augmentation de 1’énergie
communiquée au film est de 25 et 30%, respectivement. L’énergie moyenne des atomes rétrodiffusés est bien
réduite d’un facteur 2 en diminuant 1’énergie mais leur nombre augmente. Nous sommes ainsi dans une
gamme ou 1’énergie du faisceau d’ions argon n’influence pas significativement 1’état de contrainte des
¢échantillons. Etant donné le poids accru des atomes rétrodiffusés d’énergie supérieure a 300 eV, une
relaxation de la contrainte a 1’intérieur des cascades de déplacements produits par ces atomes ne peut par

ailleurs étre exclue. En conséquence, nous n’apportons aucun élément de réponse sur le role réel des atomes

rétrodiffusés sur 1’état de contrainte des films.
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3.3. Influence du flux de particules

Nous pouvons modifier la vitesse de croissance des films en jouant sur I’intensité du faisceau d’ions.
Nous avons la encore des contraintes liées a la source d’ions qui limitent notre amplitude de modulation de
I’intensité a un facteur 3 ; la limite haute est liée a la puissance maximale de la source et la limite basse est
atteinte lorsque se produit un désamorgage du canon. Nous avons par conséquent examiné deux échantillons
¢laborés avec un faisceau d’ions argon d’énergie 1,2 keV et d’intensité variant de 25 mA a 80 mA ; les

vitesses de croissance correspondantes sont 0,25 et 0,85 A/s, respectivement.

Echantillons Obiax. (GP2)
Mo(Ar)-26 (0.85 A/s ) -3.840.8
Mo(Ar)-11 (0.25 A/s) -3.5+0.7

TAB. III-3 : Contrainte résiduelle déterminée dans des films de molybdéne en fonction de la vitesse de dépdt pour une
pulvérisation avec des ions Ar d’énergie 1,2 keV.

Nous constatons, par la méthode des sin® ¥, une légére diminution de la contrainte avec la vitesse
de dépdt, variation a peine significative si I’on regarde les barres d’erreur associées. Le déplacement du pic
de diffraction vers les grands angles observé en géométrie symétrique 6-20 (Fig. I1I-8) permet néanmoins
d’arguer plus fermement pour une réellediminution de la contrainte avec le flux. En effet, la mesure est dans
ce cas plus précise, car la position de ce pic est directement liée a la distance interplanaire dans la direction
d’empilement (d,), qui refléte de manicre pertinente la contrainte dans le plan de croissance (par effet de

Poisson), en admettant qu’aucune source de contamination ne vienne modifier par ailleurs le paramétre de

maille du film non contraint.
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Fig. III-8 : Pics de diffraction, obtenus en géométrie 6/20, correspondant a la réflexion sur les plans de croissance
(110) des films de molybdéne, en fonction de la vitesse de dépot. L 'unité ‘cps’ désigne des ‘coups par seconde’.

11 est clair que la distance d, est plus petite dans 1’échantillon élaboré a petite vitesse que dans celui
déposé a vitesse plus élevée, ce qui corrobore 1’hypothése d’une 1égere relaxation de la contrainte lorsque la
vitesse de dépot diminue. Cette relaxation peut étre attribuée a des réarrangements atomiques en surface lors
du dépot. En effet, méme si la mobilité de surface est activée dans les deux cas, grace a I’énergie apportée
par les particules incidentes, des facteurs cinétiques peuvent intervenir. Cet effet de relaxation demeure
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cependant minime. Des expériences supplémentaires nécessitant une variation plus grande de la vitesse de

dépot seraient indiquées pour compléter cette étude.

En résumé, aucun des paramétres de croissance lors d’une pulvérisation avec des ions argon, tels
I’énergie des ions et le flux, n’influence significativement le niveau de contrainte moyen (déterminé par la
méthode des sin’¥) des films élaborés par pulvérisation ionique, du moins dans les gammes accessibles. La
contrainte induite dans le film atteint en effet une valeur stationnaire et ne varie donc pas non plus avec

I’épaisseur déposée.

4. Etude du role respectif des atomes pulvérisés et rétrodiffusés lors de la

croissance de films minces élaborés par pulvérisation ionique

11 est a priori possible d’envisager une étude de I’influence des "ions" rétrodiffusés sur la croissance
des films en modifiant le rapport M./M,, masse de I’atome cible sur masse du gaz de pulvérisation. Nous
savons en effet que la section efficace de rétrodiffusion, comme le facteur cinématique (fraction de I’énergie
de I’ion transférée), dépendent trés fortement de ce rapport. Afin de maintenir les propriétés spécifiques du
matériau que 1’on veut faire croitre, une telle étude ne peut étre menée qu’en variant la masse des atomes du
gaz ionis¢ M,. A M, constante, la section efficace et le facteur cinématique diminuent fortement lorsque la
masse de 1’ion augmente. Bien qu’il ne soit pas possible de se référer aux lois établies dans le domaine en
énergie de la diffusion Rutherford, un comportement similaire est observé a basse énergie si 1’on se reporte
aux résultats de nos simulations (cf. 1.2). En choisissant le xénon et I’argon comme gaz de pulvérisation, le
rapport M/M, passe respectivement de ~ 0,7, ou la rétrodiffusion est extrémement limitée, voire nulle, a ~
2,3, ou elle est au contraire largement présente. Ainsi, dans le premier cas, nous n’aurons que la contribution
des atomes de Mo pulvérisés et dans le second nous aurons en plus celle des atomes rétrodiffusés. Nous
comparerons alors les microstructures des films ainsi €laborés ainsi que leur état de contrainte. Notons que
I’utilisation d’un faisceau d’ions néon aurait permis d’augmenter encore le poids des atomes rétrodiffusés,

mais il n’a pas été possible de former un tel faisceau avec notre source.

4.1. Microstructure des films de Mo en fonction de M./M,

Pour décrire la microstructure des films, nous nous sommes attachés a évaluer des parameétres
caractéristiques, comme les longueurs de cohérence, la mosaicité et la rugosité de surface. La quantité de gaz
piégé a déja été présentée pour les échantillons déposés lors d’une pulvérisation avec des ions argon (~ 1%) ;
en ce qui concerne ceux déposés avec du xénon, ils ont été analysés a la fois par RBS et par PIXE. Dans les
deux cas, les concentrations étaient en-deca des limites de détection. Cette différence de concentration entre
argon et xénon s’explique aisément en considérant les distributions en énergie des atomes rétrodiffusés et

leur poids relativement a celui des atomes pulvérisés.
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4.1.1. Rugosité de surface

La rugosit¢ de surface a été déterminée par réflectométrie des RX (RRX) et AFM sur des
¢échantillons d’épaisseur 70 nm. Ces expériences ont été menées immédiatement apres dépot afin de
minimiser les effets de contamination en surface. Les échantillons de 150 nm ont également été étudiés pour
vérifier I’influence de 1’épaisseur ; les résultats obtenus sur les deux séries d’échantillons sont apparus
quasiment identiques. Ce sont sur ces échantillons épais que porteront les caractérisations qui seront
présentées ultérieurement. En revanche, il faut signaler que les expériences sur ces échantillons *épais’ ont
été réalisées un certain temps apres le dépdt ; la présence de couches d’oxyde en surface a alors rendu les
simulations des spectres de réflectométrie moins évidentes.

RRX et AFM sont des méthodes couramment utilisées pour le controle de la rugosité. Cependant, ces
deux techniques peuvent apporter des informations (statistiques) différentes. En effet, la rugosité dépend de
la distribution de forme et de taille des structures étudiées ; or, la taille de sonde n’étant pas la méme pour les
deux techniques, des différences peuvent survenir. Dans le cas présent, puisqu’il s’agit de comparer deux
types d’échantillons, un écart entre les valeurs absolues des rugosités obtenues par les deux méthodes ne sera

pas problématique. La rugosité déterminée dans les deux cas est en fait une rugosité rms (root mean square).

En AFM, elle est définie comme la racine carrée de I’écart quadratique moyen o, , = \/<(h(x) —h(O))2>

ou h(x) représente la hauteur des structures étudiées pour une position latérale x et h(0) est en fait la

moyenne des valeurs h(x) ; en RRX, la rugosité est déduite en supposant que le profil de surface est décrit

1/2
par une distribution Gaussienne, d’écart-type <G;RX> définissant la rugosité. Rappelons que 1’ajustement du

spectre de réflectivité permet également d’avoir accés a la masse volumique du matériau sondé p.
L’ensemble des paramétres de simulation est donné dans I’annexe 4.

Les spectres RRX ainsi que les images AFM des films Mo(Ar) et Mo(Xe) sont présentés ci-dessous
(Fig. II1-9 et annexe 4, Fig. I1I-10). Il ne semble pas y avoir, qualitativement, de différence majeure entre les
échantillons déposés lors d’une pulvérisation avec de I’argon ou du xénon, tant au point de vue des spectres
de réflectométrie qu’au niveau des images AFM. Quantitativement, ce constat est confirmé par des valeurs
de rugosités identiques pour les deux échantillons. Ces valeurs reflétent des états de surface relativement
lisses, caractéristiques des films élaborés par pulvérisation ionique, donc dans des conditions ou 1’énergie des

. . . . oo Mayr2002
particules mises en jeu permet d’accroitre la diffusion en surface!™®™*%!

, mais reste suffisamment faible pour
prévenir des effets de repulvérisation. Il faut noter la valeur de la masse volumique, sensiblement égale a
celle du matériau massif pour les deux types d’échantillons. Il semble donc qu’il n’y ait pas, ici, de role

spécifique des différentes particules sur la topographie de surface.
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Chapitre III : Microstructure et état de contrainte de films minces de Mo...
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Fig. III-9 : Spectres de réflectométrie X des échantillons de molybdene élaborés par pulvérisation avec a) des ions argon
et b) des ions xénon ; simulations respectives et valeurs numériques correspondantes obtenues.

5.0 nm

a) "" b)

Garm = 5,5 A Mo(Ar) Garm = 5,5 A Mo(Xe)
Fig. III-10 : Images obtenues par AFM de la topographie de surface des échantillons de Mo films élaborés par
pulvérisation avec a) des ions argon et b) des ions xénon ; valeurs des rugosités correspondantes.

4.1.2. Longueurs de cohérence et mosaicité

Les longueurs de cohérence verticales L, ont ét¢ déterminées en utilisant la formule de Scherrer, qui
en donne une limite inférieure car elle ne prend pas en compte 1’¢largissement du pic de diffraction di aux
microdéformations. Nous n’avons pas fait de correction liée a la contribution instrumentale a cet
¢largissement dans la mesure ou nous comparons des valeurs obtenues dans des conditions identiques.
L’ajustement des pics de diffraction a été réalisé a I’aide d’une fonction Pseudo-Voigt.

Malgré les imperfections de cette analyse, la taille des domaines cohérents (cf. Fig. I1I-11) demeure
représentative des films minces texturés. La taille moyenne des domaines est environ 2,5 fois plus grande
dans 1’échantillon Mo(Xe) que dans I’échantillon Mo(Ar). Notons que, si les pics ne présentaient pas
d’asymétrie, ces valeurs passeraient a 110 et 255 A (valeurs déterminées en simulant un pic de diffraction

symétrique reproduisant la partie située du coté des petits angles des pics expérimentaux), pour Mo(Ar) et
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Mo(Xe) respectivement, soit un rapport entre les deux types de films quasiment identique. Notons enfin que
I’intensité maximale diffractée par I’échantillon Mo(Xe) est trois fois supérieure a celle diffractée par

I’échantillon Mo(Ar), ce qui traduit indéniablement une meilleure qualité cristalline.
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Fic. III-11 : Pics de diffraction obtenus en géométrie 6/20 correspondant aux plans d’empilement (110) et longueurs de
cohérence associées déterminées par la loi de Scherrer ; @) film Mo(Ar) et b) film Mo(Xe). Les intensités sont normalisées
par rapport & I’intensité maximale du pic de diffraction correspondant au film Mo(Ar).

Une forte dissymétrie des pics de diffraction du c6té des grands angles est visible (cf. Fig. 11I-11) ;
ceci n’a a notre connaissance jamais été reporté dans la littérature, du moins avec une telle amplitude. La
figure II1-12 représente les pics de diffraction correspondant aux plans de croissance (110) des principaux

films de Mo étudiés jusqu’ici, ce qui permet de visualiser le poids relatif de 1’asymétrie.

Mo massif

—+— Mo(Ar) 1200 V ; 0.85 A/s
—e— Mo(Ar) 1200 V ; 0.25 A/s
—A— Mo(Ar) 600V ; 0.25 A/s
Mo(Xe) 1200 V ; 0.85 A/s
Mo (évaporation thermique)

Intensité

T

20 (°)
Fic. III-12 : Pics de diffraction correspondant a la réflexion (110) du Mo obtenus pour des films élaborés avec des
conditions de dépdt différentes. Notons que I’intensité du pic du film Mo(Xe) a été divisée par deux par souci de clarté.
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Fic. 11I-13 : Facteur d’asymétrie des profils de pics de diffraction obtenus par réflexion sur les plans de croissance
(110) des différents films de molybdéne étudiés en fonction de la distance inter-réticulaire.

L’évolution, pour les différents échantillons étudiés, du facteur d’asymétrie avec la distance inter-
réticulaire relative aux plans de croissance d; est représentée sur la figure III-13 ; en effet, ce parametre
traduit, en ’absence de tout effet chimique, comme nous 1’avons montré (cf. I11.3.3), le niveau de contrainte,
de maniére plus fine qu’une analyse de I’état de déformation/contrainte par la méthode des sin®¥. Nous
pouvons constater qu’il existe effectivement une relation étroite entre I’asymétrie du pic de diffraction et la
contrainte dans le film. Plusieurs hypothéses peuvent étre avancées pour expliquer cet effet : une relaxation
locale des contraintes provenant de 1’impact de particules trés énergétiques, un gradient de contrainte dans la
direction de croissance, la présence de champ de déformation inhomogéne autour des défauts de
croissance... Nous reviendrons sur cette asymétrie dans le chapitre suivant, ou nous montrerons notamment

le role possible des défauts de croissance et plus spécialement celui de boucles d’interstitiels.

Nous avons aussi procédé a des balayages ® (ou rocking-curves) autour du maximum des pics de
diffraction présentés ci-dessus (Fig. III-14). Rappelons que I’élargissement des pics ainsi obtenus est
fonction a la fois de la taille latérale finie des domaines diffractants et de la désorientation des plans
cristallographiques par rapport a la direction de croissance (effet de mosaicité).

La largeur de ces courbes, assimilées a des fonctions gaussiennes, est grande dans les deux films,
avec cependant une diminution trés sensible lorsque les dépdts sont avec des ions xénon plutdt qu’avec des
ions argon. L’effet de mosaicité est prépondérant si ’on compare les balayages o pris a I’ordre 1 et 2 (non
présentés ici). Nous n’avons pas tenté d’extraire dans cette configuration la longueur de cohérence latérale de
ces films. En revanche, une partie de 1’écart observé entre les deux films semble pouvoir étre attribuable a
une longueur de cohérence latérale 1égérement plus grande dans 1’échantillon Mo(Xe) que dans 1’échantillon
Mo(Ar), ce qui serait corrélé avec une longueur de cohérence verticale également supérieure, comme

observé sur la figure I11-11.
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Fic. 111I-14 : Balayage ® autour des pics (110) correspondant a la diffusion cohérente sur les plans de croissance des
films @) Mo(Ar), b) Mo(Xe).

La longueur de cohérence est limitée par une altération de 1’ordre dans la structure cristalline, celle-
ci pouvant avoir comme origine la présence de défauts ponctuels ou étendus, une variation des distances
interatomiques, la présence de joints de grains... Une analyse plus détaillée des contributions a la largeur
intégrale sera présentée au chapitre IV. Notons cependant que la longueur de cohérence verticale est 2 a 3
fois plus grande pour les films Mo(Xe) que Mo(Ar), ce qui globalement démontre la présence d’une
concentration de défauts au sens large plus importante dans ces derniers ; ceci est a mettre en relation avec la
différence d’énergie moyenne transmise par particule lors de la croissance : 39 eV pour Mo(Ar) contre 21 eV
pour Mo(Xe). Il n’est pas possible a ce stade de séparer le role des atomes pulvérisés de celui des atomes

rétrodiffusés, puisque leur contribution respective diminue simultanément (cf. Fig. I1-6).

4.2. Etat de déformation/contrainte des films de molybdéne en fonction du

rapport M /M,

L’analyse de 1’état de déformation/contrainte a été effectuée suivant la méthode décrite au
paragraphe 1.1. Nous montrons sur la figure I1I-15 I’évolution du paramétre de maille en fonction de sin® ¥
pour les trois directions ¢ sondées (0°, 35,26°, 90°) et pour les deux types de films considérés ; les résultats
correspondants, issus de I’ajustement des données expérimentales, sont également reportés. En plus de la

contrainte Gy;,,, nous donnons la valeur du parameétre de maille libre de contrainte ager.

Un niveau de contrainte élevé est atteint dans les deux films ; cela prouve que les atomes pulvérisés
peuvent étre seuls responsables de la totalité de la contrainte mesurée, comme observé dans 1’échantillon
Mo(Xe), puisque la contribution des atomes rétrodiffusés est négligeable dans ce cas.

La contrainte dans Mo(Ar) ainsi que la valeur du parameétre de maille libre de contrainte sont

notablement plus élevés que dans Mo(Xe). Ces valeurs de a,, représentent une expansion du paramétre de

maille par rapport a celui, attendu, du matériau massif a_ (3,147 A). Cette expansion vaut 0,73% dans

1’échantillon Mo(Ar), 0,32% dans Mo(Xe) et peut étre directement, comme 1’a montré Ehrhart™'*¢ pelide
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a la présence de défauts ponctuels. Nous avons mentionné dans le premier chapitre (I.1.2.2) qu’un tel

Pet1992, Dur1994-1 . . ;oo
ct1992. Durl994-1996] " mais, comme nous I’avons souligné, il n’a

phénoméne a déja été reporté dans la littérature!
été que trés peu étudié, les recherches étant surtout focalisées sur le niveau de contrainte. Nous montrerons
dans le chapitre suivant qu’il est possible d’interpréter cette expansion a 1’échelle microscopique. La forte
différence des distributions en énergie des atomes pulvérisés par les ions Ar et Xe est suffisante pour
expliquer les résultats observés : le rapport des énergies moyennes communiquées apparait en effet trés
similaire au rapport des contraintes observées. La création de défauts par un mécanisme d’"atomic peening"
a ¢été avancée depuis longtemps pour expliquer le niveau de contrainte aussi élevé des films élaborés par
pulvérisation, mécanisme confirmé par les simulations en dynamique moléculaire (cf. 1.1.2.2). L’influence
de ces défauts, par les distorsions cristallines induites, est également visible sur I’expansion du paramétre de
maille non contraint mais dilaté par les défauts, c’est pour cette raison que nous I’avons noté agr. Ce point
sera approfondi dans le chapitre suivant. La participation des atomes de gaz rare piégés au niveau de
contrainte n’a jamais été clairement identifiée. Les atomes de gaz rare piégés peuvent pourtant intervenir a
double titre sur I’état de contrainte et sur ’expansion du paramétre cristallin, d’une part par le transfert de

quantité de mouvement et d’énergie lors des collisions et d’autre part du fait de leur implantation et de 1’effet

de taille qui en résulte.
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Fic. III-15 : Etat de déformation des échantillons @) Mo(Ar) et b)) Mo(Xe) ; résultats issus de 1’ajustement des données
expérimentales avec 1’équation (3.2).

L’étude comparative que nous venons de présenter concernant des films élaborés par pulvérisation
avec des ions de masse différente (peu d’études a notre connaissance ont examiné l’influence de ce
parametre), pour lesquelles la contribution des atomes rétrodiffusés est importante ou au contraire quasi-
nulle, ne permet pas non plus d’apporter de réponse tranchée sur le role spécifique de ces atomes. Deux

effets concurrents seraient- t’ils alors impliqués ?
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5. Stabilité thermique et évolution sous irradiation aux ions de films minces

de Mo élaborés par pulvérisation ionique

L’irradiation aux ions est une technique potentiellement attractive pour relaxer les contraintes de
croissance dans les films minces, sans endommager le film. Nous ’avons appliquée ici aux films de
molybdéne élaborés par pulvérisation ionique qui possédent un niveau de contrainte trés élevé. Il apparaissait
alors intéressant, pour mesurer I’intérét réel de cette méthode, de comparer 1’évolution des films induite par

irradiation a celle résultant d’un traitement plus classique : le recuit thermique.

5.1. Stabilité thermique

5.1.1. Protocole des recuits et méthodologie de I’analyse in situ

Les recuits ont été¢ effectués dans un four monté sur un diffractomeétre équipé d’un tube a anticathode
de Cu a foyer linéaire et d’un détecteur linéaire d’ouverture de 6°. Il est également muni d’un miroir de
Gobel qui permet d’avoir un faisceau paralléle, géométrie indispensable pour atténuer les effets de variation
de hauteur de 1’échantillon lors du chauffage.

Le protocole de chauffage a été relativement simple : montée en température d’environ 5° par minute
jusqu’a 750°, paliers a chaque température ou la mesure est effectuée (~ 7 min.), arrét du chauffage et
descente a température ambiante non pilotée. Les températures données par le thermocouple n’ont pas été
calibrées. Néanmoins, par référence a d’autres études, nous savons que les températures relevées sont sous-
estimées d’environ 50°C ; notons que ce qui nous intéresse ici est I’évolution générale.

L’évolution de la position du pic de diffraction correspondant a la réflexion Mo(110) a été suivie in
situ au cours du recuit ; ceci nous donne la distance interplanaire dans la direction de croissance, d,.s(T), a la
température T de mesure. En tenant compte de 'effet de dilatation thermique du film, nous pouvons estimer
la valeur correspondante a la température ambiante d(T,), donnée par la relation :

d _(T)

=Tt G4

ou os est le coefficient de dilatation thermique du film de molybdéne, que nous prenons égal a celui du

matériau massif, soit 4,8x10° K.

5.1.2. Résultats expérimentaux

Aprés recuit, les échantillons présentaient une coloration jaune en surface, sans doute lice a la
formation d’une couche oxyde. La simulation des spectres de réflectométrie (cf. annexe 4) a en effet mis en
évidence la présence d’une couche d’oxyde d’épaisseur ~ 60 A en surface, de méme qu’une diminution de la

densité du molybdéne, comme en atteste le déplacement de 1’angle critique vers les petits angles aprés recuit
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observé sur la figure I11-16. Notons que, du fait de la présence de cette couche d’oxyde, 1’angle critique ne se

situe pas a la valeur en 20 correspondant a I,,.x/2, avec L.« 1a valeur maximale de I’intensité diffusée.

O expérience
— simulation

Intensité (unit. arb.)

recuit

0.8 1.2 1.6 2.0 2.4 2.8 3.2 3.6 4.0
26 (deg.)
Fic. III-16 : Spectres de réflectométrie X avant et aprés recuit thermique d’un film de molybdéne déposé par
pulvérisation avec des ions Xe.
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Fic. I11-17 : Evolutions brutes et corrigées de la distance inter-réticulaire dans la direction de croissance en fonction de
la variation de température lors du recuit des films Mo(Xe) et Mo(Ar), et valeurs déterminées au retour a la température
ambiante (post-recuit).
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L’évolution des données brutes, soit d,s(T), ainsi que celle de la distance interplanaire corrigée de la
dilatation thermique (cf. Eq. (3.4)), sont présentées Fig. III-17 pour les deux échantillons Mo(Ar) et
Mo(Xe) ; les valeurs déterminées aprés retour a température ambiante (‘post-recuit’) sont également
reportées. Nous pouvons tout d’abord constater un écart entre la distance corrigée a 750°C et celle au retour a
température ambiante (‘post-recuit’). Notons que cet écart ne peut tre expliqué par le développement de
contraintes thermiques, puisque, ces derniéres étant attendues en compression, elles généreraient une
augmentation de la distance hors du plan par effet Poisson (une correction de cet effet tendrait donc a
augmenter 1’écart). En revanche, cette différence peut étre attribuée a une valeur incorrecte du coefficient de
dilatation thermique du Mo que nous avons utilisée, mais également a des incertitudes de mesure. En effet,
on constate une différence entre la valeur de la distance aprés retour a température ambiante (2,224 A) et
celle (2,227 A) déterminée avec le diffractométre 4-cercles pour ’analyse des contraintes dans le film
Mo(Xe) (cf. Fig. III-21) ; ceci semble donc traduire un décalage de I’origine en 20 du diffractométre sur
lequel les mesures en température ont été effectuées et/ou une mauvaise calibration de la hauteur de
I’échantillon lors du chauffage.

Malgré ces réserves, il apparait indéniable qu’il se produit une relaxation des contraintes durant le
recuit. En effet, nous observons une diminution de la distance correspondant aux plans de croissance et ce
alors que, comme nous venons de le mentionner, les contraintes thermiques de compression dans le plan
tendent a la faire augmenter. Il semble que la relaxation s’amorce relativement vite, dés une centaine de
degrés, ce qui tendrait a suggérer que les défauts responsables des contraintes de croissance sont trés
instables. En comparant les évolutions des deux types d’échantillons, il s’avére que la vitesse initiale de
relaxation, dans le domaine 100 a ~ 300°C, est supérieure, pour le film Mo(Ar), a celle du film Mo(Xe). Ceci
suggere que la vitesse initiale de relaxation est proportionnelle au niveau de contrainte initial et/ou que la
taille des cristallites joue un réle important. L’évolution qui apparait lente et relativement monotone jusqu’a
~ 400°C pour le film Mo(Xe) pourrait ainsi s’expliquer par la présence des deux phénoménes antagonistes :
la relaxation des contraintes de croissance et 1’apparition de contraintes thermiques. Au-dela de cette
température, la vitesse de relaxation augmente sensiblement mais toujours de fagon continue. En revanche,
nous observons une diminution brutale de la distance vers 400°C pour 1’échantillon Mo(Ar). Elle s’explique
facilement par un phénoméne de cloquage, comme en atteste la micrographie obtenue par microscopie
¢lectronique a balayage (MEB) (cf. Fig. III-18). Ainsi, la contrainte est relaxée par un mécanisme
macroscopique de décohésion du film avec le substrat. Les micrographies MEB du film Mo(Xe) ne
montrent, comme le laissait prévoir la cinétique de relaxation, aucune cloque (cf. Fig. III-19). L’apparition
de ce phénomeéne de cloquage pourrait étre due a un mauvais état de surface du substrat, a un probléme lors
du dépdt ou lors du recuit. Cependant, plusieurs films, élaborés dans les mémes conditions, ont été recuits,
suivant des cycles différents, et le phénomene est apparu d’une reproductibilité remarquable. La limite
¢élastique diminuant avec la température, la contrainte résiduelle a 400°C pourrait provoquer ce phénomene ;
cependant, la déformation élastique hors du plan, proportionnelle a la contrainte, est quasiment la méme a
cette température dans les deux échantillons Mo(Ar) et Mo(Xe) (cf. Fig. III-20), alors que ce dernier ne

cloque pas. Nous pouvons alors nous demander si une diffusion de 1’argon piégé vers I’interface, en altérant
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Chapitre III : Microstructure et état de contrainte de films minces de Mo...

I’adhésion entre le film et le substrat, ne pourrait pas étre a I’origine de ce phénomeéne de cloquage. Il est
cependant difficile d’apporter quelque preuve a cette hypothése. Elle peut néanmoins étre étayée par un autre
argument : une étude menée sur un film obtenu par pulvérisation avec des ions krypton (ce film n’est pas
présenté dans ce mémoire), et soumis a un recuit thermique identique, montre ’apparition de petites cloques
(cf. Fig. 111-22). Cette différence de taille peut provenir de la quantité d’atomes de krypton piégés qui est,
compte tenu du rapport des masses (Ma, < My, < Mx.), plus faible que celle d’argon. Cela semble donc

confirmer le lien entre la présence de gaz résiduel et le décollement lors du recuit.

Fic. I11-18 : Micrographie MEB de I’échantillon Mo(Ar) aprés recuit thermique

Fic. II1-20 : Micrographie MEB effectuée aprés recuit thermique d’un film de molybdéne élaboré par pulvérisation
avec des ions Kr.
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L’échantillon Mo(Xe) n’ayant pas subi d’altération majeure, nous avons pu déterminer 1’état de
contrainte résiduel apres recuit & 750°C (Fig. 11I-21). La contrainte a effectivement €té totalement relaxée,

car la pente de la droite est nulle ; de plus, le paramétre de maille est trouvé égal a celui du matériau massif.
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Fic. I11-21 : Etat de déformation/contrainte de 1’échantillon Mo(Xe) apres recuit thermique jusqu’a 750°C.

La contrainte de croissance, présente dans des films réfractaires comme le molybdéne et élaborés
par pulvérisation ionique, apparait peu stable et peut donc étre totalement relaxée lors d’un recuit
thermique. Néanmoins, la relaxation totale requiert de porter les échantillons a de relativement hautes
températures qui peuvent étre dommageables pour le systéme film/substrat employé (formation d’un
mélange a I’interface, d’une couche d’oxyde en surface), surtout dans le cas de matériaux utilisés pour la
microélectronique. Dans le cas des films élaborés avec des ions de masse inférieure a celle des atomes-
cible, pour lesquels des atomes de gaz rare sont piégés, la relaxation intervient de maniére brutale par
décollement du film du substrat selon un mécanisme de cloquage. 11 est par conséquent difficile de
modifier de manicre contr6lée par recuit thermique 1’état de contrainte du film sans altération de 1’état de

surface ou sans décohésion du film.

5.2. Stabilité sous irradiation par faisceau d’ions

Un certain nombre de travaux récents ont montré la possibilit¢ d’induire une relaxation des
contraintes de croissances de films métalliques, de semi-conducteurs ou d’alliages amorphes par irradiation
aux ions (cf. chapitre IV sect. 3.3). Nous avons soumis nos échantillons a une telle sollicitation, de maniere
ex situ, afin d’identifier les mécanismes de relaxation dans le but d’obtenir en retour des informations sur la

genese des contraintes.

5.2.1. Conditions d’irradiation

Les expériences d’irradiation ont été réalisées a température ambiante, sous faisceau d’ions argon,
dans le domaine des moyennes énergies (quelques centaines de keV) et avec de faibles fluences (maximum

quelques 10" ions/cm?). Nous rappelons que les énergies utilisées ont été déterminées a partir des résultats
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issus du code de calculs SRIM 2003, de telle maniére que le profil d’endommagement soit le plus homogene
possible sur toute I’épaisseur du film. L.’énergie nécessaire pour obtenir un tel profil dans un film de 150 nm
d’épaisseur est de 320 keV. Cependant, les résultats présentés ici concernent des irradiations effectuées a
200 keV, énergie utilisée lors des premiers essais. Néanmoins, méme si le profil d’endommagement est
moins homogene avec cette énergie, des irradiations effectuées a 320 keV sur des échantillons similaires et

irradiés a des doses comparables, ont conduit a des valeurs moyennes des contraintes identiques.

Nous ne présentons dans ce chapitre que les résultats des irradiations effectuées sur 1’échantillon

Mo(Ar). Deux fluences ont été choisies, 7,5x10" et 7,5%10" ions.cm'z, correspondant a 0,12 et 1,2 dpa.

5.2.2. Evolution de I’état de déformation/contrainte

L’analyse de I’état de déformation/contrainte des échantillons en fonction de la dose d’irradiation a
été effectuée en utilisant la description standard présentée précédemment, ou 1’état de contrainte est supposé
purement biaxial, ceci reposant sur I’hypothése que, dans les films minces, la contrainte, o33, dans la

direction de croissance, est nulle. L’évolution du paramétre de maille ay, dans une direction (¥,¢) donnée
en fonction de sin”> ¥ et suivant la dose d’irradiation est présentée sur la figure 111-22. Nous avons vu que la
déformation élastique dépendait de la direction ¢ considérée, mais par souci de lisibilité, nous n’avons

représenté que la direction de déformation moyenne ¢, telle que sin’ ¢, = <sin2 ¢> =1/2,soit ¢, =45°.

3.22

O brut
A 0.12dpa
0O 1.2dpa

3.20 %

3.18

3.16

Parameétre de maille ay , (A)

3.14

312, o, o0
0.0 0.2 0.4

0.6 0.8 1.0
sin’¥
Fic. I11-22 : Evolution du paramétre de maille en fonction de sin®¥ suivant la dose d’irradiation pour le film Mo(Ar).
Nous constatons sur cette figure une diminution de la pente des droites sin®> ¥ avec la dose, traduisant une
relaxation des contraintes. Aucun phénomeéne de cloquage n’a été observé, contrairement a ce qui a été vu

lors des recuits thermiques.

104



A partir de la relation (3.2), il est possible de déterminer la direction de déformation nulle ¥ (¢),

fonction de 1’angle ¢ :

~J-4S,

_— 3.5
S, +Isin’ (3-)

sin’ W (9) =

Pour le Mo, en prenant la direction moyenne dans le plan de croissance, elle correspond a <sin2 ‘P0> =0,47

(cf. Fig. I11-22). La valeur du paramétre de maille correspondante est alors celle du parameétre de maille libre
de contrainte (ou non contraint) ; or, nous constatons que sa valeur évolue sous irradiation, donc avec la
contrainte, ce qui pourrait traduire par exemple une évolution de la densité du film, un changement de
phase... En revanche, nous observons clairement un point commun aux trois droites, qui est par conséquent
indépendant du niveau de contrainte. Ce point d’intersection, situé a ’abscisse sin’ ¥" =0,82, définit a
priori le (vrai) paramétre de maille libre de contrainte. En considérant le cas d’un matériau isotrope (ce qui
est presque le cas du Mo), I’expression (3.5) devient :

sin? W, ==Y (3.6)
1-v

Or, a sin®¥,=0,82 correspondrait un coefficient de Poisson d’environ 0,7 et donc un coefficient de

3(1-2
compressibilité y négatif (y = _lS_Vj ou y = 3A-2v)

v op ), ce qui est évidemment dans le cas présent un

critere d’instabilité thermodynamique ! Il est donc physiquement impossible, dans le cadre de la présente
analyse, que ce point d’intersection puisse définir le paramétre intrinséque du film libre de contrainte !!!
Soulignons que la valeur négative du coefficient de compressibilité, estimée pour une valeur de référence du
paramétre non contraint défini & sin®> W", résulte tout simplement du fait que la déformation dans la direction
de croissance est bien trop grande relativement aux déformations observées dans le plan du film si I’on prend
cette référence. Quelle est alors la signification de ce point ? Comment accepter également que le paramétre

de maille du film non contraint défini a sin® ¥ évolue lors de la relaxation ? Ces remarques suggérent que

Détat de déformation/contrainte de notre film analysé par DRX ne peut étre décrit dans I’hypothése de
contraintes purement biaxiales. En d’autres termes, ceci veut dire qu’il est nécessaire, pour avoir une
description cohérente de 1’état initial et des différents états observés lors du processus de relaxation, de
prendre en compte I’existence d’une déformation hydrostatique liée a la présence de défauts insérés dans
le réseau cristallin. Cette description, ainsi que 1’analyse des données expérimentales, seront présentées dans
le chapitre IV. Nous verrons qu’une telle description nous donnera acces a différentes informations et en

particulier au "parameétre de maille non contraint et libre de défauts".
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6. Conclusion

L’effet d’une modification des conditions de croissance, énergie des ions de pulvérisation, flux,
rapport des masses de 1’ion a celui des atomes-cible, sur 1I’évolution de la contrainte générée dans les films
minces élaborés par pulvérisation ionique, a été étudié dans des films de molybdéne a texture de fibre
déposés sur un substrat de silicium orienté (001) présentant une couche d’oxyde native. De fortes
contraintes de compression (de 1’ordre de — 3,5 a — 3,8 GPa) se développent dans les films élaborés avec un
faisceau d’ions argon et déposés sous une pression relativement basse, de 1’ordre de 0,2 mTorr, telle que les
particules pulvérisées et rétrodiffusées ne puissent étre 'thermalisées'.

L’état compressif de ces films résulte d’un mécanisme d’"atomic peening' di aux conditions trés
énergétiques sous lesquelles s’effectue la croissance du film. Dans la gamme des énergies accessibles, la
contrainte et les caractéristiques microstructurales dépendent peu de 1’énergie. Ceci s’explique assez bien
car, d’une part, les énergies transférées en moyenne aux adatomes varient beaucoup moins vite que 1’énergie
du faisceau incident et, d’autre part, il semblerait que la contrainte atteinte dans de telles conditions
corresponde a la limite d’¢élasticité du film nanocristallin. En revanche, /’influence du flux d’ions, donc de la
vitesse de croissance, bien que faible, est remarquée, ce qui signifie que I’état stationnaire du film sous les
effets de I’"atomic peening' résulte d’une compétition entre la création de défauts et leur diffusion
possible en cours de croissance vers la surface ou les joints de grains. L’influence de la masse des ions
incidents (Ar a Xe), a énergie et flux constants, est quant a elle beaucoup plus visible, en termes de
modifications de la microstructure et du niveau de contrainte résiduelle. La longueur de cohérence dans la
direction de croissance est accrue d’un facteur ~ 2, la texture est également améliorée et paralléelement, la
contrainte est réduite de prés de 40%. Il est cependant assez difficile d’attribuer cette réduction de la
contrainte a I’absence d’atomes neutres rétrodiffusés, étant donné que la distribution en énergie des atomes
pulvérisés décroit aussi de maniére significative.

L’analyse détaillée par diffraction des RX de 1’état de déformation du film par la méthode des
sin? ¥ montre lexistence d’un effet de dilatation du réseau cristallin, dont I’amplitude est proportionnelle
a la contrainte, indépendamment de la présence ou non d’atomes de gaz piégés. Cet effet est une signature
de la création de défauts de type interstitiel. Peut-étre de maniére plus originale, une trés forte corrélation
entre ’asymétrie du profil correspondant a la réflexion (110) sur les plans de croissance et la contrainte
résiduelle a été observée ; cette asymétrie démontre la présence d’un champ de déformation trés hétérogéne,
du moins dans cette direction.

A la lumiére de ces résultats, il devient aisément compréhensible que 1’effet de 1’"atomic peening"
soit imperceptible dans les films de nickel pulvérisés avec des ions argon. En effet, une mobilité atomique
bien plus importante est attendue, donc une plus grande instabilité des défauts crées ; le rapport des masses
atomes-cible/ion est par ailleurs assez défavorable a I’obtention d’un taux ¢levé d’atomes neutres
rétrodiffusés et enfin, les constantes d’¢lasticité du nickel sont bien plus faibles que celles du molybdeéne. 11

faut cependant souligner que les atomes de nickel pulvérisés acquiérent eux aussi des énergies de I’ordre de
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quelques dizaines d’eV, facilitant alors la diffusion de surface ou des mécanismes d’échanges favorables a la
relaxation lorsque des interfaces sont mises en jeu.

L’étude de la stabilité thermique des films élaborés par pulvérisation avec des ions argon Mo(Ar) ou
xénon Mo(Xe) met en évidence une trés grande instabilité des défauts créés durant la croissance.
Néanmoins, la relaxation totale des contraintes requiert un recuit jusqu’a 750°C. Un phénoméne de cloquage
apparait de manicre brutale dans le cas du film Mo(Ar). Il provoque la relaxation des contraintes de
croissance a relativement basse température (400°C) mais d’une maniére néfaste pour le film. Ce mécanisme
apparait lorsqu’une large part de la contrainte est déja relaxée ; il semble plausible de I’attribuer a la
condensation de 1’argon en bulles, voire a leur détente, prés de I’interface film/substrat.

Enfin, I’étude de la relaxation des contraintes dans ces films de molybdéne lors d’une irradiation
post-croissance par des ions argon d’énergie de 1’ordre de la centaine de keV a été abordée. L’évolution de
I’état de déformation de ces films au cours de I’irradiation montre qu’il existe une direction remarquable,
correspondant & D’intersection des droites sin?¥ . Cette direction définit le "paramétre de maille non
contraint et libre de défauts”. L’interprétation cohérente de 1’évolution des déformations nécessite
clairement une modélisation de 1’état de contrainte prenant en compte la contrainte hydrostatique exercée
par les défauts de croissance sur la matrice. Cette description et 1’analyse des mécanismes de la relaxation

sous irradiation font I’objet du chapitre suivant.
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Nous avons vu au chapitre précédent que la description biaxiale couramment utilisée pour étudier
1’¢état de déformation/contrainte des films minces n’est pas valide dans le cas d’une croissance mettant en jeu
des particules énergétiques. En effet, une analyse avec I’hypothése d’une contrainte biaxiale ne permet pas
de rendre compte de 1’évolution de 1’état de contrainte sous irradiation par faisceau d’ions, mais elle conduit
au contraire a des résultats physiquement inacceptables. Ce constat, bien qu’en contradiction avec les
analyses reportées couramment dans la littérature sur les films élaborés par pulvérisation, n’est pas
réellement surprenant. En effet, il est bien admis (cf. 1.1.2.2) que la contrainte de croissance est associée aux
défauts créés lors du bombardement du film par les atomes pulvérisés énergétiques et/ou par les atomes
neutres de gaz rare rétrodiffusés ("atomic peening™). Or, I’introduction, dans des conditions hors équilibre, de
défauts de nature préférenticllement interstitielle et d’impuretés engendre de fortes distorsions dans la
matrice-hote, qui induisent tout naturellement des contraintes dans les trois directions de I’espace. Partant de

Kam1998-2000 : : - S .
am I ont récemment proposé une description friaxiale de 1’état de

ce constat, Kamminga et coll.!
contrainte des films minces déposés sur un substrat. Leur analyse s’inspire du modele de défauts ponctuels
d’Eshelby ™) qui décrit, dans la théorie élastique, le champ de contrainte associ¢ a une inclusion
sphérique présente dans une matrice.

Dans ce chapitre, nous présenterons dans un premier temps le modéle de Kamminga et coll. en
soulignant les principales hypothéses et les résultats essentiels. Nous proposerons alors notre contribution
au modele de Kamminga, qui permettra d’élargir son champ d’application. Nous I’appliquerons ensuite a
plusieurs situations, tout d’abord le cas simple de films soumis uniquement a des contraintes de croissance,
puis un cas plus complexe ou les contraintes résiduelles ont plusieurs origines. Nous montrerons tout au
long de ce chapitre que irradiation post-croissance du film par des ions énergétiques (de 1’ordre de la
centaine de KeV) permet d’induire une relaxation des contraintes et, de ce fait, apporte des informations
complémentaires précieuses pour caractériser 1’état et la genése des contraintes dans le film. Enfin, nous

tenterons d’apporter un éclairage sur les mécanismes du processus de relaxation des contraintes induite

par une irradiation aux ions.
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1. Modélisation de I’état de déformation/contrainte

Esh1956]

C’est a partir de résultats d’Eshelby! sur la théorie élastique des défauts ponctuels que

Kam1998-2000

Kamminga et coll. ! ont proposé¢ un modéle ou la contrainte dans les films minces déposés sur

substrat serait générée par l’introduction d’inclusions (interstitiels et/ou impuretés) dans une matrice

[Esh1956]

originelle. Le modele de défaut ponctuel (modele dit de trou-inclusion) proposé par Eshelby est

présenté dans 1’annexe 1.

1.1. Le modé¢le de Kamminga et coll. : application du modele d’Eshelby aux films

minces €élastiquement isotropes déposés sur substrat

1.2.1. Modélisation de 1’état de contrainte de films minces €élaborés par pulvérisation

ionique

Les fortes contraintes de compression existant dans les films minces élaborés par pulvérisation
(ionique ou magnétron) sont attribuées a I’introduction durant le dépdt de particules, atomes pulvérisés ou
atomes rétrodiffusés, soit par implantation, soit via des séquences de remplacement, dans des couches
proches de la surface (cf. 1.1.2.2). Ces particules s’insérent dans la matrice cristalline en créant de fortes
distorsions du réseau. Ce processus coincide de maniére pertinente avec le modele de trou-inclusion proposé
par Eshelby. C’est donc en s’appuyant sur ce modéle que Kamminga et coll. ont développé une description
adaptée aux films minces déposés sur un substrat. La contrainte dans un film mince contenant des particules
induisant un désaccord de parameétre de maille (misfif) peut étre calculée en décomposant, par la pensée, la
croissance du film sur son substrat en deux étapes successives (Fig. IV-1). Dans la premiére étape, on
introduit les particules dans un film mince auto-porté, dont les dimensions latérales initiales sont identiques a
celles du substrat. Dans la seconde étape, on réalise la fixation du film sur son substrat, ce qui revient a
¢galiser les dimensions latérales de la couche dilatée a celles du substrat. Les changements de volume et

contraintes associées a chaque étape peuvent étre calculés en utilisant les résultats d’Eshelby.

¢ Etape 1 : On considére un film autoporté a I’équilibre, appelé "matrice (M)", élastiquement isotrope, sans
contrainte initiale et de dimensions latérales égales a celles du substrat sur lequel il doit (devra) étre déposé.
On crée, de maniére homogeéne dans cette matrice, des trous sphériques dans lesquels sont introduites des
particules sphériques, de mémes constantes ¢lastiques que la matrice et de rayon supérieur a celui des trous.
Soit n la densité de particules introduites. La matrice contenant trous et inclusions est appelée "film (C)", elle
définit bien slir un milieu fini. Les expressions du changement relatif de volume de la matrice, positif dans le
cas présent, et de la contrainte hydrostatique associée, ont été établies dans le cas du modele trou-inclusion

(cf. Egs. (23) et (24) de I’annexe 1).
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¢ Etape 2 : On fixe le film sur son substrat. Or, si la matrice avait les mémes dimensions latérales que celles
du substrat avant incorporation des inclusions, ce n’est pas le cas en fin d’étape 1, car elle a été dilatée. Il
faut par conséquent appliquer une contrainte latérale biaxiale pour que le film recouvre les dimensions du
substrat ; celui-ci étant supposé comme infiniment épais et rigide par rapport a la couche mince, c’est cette
derniére qui va supporter entiérement I’accommodation. La contrainte purement biaxiale de fixation qu’il
faut alors appliquer est liée (loi de 1’¢lasticité) a la déformation que subit la couche mince (cf. annexe 1) :

(©) _ E

Wy (—%AVC):—limtnC“’ 4.1)

+Vv
avec —1/ 3AV® la déformation et C* une constante proportionnelle a la différence de rayon entre les trous et

les particules, cf. annexe 1). Au final, la matrice est décrite par un état de contrainte #riaxial, qui est la
superposition d’une contrainte hydrostatique de croissance et d’une contrainte biaxiale de fixation. Cette

affirmation n’est pas incompatible avec la nécessité d’avoir une contrainte nulle le long de la direction de

croissance. En effet, la relation d’équilibre liée a une surface libre (o,.i; = 0 ) est bien vérifie : la contrainte

hydrostatique subie par la matrice est balancée par celle, directement égale mais de signe opposé, éprouvée

(C)

par les inclusions. Le film est donc globalement caractérisé par une contrainte biaxiale G .

Etape 1
© 5 o) o)
O O @) @) Ol
Etape 2
O o o O
o O o ©O Gy T 0%
Substrat

Fic6. IV-1 : Représentation schématique en deux étapes de la croissance d’un film mince sur un substrat permettant le
calcul de la contrainte présente dans le film mince et générée par des particules induisant un désaccord de paramétre de
maille (misfif). Etape 1 : des particules (cercles bleus) en ‘misfit’ sont introduites dans les trous (cercles blancs) présents
dans la matrice, ce qui dilate cette derniére ; une contrainte hydrostatique est alors générée. Etape 2 : la matrice
contenant les inclusions est fixée sur le substrat, ce qui provoque 1’apparition d’une contrainte biaxiale de fixation.

D’un point de vue pratique, les déformations sont déterminées par diffraction des rayons X (voir
11.5.3). Dés lors, il est 1égitime de s’interroger sur le type de signal que I’on va mesurer, afin de connaitre les

contributions respectives de la matrice et des inclusions au signal de diffraction. Nous considérons ici
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plutdt des particules de taille atomique (par opposition a une taille macroscopique correspondant a des
précipités d’une espeéce B dans une matrice A ou simplement a une autre phase...). Selon ’effet de taille de

ces particules, c’est-a-dire suivant la distorsion qu’elles vont introduire, I’analyse du spectre DRX différera.

¢ Cas d’un fort effet de taille : les atomes autour du défaut vont étre déplacés de leur position d’une distance

telle que le volume qu’ils occupent ne va pas participer a la diffraction. Seuls les effets de dilatation de la

matrice seront visibles expérimentalement ; des relations (24) et (27) de I’annexe 1, il vient :

0O =~ 3 gm (4.2)
fix hyd .

2

Nous constatons que dans le cas de particules sphériques ayant mémes constantes ¢élastiques que la matrice
dans laquelle elles sont insérées et dont D’effet de taille est fort, il existe ume relation simple de
proportionnaliteé entre la contrainte hydrostatique subie par la matrice et la contrainte de fixation nécessaire

au recouvrement des dimensions latérales du substrat.

¢ Cas d’un faible effet de taille : le déplacement provoqué par la particule en misfit n’est pas suffisant pour

que la contribution a la diffraction de ce volume d’atomes déplacés (comprenant la particule) disparaisse. La
dilatation mesurée expérimentalement est donc celle de la couche entiére et la contrainte hydrostatique
associ¢e est définie par I’Eq. (26) de ’annexe 1. La contrainte de fixation restant définie par I’équation (27),

nous obtenons alors la relation :

© _ 1-v

fix —

1oy Gif;d 4.3)

Nous constatons que dans le cas de particules sphériques ayant mémes constantes élastiques que la matrice
dans laquelle elles sont insérées et induisant un faible effet de taille, il existe également une relation linéaire

entre la contrainte hydrostatique subie par la matrice et la contrainte de fixation.

1.2.2. Analyse par diffraction des rayons X des déformations d’une matrice cristalline

Il reste a définir comment expérimentalement nous allons pouvoir mettre en ceuvre ce modele, c’est-

g s \ r s 2 1: oz .
a-dire comment I’intégrer a la méthode des sin” W couramment utilisée. Nous nous proposons d’examiner

ici plus précisément 1’état des déformations associé aux contraintes décrites ci-dessus.

Graphiquement, nous pouvons aisément représenter les déformations par les évolutions du parametre
de maille ay en fonction de I’angle ¥ (pour une valeur de 1’angle azimutal ¢ fixée) pour les deux étapes
considérées. Nous donnons également les tenseurs des contraintes associés.

Lors de I’étape 1 (Fig. IV-2), la matrice, de parametre de maille initial a, est dilatée. Son nouveau

parameétre de maille, noté agr (a4, > a, ), est défini a partir de la déformation hydrostatique donnée par :
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1AVY  a,, —a,
8hyd = — =
3V a,

(4.4)

avec AVM la variation de volume de la matrice associé a I’introduction des particules. On obtient ainsi, en

M
. (M) .
fonction de &, 4 = KT, la relation :

1-2v .,
adef:a{l+ = cs‘hyg} 4.5)

D’aprés cette équation, le parameétre aqs varie proportionnellement a I’amplitude de la contrainte
hydrostatique induite, donc proportionnellement a la densité de défauts et a leur effet de taille. On appellera
par la suite aq4er le paramétre de maille du film non contraint (ou paramétre de maille libre de contrainte, son
appellation standard), par opposition a ay défini comme le paramétre de maille non contraint et libre de

défauts (c’est-a-dire sans les effets provenant de la contrainte hydrostatique créée par les défauts).

318
317 Etape 1:
R la matrice est caractérisée par le tenseur :
s 3.16 I
A6 a
B def
< i
Cpa O 0
Shyd 0 (0} 0
315+ a, hyd
0 0 o4,
314
1 1 1 I 1 1 1 I 1 1 1 I 1 1 1 I 1 1 1
0.0 0.2 0.4 o, 06 0.8 1.0
sin'¥

FiG. IV-2 : Evolution du paramétre de maille ay en fonction de sin®¥ d’une matrice cristalline dilatée par I’insertion de
particules et tenseur des contraintes associé a cette matrice.

Lors de I’étape 2 (cf. Fig. IV-3), le film est soumis & une contrainte biaxiale ; nous sommes la dans le
cas classique que nous avons déja présenté aux chapitres II (I11.5.3) et III (II1.1.2). Pour un milieu isotrope, la
déformation s’écrit (loi de Hooke) :

I+v . . 2v . ag—a
gy =——— 0, sin” W —"—op ==& (4.6)
E E Qyor

En remplacant dans 1’Eq. (4.6) a4t par son expression donnée par 1’Eq. (4.5), on obtient, en négligeant les

termes Croiseés :

2v

1+ . 1-2
a, =a, [1+Tvc<ﬁc; sin’ ¥~ o) +—Vcﬂﬂ @4.7)

hyd
E Ly
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Notons que cette relation posseéde le mérite de montrer les deux contributions a la déformation. La contrainte

. . . . 2 . . rer \
de fixation fait pivoter la droite a,, autour de sin” ‘¥, ou bien, si nous prenons référence a a,, le

pivotement se fait autour d’une valeur sin’ ¥y qui va dépendre de I’effet de taille, autrement dit de la

relation choisie entre G(h“;fi et o5, . Cet effet est représenté graphiquement sur la figure IV-3 (partie gauche).
318
P Ofix
1 Etape 2 :
z la matrice est caractérisée par le tenseur :
= 3.16: ---------------------------
[ Gya T Oy 0 0
sk 0 Opa+t0s O
[ 0 0 Cya
s sin¥,
TR ST NS SRS S S

0.0 0.2 0.4 0.6 0.8 1.0
. 2
sin ¥
Fic. IV-3 : Evolution du paramétre de maille en fonction de sin®¥ d’une matrice dilatée par I’insertion de particules et
que I’on fixe sur un substrat ayant des dimensions latérales inférieures, et tenseur des contraintes associé a cette matrice.

La relation (4.6) présente une forme treés analogue a 1’équation caractéristique d’un film soumis a une
contrainte biaxiale, néanmoins le paramétre de référence est ici agr. Si 1’on souhaite obtenir une information
sur le parametre du film non contraint et libre de défauts, a,, il est nécessaire de se référer a 1’équation (4.7).
I1 est important de souligner ici que cette équation contient trois parameétres, Gnya, Osix €t le parametre a,.
L’analyse de I’évolution linéaire ay en fonction de sin™F ne peut par conséquent nous livrer toute

I’information recherchée !

Pour les deux cas extrémes, fort et faible effet de taille, que nous avons présentés précédemment, et
en I’absence de toute contribution a la contrainte résiduelle autre que des contraintes de croissance, la
relation établie entre oyyq €t G NOus permet de caractériser completement 1’état de déformation/contrainte
du film. Il est en particulier possible de déterminer la valeur de sin> ¥ correspondant a la direction ¥* pour

laquelle le parametre de maille observé est le parameétre du film non contraint et libre de défauts.

¢ Fort effet de taille : en combinant les équations (4.2) et (4.7) il vient :

1+v

a, =a, [1 + T(l —%sin2 ‘P)Gm} (4.8)

115



Par conséquent, la direction telle que sin” ¥ :E est la direction de déformation nulle ou a, =a,, en

I’absence de toute autre source de contrainte.

¢ Faible effet de taille : en combinant les équations (4.3) et (4.7) il vient :

a, =4, {1+(1—2v)1i—:(1—sin2 \P)G;fy)dj| (4.9)

Par conséquent, la direction telle que sin”W¥" =1 est la direction de déformation nulle ou a, =a,, en

I’absence de toute autre source de contrainte.

Il est ainsi possible de déterminer graphiquement le parameétre de maille du film non contraint et libre de
défauts, ao, si I’on sait dans quelle situation se placer, et ce sans connaitre les caractéristiques élastiques du
matériau, a savoir pour un film élastiquement isotrope, E et v. Nous verrons cependant ultérieurement que
cette détermination graphique n’est possible que dans le cas ou seules des contraintes de croissance sont

appliquées au film.

1.2. Extension du modele a un cas plus général

Par ‘cas général’, nous entendons une situation ou le matériau étudié¢ peut étre élastiquement
anisotrope, ou I’effet de taille est méconnu et ou les constantes élastiques des inclusions et de la matrice ne

sont pas nécessairement égales.

1.2.1. Matériaux €lastiquement anisotropes

Pour tenir compte de 1’anisotropie élastique, il suffit d’utiliser la loi de Hooke généralisée (cf. 11.4.2.2) :

gij = §ijkl C_Fkl (4.10)

ou Sijkl sont les composantes du tenseur des compliances. Ainsi, toutes les équations importantes reportées
plus haut s’écrivent désormais en fonction des S;;, et non plus des deux seules composantes v et E.

Cependant, il faut aussi tenir compte de la texture du film étudié (cf. 11.4.2.3). Nous donnons ci-dessous les

relations dans le cas d’un film texturé (110) (cas du Mo étudié par la suite)', le référentiel échantillon étant
rappelons-le (e, = [110], e, = [001], e, = [110]).
L’Eq. (4.4) devient :

8y =a,| 1+(S,, +2S,,) o | (4.11)

' Les relations relatives aux textures (001) et (111) ont également été établies, cf. réf. [Aba2004].
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et I’Eq. (4.1) s’écrit désormais :
110 (M) J S44 J 2 < 2 (C)
ayy =3, 1+(Sll+2812)6hyd+ 2SIZ+E+(7+ESID ¢)sin” ¥ (o} (4.12)
Soulignons a nouveau la dépendance en ¢ des déformations suivant les directions dans le plan (110),

provenant de 1’anisotropie élastique (J=0) du Mo.

1.2.2. Relation entre contrainte hydrostatique et contrainte biaxiale de fixation

imposée par le substrat

(M)

Nous avons constaté que Gy, et Gy étaient proportionnelles dans le cas d’un fort et d’un faible

effet de taille (cf. Egs. (4.2) et (4.3)). Cependant, il est relativement difficile de quantifier cet effet ; de plus,
les constantes élastiques des particules ne sont pas nécessairement égales a celles de la matrice, méme si

particules et matrice sont de méme nature (cas des auto-interstitiels). Nous proposons alors d’introduire un

coefficient de proportionnalité ajustable f entre o) et Gy, qui posséde I’avantage de décrire une situation

trés générale. Ainsi, en posant G(h“;fi =—Bc;,|la relation (4.7) devient :

G(M)
ay, =a,|1+(S,, +2S,)cp - (2312 +%+ (%+ %sm2 ) sin’ \PJ%} (4.13)

La direction de déformation nulle est alors donnée par la relation suivante :
. BS,-25,(0-p)-7
sin® @' =— 2 7 A (4.14)
S, —S,, —J+§sin2 )

Si I’on se référe aux valeurs limites sin> ¥ = 2/3 et 1 établies par Kamminga et coll. pour les fort et faible
effets de taille respectivement, la valeur du facteur P, dans le cas d’un film de Mo texturé (110) et en

considérant la direction moyenne dans le plan (¢ = 45°), peut varier entre 2/3 et 1,8.

Finalement, le tenseur, triaxial, des contraintes dans la matrice fixée au substrat s’écrit :

Gyl —%) 0 0

0 Gyl —%) 0 (4.15)
0

0 o

hyd
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2. Films soumis a de fortes contraintes de croissance : P’irradiation comme
moyen de relaxer les contraintes et de caractériser D’état de

déformation/contrainte

Nous nous proposons dans cette section d’appliquer notre modéle pour décrire I’état de
déformation/contrainte des films métalliques purs élaborés par pulvérisation ; nous nous intéressons ici aux
films Mo(Ar) et Mo(Xe) que nous avons présentés au chapitre précédent (cf. I11.4.1). Ce sont des cas simples
puisque seules des contraintes de croissance sont présentes dans ces films. Nous allons démontrer que
I’irradiation aux ions est un auxiliaire trés précieux qui, en nous permettant de faire évoluer 1’état de
contrainte du film a différents niveaux, nous fournit en retour des informations sur les propriétés intrinséques
du film et des défauts de croissance. Nous discuterons enfin les différences observées entre ces deux types de

films, notamment en termes de types et densités de défauts, liés aux paramétres de dépot.

2.1. Films de molybdeéne élaborés par pulvérisation ionique

2.1.1. Pulvérisation par des ions argon de 1,2 keV

L’ensemble des données expérimentales présentées au chapitre précédent, c’est-a-dire correspondant
aux trois états de contrainte du film (brut et irradiés a vg,, = 0,12 et 1,2 dpa) et, pour chaque état, aux trois
directions ¢ du plan, a été ajusté de maniere cohérente avec le modele présenté ci-dessus (Eq. (4.13)), en
posant comme hypothéses que B et ay restent inchangés durant I’irradiation. Le paramétre B est fonction de
I’effet de taille, il peut également dépendre de la symétrie des défauts et d’une différence entre les propriétés
¢lastiques de l’inclusion et de la matrice. Dans un premier temps, nous pouvons admettre que ces
caractéristiques restent inchangées durant 1’irradiation, mais nous verrons par la suite qu’un changement de
symétrie des défauts (réorientation de boucles, cf. sect. 2.1.3) lors de I’irradiation n’est pas compatible avec
les résultats obtenus. Le parametre a, est constant, par définition, puisque nous travaillons avec un film pur et

que les effets de mélange avec le substrat sont faibles et inappréciables pour un film d’épaisseur 150 nm.

Nous redonnons ici la figure présentant I’évolution du paramétre de maille en fonction de sin’ ¥ suivant la
dose d’irradiation (Fig. IV-4). Les valeurs des différents paramétres obtenus apres ajustement du modéle aux

données sont reportées dans le tableau IV-1.
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3.22

O brut
A 0.12dpa

]
]
]
]
]
3.20§ : 0O 1.2dpa
]
]
]
]
3.18 !
]
]

3.16

Parameétre de maille ay , (A)

3.14

3.12

0.0 0.2 0.4 ) 0.6 0.8 1.0
sin' ¥

Fic. IV-4 : Evolution du paramétre de maille en fonction de sin”¥ suivant la dose d’irradiation.

(ZOEZZ ) Giya (GPa) o1 (GPa) aaer (R) a0 (A) B
brut 46+1.1 38409  3.170+0.005
0.12 dpa 23408 19407  3.160+0.005  3.150 £0.005 1.20
1.2 dpa 1.0+ 0.6 08405  3.154+0.005

TAB. IV-1: Valeurs numériques des paramétres issus du meilleur ajustement des données expérimentales avec 1’Eq.
(4.13) et relatives a 1’échantillon Mo(Ar).

Notons que la forte contrainte de fixation (qui correspond a la contrainte déterminée
expérimentalement avec une analyse biaxiale), est associée a une trés forte contrainte hydrostatique en
tension, en accord avec 1’idée que les contraintes de croissance sont liées a la présence de particules ou

d’amas de défauts hors site qui dilatent le réseau atomique. Le paramétre de maille non contraint et libre de
défauts a, est trouvé sensiblement égal au parametre de maille du Mo massif, ce qui par conséquent donne
légitimité au modéle triaxial. Ce modele permet donc de s’affranchir des effets spécifiques de dilatation du
réseau liés au processus de pulvérisation ionique. L’application de cette méthode a des multicouches nous
permettra d’obtenir une information quantitative sur le paramétre de maille intrinséque des couches
¢lémentaires et ainsi nous permettra de mesurer I’amplitude des effets chimiques aux interfaces. Notons qu’il

est possible, dans ce cas précis ou il n’y a que des contraintes de croissance, de déterminer graphiquement a,
sans connaitre les constantes élastiques du film, puisqu’il se situe au point d’intersection sin’ P
Enfin, soulignons la différence importante (0,63%) observée entre a, et a,, pour le film brut de

croissance. Cette expansion du parametre traduit bien ’influence des défauts créés durant la croissance sur la

dilatation du réseau. Cet aspect sera discuté plus tard.
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2.1.2. Pulvérisation par des ions xénon de 1,2 keV

Nous avons soumis le film Mo(Xe) a un bombardement d’ions argon dans les mémes conditions que
celles du film Mo(Ar), en utilisant des doses légérement différentes mais du méme ordre de grandeur, ce qui
autorise les comparaisons. En posant les mémes hypothéses que précédemment, 1’ajustement des données
expérimentales avec le modéle triaxial conduit aux valeurs reportées dans le tableau IV-2. Une représentation

graphique en est donnée figure ['V-5.

Nous constatons tout d’abord que le facteur 3 est inférieur a celui trouvé précédemment (0,78 au lieu
de 1,20) ; nous n’avons a présent aucune explication véritable sur cette réduction : I’absence d’atomes de gaz
rare dans ce film ne peut a priori justifier une réponse correspondant a un plus grand effet de taille. La
symétrie des défauts, leur répartition isotrope ou anisotrope peuvent intervenir. Le paramétre de maille non

contraint et libre de défauts est, ici aussi, égal au parametre du Mo massif. La comparaison avec a ; nous

indique que I’expansion initiale du paramétre cristallin est de ~ 0,29%, valeur nettement inférieure a celle
observée pour le film déposé avec des ions Ar. Ceci refléte une plus faible concentration en défauts et donc
une contrainte hydrostatique réduite, ce qui se justifie pleinement au vu des différences entre les spectres en

énergie des particules mises en jeu dans les deux cas (cf. 11.2.2.2).

3.22
O  brut
3.20 A 0.16 dpa
g . I 0O 1.6dpa
<
B
© L
2 318
©
€
[
S |
® 316
il
‘0
£
©
S
©
& 314
312, oy
0.0 0.2 0.4 0.6 0.8 1.0

.2
sin'¥
Fic. IV-5 : Evolution du paramétre de maille du films Mo(Xe) en fonction de sin?¥ selon la dose d’irradiation.

(::?J(\ZZ) Stya (GPa) osix (GPa) ager (A) 2 (A) b
brut 2.1+£0.7 -2.7+£0.9 3.157 £0.003
0.16 dpa 0.8+£0.3 -1.0+£04 3.152 £0.003 3.148 £0.003 0.78
1.6 dpa 05+0.3 -0.6+04 3.151 £0.003

Tab. IV-2: Valeurs numériques des paramétres issus du meilleur ajustement des données expérimentales avec
I’Eq.(4.13) et relatives au film Mo(Xe).
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2. 1. 3. Densité de défauts des films €élaborés par pulvérisation ionique - Discussion

L’analyse de 1’état de déformation/contrainte des films Mo(Ar) et Mo(Xe) nous a permis de mettre
en évidence I’existence d’une forte expansion de la maille des films €élaborés par pulvérisation ionique. Cette
déformation de nature hydrostatique est directement corrélée a la quantité de défauts présents dans le film.
La variation relative de volume atteint ainsi 1,90% pour le film Mo(Ar) et 0,86% pour le film Mo(Xe).

Ces valeurs sont considérablement plus €élevées, d’environ un ordre de grandeur, que les variations observées
a saturation dans des matériaux massifs soumis a des irradiations aux électrons ou aux neutrons, c¢’est-a-dire
lors de la création de paires de Frenkel. Cette expansion en volume de la matrice est directement corrélée a la

concentration en défauts et a leurs volumes de relaxation spécifiques définis par :

rel
Vj

AV™  _Aa
:3—:ch (4.16)
J

AY/ a

ou ¢ désigne la concentration en défauts de type j et erel le volume de relaxation, exprimé en unités du

volume atomique de la matrice Q2.

Les simulations en dynamique moléculaire (cf. 1.1.2.2) ont clairement montré que I’impact de
particules énergétiques dans la gamme des dizaines a centaines d’eV crée essentiellement des défauts de
nature interstitielle, soit par implantation directe, soit via des séquences de remplacement focalisées dans les
directions les plus denses a plus grande profondeur (~ 15 plans atomiques). Les lacunes, formées dans les
tous premiers plans atomiques, sont éliminées a la surface. Elles peuvent également étre éliminées par
recombinaison avec les interstitiels présents compte-tenu de la grande densité attendue. Il est important ici de
noter que nous sommes dans une situation trés originale ou les défauts ponctuels contenus dans 1’échantillon
seraient uniquement de nature interstitielle. Ces interstitiels peuvent étre isolés, en amas ou encore en

Xul996

boucles de dislocation. Xu et Moriarty! I ont répertori¢ différentes configurations possibles et leurs

calculs semblent montrer que la configuration de plus basse énergie est I’interstitiel dissocié selon un axe

<110>, confirmant ainsi I’analyse des données de diffusion Huang effectuée par Ehrhart™"”* La

température T" ainsi que I’énergie de migration E!' des auto-interstitiels isolés ont été¢ déterminées

Kug1982

expérimentalement! I'et sont égales a 33 K et 0,083 eV respectivement. Ces faibles valeurs indiquent

une forte instabilité de ces défauts, elles sont associées a une tres forte énergie de formation ElF =10,9eV

(Xul99%6h “On s’attend donc a température ambiante a une mobilité trés

(cette valeur est une valeur calculée
forte, aussi est-il trés improbable d’observer des auto-interstitiels isolés. Des amas d’interstitiels ou de
petites boucles seraient alors formés avec nos conditions de dépot. Les simulations en dynamique

moléculaire effectuées par Gilmore et Sprague!®'2**

portant sur la croissance de films par dépot d’atomes
énergétiques montrent qu’une forte concentration d’interstitiels peut étre effectivement stabilisée par
formation de petits amas ; soulignons de plus que la configuration de type <110> de I’interstitiel dissocié

peut servir de germe a la formation de boucles qui, dans les métaux cubiques centrés, se forment dans les

plans de type {110}. Le "volume de relaxation", Vim, est également bien connu™ ' : il traduit
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I’expansion en volume de la matrice lors de la création d’un défaut, il est égal dans le cas d’un défaut de type
interstitiel dans du molybdéne a 1,10 Q. Sa contribution au volume de relaxation sera approximativement
inchangée qu’il soit isolé, en amas ou méme en boucles de dislocation, puisqu’il est admis que le volume de
relaxation d’un interstitiel dans une boucle se réduit a ), ceci cependant dans le cas ou Ia taille des boucles
est suffisamment grande*"”®),

Une seconde contribution a 1’expansion du parameétre cristallin, celle des ions neutralisés et
rétrodiffusés, doit également étre considérée lorsque la masse de I’ion de pulvérisation M, est inférieure a
celle des atomes cibles M.. Outre les défauts créés, éventuellement a I’intérieur de cascades de déplacements,

ces ions neutres vont étre implantés dans le film et sont susceptibles de créer de fortes distorsions du réseau.

Dans la gamme d’énergie de nos ions incidents (1200 eV), le taux d’atomes rétrodiffusés est fortement
2
dépendant du rapport de masses puisque proportionnel a (MC /Mg) (cf. 11.2.2.2). Le rdle des atomes

rétrodiffusés sur la contrainte mesurée (par la méthode de la courbure ou a partir de la mesure de la
déformation dans la direction de croissance) a été percu dans un bon nombre d’études (cf. 1.1.2.2). Le role
direct de ces atomes trés énergétiques a été trés souvent exclu sans grande argumentation et seuls les effets
indirects liés aux transferts de quantité de mouvement ou d’énergie ont été invoqués. L’idée que les atomes
de gaz inertes puissent étre directement a I’origine d’une part des contraintes a été avancée beaucoup plus

Lju1995]

récemment par Ljungrantz et coll.! pour des films de TiN ¢élaborés par pulvérisation magnétron. Plus

récemment encore, Jacobsohn et coll."****)

invoquaient le role des distorsions liées aux effets de taille des
atomes d’argon sur la contrainte d’un film amorphe. Nos films Mo(Ar) contiennent, selon les analyses RBS,
une concentration d’argon de I’ordre de 0,9% alors que la présence de Xe dans les films Mo(Xe) est nulle, a
la limite de détection de la technique naturellement. Cette concentration n’est pas affectée par 1’irradiation
haute énergie, du moins aux incertitudes relatives pres (de 1’ordre de + 0,2%). S’il est concevable d’autoriser
des atomes de Mo en site interstitiel, mettre des atomes de gaz neutre dans une telle position 1’est nettement
moins, étant donnée la forte différence des rayons atomiques“mm] (ra/mmo = 1,38, soit AV/Q ~ 2,6), et le
colt en énergie associé. La distorsion provoquée par un interstitiel entraine en effet des écarts importants a
I’harmonicité des forces interatomiques en créant autour du défaut une zone ou I’¢lasticité linéaire n’est plus
applicable. L’approximation de 1’¢lasticité linéaire consiste a considérer 1’énergie potentielle U d’un atome
dans des positions proches de 1’équilibre comme une fonction parabolique des écarts dr a cette position
d’équilibre. Or, du fait de I’anharmonicité, U croit plus rapidement lorsque 1’on rapproche les atomes, ce qui

est le cas lors de la création de défauts interstitiels. Donc, la compressibilité de 1’atome interstitiel, qui peut

2

L av ., . T . o, .
s’écrire y = v’ décroit fortement. Ainsi, méme si la compressibilité de 1’atome d’argon dans un cristal
d’argon est importante, 93,8x10™"" m*N™' (& comparer a 0,366x10™"" m> N pour le Mo), un atome d’argon
en position interstitielle dans une matrice métallique posséde une compressibilité trés faible. C’est pourquoi
il apparait finalement plus raisonnable de ne considérer que des atomes d’argon en substitution. Trés

similairement aux interstitiels, leur énergie de formation sera trés grande, a la fois en terme d’énergie

¢lastique, mais également chimique, compte-tenu de la solubilité quasi- nulle des gaz rares dans une matrice
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cristalline. Par conséquent, de tels défauts d’argon en substitution sont aussi a priori trés instables. Deux
configurations, non exclusives I’une de I’autre, peuvent étre envisagées pour les atomes d’argon piégés. Dans
la premiére, les atomes de gaz inerte sont liés aux défauts cristallins, formant des complexes stables. Cette
idée a été émise par Ljungrantz et coll. en comparant I’état de contraintes de films de TiN élaborés par une

Pet1992]

technique d’arc et par pulvérisation magnétron réactive! , avec une tension négative V, appliquée dans

I’un et I’autre cas au substrat. En effet, alors qu’une réduction de la contrainte intrinséque (lorsque |VS|

augmente) était observée dans les films évaporés par arc et bombardés avec des ions Ti, une forte stabilité
des défauts était observée dans les films élaborés par pulvérisation magnétron bombardés avec les ions Ar.
La seconde configuration correspond a une précipitation de 1’argon sous forme de bulles solides de taille
extrémement petite, non visibles en microscopie, soit a I’intérieur des grains, soit a différents puits de
surface, joints de grains ou a I’interface film/substrat. L’extrémement faible solubilité de I’argon est en effet
favorable a la germination de précipités de trés petite taille critique. Ceci semble le cas lors de I’implantation
d’ions Ar dans des métaux, a des énergies certes supérieures a celle des Ar rétrodiffusés : des bulles de gaz

. e . [Tem1991
rare solides ont été observées! M1

par MET conventionnelle pour des concentrations aussi basses que
0,1% et en haute résolution (taille inférieure au nanometre) pour des concentrations implantées encore plus
basses. Des bulles d’argon deviennent visibles dans les films de TiN par MET en utilisant des températures
de dépét (> 700°C) supérieures a celle adoptée pour une croissance épitaxiale sur MgO (500°C)H*1%),
Quelle que soit la configuration adoptée par les atomes d’argon, substitution ou précipités solides,
leur présence dans la matrice va induire de fortes distorsions du réseau cristallin et générer indéniablement
une forte contrainte hydrostatique. Dans le premier cas, en considérant le rapport des rayons atomiques de
I’argon solide et du molybdéne, le volume de relaxation associé a une mise en solution solide est de 1,14
Q, valeur trés proche de celle d’un atome interstitiel de Mo. Dans le second cas, il est trés difficile de définir
le volume de relaxation associé a un atome d’argon en bulle solide. Puisque le rapport des coefficients de
compressibilit¢ de I’argon solide et du molybdéne est trés grand (~ 300), la contrainte a I’intérieur des
précipités est trés importante et atteint approximativement la pression d’équilibre d’un précipité sphérique
donnée par la loi de Laplace' (Pyue = 2y/R, avec y I’énergie interfaciale et R le rayon, soit pour des bulles de
1-2 nm des pressions de 1’ordre de quelques GPa). C’est ainsi que de trés fortes variations du parametre
cristallin des précipités d’argon (atteignant 12% pour des précipités de 1’ordre du nanometre dans une

Tem1991 :
(TemI991) ot ceci pour

matrice Ni) ont été observées en fonction du type de matrice et de la taille du précipité
un champ de déformation relativement faible dans la matrice. Nous pouvons ainsi pour de trés petits

précipités estimer que le volume de relaxation sera de 1’ordre du volume atomique du gaz trés comprimé.

Le cas du film Mo(Xe) est relativement simple a analyser puisqu’il n’y a pas de gaz rare piégé. En se
référant a 1’équation (4.16), on peut estimer, sans effectuer de distinction entre le volume de relaxation des
interstitiels isolés ou des petites boucles de dislocation, que la concentration en atomes de Mo en position

interstitielle est de I’ordre de 0,8%.

' Notons qu’il faudrait ici pour des milieux solides remplacer 1’énergie d’interface par "I’interface stress"
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Pour le film Mo(Ar), en admettant que le changement de volume provienne des deux types de

défauts, ’Eq. (4.16) indique que leur concentration totale est inférieure ou égale a 1,7% (en prenant

\A V/:erl(subs) ~1,1Q2). La teneur en argon piégé dans le film étant de 0,9%, celui-ci ne peut donc étre

totalement responsable de la dilatation, donc de la contrainte observée. Une combinaison des deux types de
défauts conduit a une concentration d’interstitiels de 1’ordre de 0,8%, comparable a celle du film Mo(Xe).
Ceci semblerait indiquer que I’écart entre les expansions des paramétres de maille observé pourrait étre
entiérement attribuée au gaz piégé. Néanmoins, nous ne pouvons apporter aucune preuve quantitative plus
fiable sur ce point. Il est finalement important de garder en mémoire la concentration totale de défauts qui
est de I’ordre de 1,7% ; il est en effet complétement vain de vouloir distinguer les contributions respectives
des auto-interstitiels ou plutdt ici amas d’interstitiels et des atomes de gaz piégé, ceci d’autant plus que ces

deux espéces peuvent former des complexes !

Pour les deux types de films, il est remarquable de constater que le paramétre de maille du
molybdeéne aprés irradiation aux ions devient trés proche de celui du massif. Les réarrangements induits
sous irradiation suppriment ainsi les effets des distorsions locales provenant des amas d’interstitiels ou des
atomes de gaz rare piégés. En conséquence, la germination de boucles au cours de I’irradiation n’est pas le
processus prépondérant permettant d’expliquer la relaxation des contraintes, contrairement a ce qui a été
invoqué pour expliquer le mécanisme de fluage observé sous irradiation a basse température pour des

Let1972-1973, Poul976, Zup1977]. La déformation selon 1’axe de

matériaux soumis  une contrainte externe uniaxiale'
croissance serait dans ce cas maintenue, et méme accrue !

Lorsque les contraintes de croissance sont purement liées a la création de défauts de type auto-
interstitiels (cas du film Mo(Xe)), nos observations suggerent le scénario suivant :

o de petits amas d’interstitiels se créent durant la croissance du film, par exemple des bi-interstitiels
dont la structure est constituée de deux interstitiels dissociés dans une direction de type <110> (ces
amas pouvant constituer un germe a la nucléation de petites boucles de dislocations présentant une
faute d’empilement a la séquence du réseau c.c.).

e l’irradiation du film va faciliter une redistribution de ces défauts préexistants impliquant la

croissance (voire dans certaines régions la germination) de boucles de dislocation, initialement

fautées, et orientées selon les plans (110) (vecteur de Burgers b = %[1 10] perpendiculaire aux plans

(110)) se transformant ultérieurement en boucles (110) parfaites (vecteur de Burgers b = %[1 li] ),

Evel963] ot dont le stade final conduirait a la création d’un plan atomique

selon le schéma décrit par !
supplémentaire.
Un tel scénario rendrait compte de la relaxation des contraintes au cours de I’irradiation aux ions, mais
également de I’élimination de toute cause de dilatation du réseau, donc des défauts ponctuels de croissance.

En quelque sorte, les déplacements induits dans les cascades de collision provoquées par I’irradiation avec
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des ions de ~ 200 keV sont favorisés par la forte concentration (hors équilibre) des défauts préexistants,
conduisant a une diffusion accélérée de ces défauts. Nous rediscuterons ce mécanisme de relaxation a la
lumiére des aspects cinétiques de relaxation (cf. section 3.3).

L’interprétation des mécanismes de relaxation dans les films Mo(Ar) est plus délicate. Outre la
relaxation des contraintes associées aux défauts de type auto-interstitiel, nous assistons également a la
relaxation des contraintes générées plus spécifiquement par les atomes d’argon. Aucune désorption de
I’argon n’étant mis en évidence, nous devons supposer que le processus de relaxation repose sur des
réarrangements préférentiels de ces atomes de "gaz". Nous pouvons imaginer une germination et/ou
croissance des bulles dans des sites et/ou orientations préférentielles pour lesquelles les déformations
¢lastiques de la matrice de molybdéne seraient minimisées : bulles formées sur différents puits de surface
paralléles a I’empilement des plans de croissance (joints de grains, interface film/substrat) ou sous forme de

plaquettes. Nous n’avons cependant aucun élément permettant d’appuyer ce mécanisme.

2.2. Etude comparée des variations de dimensions macroscopique et
microscopique d’un film mince induites sous irradiation aux ions : validation de

la description

2.2.1. Mise en évidence directe de la production de défauts ponctuels dans un solide
cristallin massif par mesure simultanée de la longueur L de 1’échantillon et du

parametre de maille cristallin

L’étude des défauts ponctuels dans les solides créés par irradiation ou par trempe, a fait appel a de
nombreuses techniques et a également requis beaucoup d’imagination'®“"**”). L’une des méthodes les plus
convaincantes pour caractériser les défauts ponctuels a consisté a combiner des mesures de variations d’une
longueur microscopique, tel le parametre de maille cristallin (par DRX), a celles d’une longueur
macroscopique (par dilatométrie différentielle).

Comme nous 1’avons déja indiqué, pour des cristaux cubiques, la variation du paramétre cristallin est
proportionnelle & la concentration en défauts et a leur volume de relaxation, soit, en prenant en compte

interstitiels et lacunes :

A rel A V rel Vrel
z =328 ¢ e, (4.17)
a

La variation des dimensions macroscopiques est reliée, non au volume de relaxation, mais au volume de

formation de ces défauts :

AVmacro AL vF VF
I 3_ = Cint o + Clac e (418)
\% L Q Q
Pour une lacune, nous pouvons écrire aisément :
Vi =Q+ Ve (4.19)
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Lorsque le volume de relaxation de la lacune est strictement nul, ceci signifie que les lacunes ne produisent
aucune variation de la "longueur microscopique", Aa, mais contribuent a un changement de "longueur
macroscopique" AL, donc a un changement de volume.

Pour un interstitiel, prenons un atome de la surface et insérons-le dans le cristal, nous avons alors :

VE=—Q+ V™ (4.20)

int int

En combinant les deux types de mesure, nous obtenons 1’identité :

AL Aa
3| ———|=c¢,.—C, (4.21)
(A2 e
) AL Aa) . . . , . . , .
Le signe de (T__j indique clairement le défaut de concentration prépondérante. Puisque les volumes
a

de relaxation et de formation des défauts s’éliminent dans cette équation, le résultat est indépendant de la
structure des défauts et est donc complétement indépendant d’une possible agrégation des défauts en amas ou
boucles, ce qui est tout a fait remarquable. Si de plus le volume de relaxation de I’interstitiel est connu et
dans I’approximation ou celui de la lacune est nul, on accéde aisément aux concentrations c; et c. La
réalisation de telles expériences est délicate puisque les concentrations de défauts produits sont souvent de
I’ordre de 10, elle nécessite donc une excellente résolution sur la mesure du paramétre cristallin (2 10” prés)
et une trés grande sensibilité sur la variation relative de longueur, ce qui oblige a effectuer 1’expérience avec
des échantillons longs (quelques dizaines de cm). Citons en particulier les expériences de Simmons et Ballufi
dans 1 oplSim198-1962]

Notre description de 1’état de contrainte du film élaboré par pulvérisation ionique repose sur
I’existence de défauts de type interstitiel, voire également d’atomes de gaz rare piégé dans le réseau.
L’irradiation a température ambiante induit une relaxation des contraintes par élimination des défauts si I’on
s’en référe aux résultats précédents, autrement dit elle nous fait suivre un chemin inverse a celui que nous
avons décrit ci-dessus (sect. 1.2.1). La situation est cependant bien plus complexe. Nous avons en effet a
étudier un film solidaire d’un substrat rigide et pour lequel I’introduction de défauts possédant un volume de
relaxation non nul, positif en I’occurrence, introduit une contrainte biaxiale de fixation en compression. Ceci
entraine, par effet de Poisson, une déformation positive dans la direction de croissance directement reliée a
cette contrainte. Nous pouvons néanmoins nous inspirer de la démarche précédente en réalisant une mesure
macroscopique de la variation de volume, en 1’occurrence dans notre cas de I’épaisseur du film, et
simultanément une mesure microscopique du parametre de maille cristallin, mais dans les deux cas nous
devons nous affranchir des déformations provenant de la contrainte de fixation avec le substrat. Le probléme
est donc posé et les difficultés mises en avant peuvent étre résolues dans la mesure ou nous avons effectué
une analyse compléte de 1’état de déformation/contrainte du film a différentes doses d’irradiation. Par
ailleurs, nous sommes capables grace a I’analyse par la méthode des sin”¥, d’obtenir I’information sur le

parametre cristallin ager du film non contraint mais contenant des défauts, et de suivre son évolution.
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2.2.2. Application a un film mince sur substrat rigide

¢ Conditions expérimentales

La mesure de la variation d’épaisseur d’un film a différentes étapes de la relaxation, avec une
précision suffisante, nécessite de définir un protocole expérimental. L’épaisseur totale du film doit étre
inférieure a 250 nm (en raison d’une limitation expérimentale sur 1’énergie du faisceau d’ions d’irradiation,
qui détermine le parcours des ions dans le film, mais surtout afin d’éviter les problémes li¢s a la décohésion
par cloquage), sachant par ailleurs que les variations relatives d’épaisseur attendues sont de 1’ordre du
pourcent. Nous avons tout d’abord pensé a la mesure de la hauteur d’une marche par microscopie de champ
proche en masquant une partie de 1’échantillon lors de I’irradiation. Etant données les faibles épaisseurs en
jeu, un certain nombre de difficultés sont immédiatement apparues : le repérage de la position du masque, les
effets de bord et d’ombrage lors de ’irradiation, etc... rendant la mesure trop délicate, voire sujette a erreur.
Une seconde technique permettant d’avoir des informations précises sur 1’épaisseur est la réflectométrie des
rayons X. Afin de tester la faisabilité de cette expérience, nous avons préalablement effectué des simulations
de spectres de RRX correspondant a un film de molybdéne sur substrat Si, incluant les rugosités typiquement
observées (~ 10 A). Un film d’épaisseur nominale 70 nm nous est apparu un bon compromis pour mener
cette étude. La mesure impose des conditions expérimentales trés strictes (cf. 11.3.3.2) : 1) excellent réglage
du diffractométre et de 1’orientation de I’échantillon, afin d’étre strictement en conditions spéculaires ; ii)
film de faible rugosité, pour un bon contraste des franges de Kiessig (ceci est heureusement une propriété des
films élaborés par pulvérisation dans des conditions €nergétiques) ; iii) film non oxydé en surface, d’ou la
nécessité de mesurer 1’échantillon directement aprés sortie du bati ultravide ; iv) irradiation consécutive (le
lendemain avec stockage de 1’échantillon sous vide) sur le méme échantillon, pour s’affranchir des
éventuelles inhomogénéités d’épaisseur d’un morceau d’échantillon a 1’autre.

Deux types de films de molybdéne ont été réalisés en utilisant un faisceau d’ions Ar et un faisceau
d’ions Xe de 1,2 keV, ces films sont donc notés Mo(Ar) et Mo(Xe). L’irradiation aux ions a été effectuée
avec des ions argon de 140 keV, pour lesquels le profil de répartition d’énergie déposée en collisions
¢élastiques, calculé avec le code SRIM 2003, est le plus homogéne possible. La fluence d’ions @ a été
convertie en un nombre de déplacements moyens par atome afin d’avoir une unité normalisée : a une fluence
de 10" Ar/cm’ correspond dans le cas présent une dose de ~ 0,23 dpa.

Si nous souhaitons déterminer la variation d’épaisseur provenant du processus de relaxation, nous
devons introduire deux corrections. La premicre, dh_ (D), correspond a 1’épaisseur érodée provenant de la

pulvérisation par les ions Ar sous incidence normale :

oh, (P)=YD/N,,
ou Y est le coefficient de pulvérisation et Ny, la densité d’atomes de Mo par unité de volume
(6,41x10*/cm’). Les simulations & I’aide du code SRIM indiquent un coefficient de pulvérisation Y égal a
2,2 atomes/ion. Pour la plus haute fluence utilisée, 5,3x10" Ar/em? (~ 0,9 dpa), la correction estimée

atteindrait 1,8 A. Il s’agit d’une estimation théorique. Les effets de pointe thermique, susceptibles d’induire
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des écarts par rapport au calcul effectué¢ dans 1’approximation des collisions binaires, peuvent ici étre
négligés compte-tenu des propriétés trés réfractaires du molybdéne. La simulation est effectuée dans une
cible de type amorphe, ce qui donne en général un trés bon accord pour des échantillons polycristallins. En
revanche, nos films sont fortement texturés, avec une orientation préférentielle des grains selon les plans

Rool981) effectuées sur différentes orientations de monocristaux métalliques

(110). Les mesures expérimentales!
indiquent de fortes variations du coefficient de pulvérisation selon les directions et ceci tout en s’écartant de
I’axe de canalisation. Dans le domaine des fortes énergies (> 100 keV), on constate de fagcon générale que le
coefficient de pulvérisation sur des plans de bas indice est réduit d’un facteur 2 relativement a celui d’un
échantillon polycristallin. Pour nos films texturés, nous adoptons une réduction d’environ 25% sur le

coefficient calculé, ainsi le coefficient est estimé a Y19y = 1,6 = 0,4. Pour une fluence de 10" Ar/em?, la
correction Sh_ (®)/h est de 0,35x10” +0,08x10™.
La seconde correction a prendre en compte sur 1’épaisseur est liée a I’implantation elle-méme des
ions utilisés pour la relaxation du film. Cette correction dh, (®) peut étre estimée selon :
oh, (®) o8V, D®A-T-R)v,
h \% h

ou T et R sont les fraction d’ions transmis et rétrodiffusés (dans le cas présent : T = 0,33 et R =0,03) et va,

est le volume atomique d’un atome d’argon dans une phase solide sous pression (25,96 A*). Pour une fluence
de 10" Ar/cm?, la correction estimée est donc égale a 0,23x107 £ 0,05x10°.
Par conséquent, la variation relative d’épaisseur (liée uniquement a la relaxation) s’exprime selon :

Ah_AR™ 8h, sh,
h h h h

¢ Résultats expérimentaux : mesure de I’épaisseur des films Mo(Ar) et Mo(Xe) par réflectométrie X

Les spectres de réflectométrie X ont été enregistrés pour des échantillons vierges et irradiés a 0,09 et
0,9 dpa pour le film Mo(Ar) et a seulement 0,9 dpa pour le film (Mo(Xe) selon la procédure expérimentale
décrite dans le chapitre I (I1.4.4.3). Nous reportons sur la figure IV-6 les spectres obtenus sur les

¢échantillons vierges et irradiés a 0,9 dpa.

7 [ 8
10"k O expérience 10" E O expérience
o F \ Mo(Ar) — simulation A Mo(Xe) — simulation
10° L 10
5 sf S10°
210° £
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: . g 10
a0 S f
= € 10
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20 (°) o
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Fic. 1V-6 : Spectres de réflectométrie X des films de film a) Mo(Ar) et b)) Mo(Xe), avant et apres irradiation,
et simulations correspondantes ; pour plus de clarté, les spectres des échantillons vierges ont été décalés en intensité.
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Les variations relatives d’épaisseurs Ah/h déduites de cette analyse pour les échantillons non irradiés
et irradiés sont représentées sur la figure IV-7. Cette évolution est peu différente de celle qui serait donnée
par Ahp./h étant donné que les deux corrections apportées sont de signe opposé et d’amplitude assez
comparable. Nous estimons, sur la base du test du x>, mais également de maniére visuelle, I’incertitude sur
notre mesure de h meilleure que 2 A, aussi avons-nous pris une incertitude sur 1’écart Ah,,.s de £ 2 A. Les
barres d’incertitude reportées sur la figure IV-7 tiennent compte de I’incertitude sur 1’analyse par

réflectométrie X et de I’incertitude sur les corrections.
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Fic. IV-7 : Variations relatives d’épaisseur des films (a) Mo(Ar) et (b) Mo(Xe) en fonction de la dose d’irradiation.

¢ Variations comparées des dimensions macroscopique et microscopique induites sous irradiation dans les

films Mo(Ar) et Mo(Xe)

Nous avons montré précédemment la richesse d’information résultant de la comparaison de la
mesure macroscopique de la longueur du film et de la variation du paramétre de maille cristallin lors de la
production de défauts ponctuels dans un matériau massif (Eq. (4.21)). Nous allons transposer cette méthode
au cas des films minces solidaires d’un substrat. Soulignons également, qu’ici, nous nous intéressons aux
défauts produits lors de la croissance et a leur élimination, qui correspond a une relaxation des contraintes du
film. Afin d’illustrer notre démarche, nous avons représenté schématiquement les différents états du film

(Fig. IV-8).

L’état (1) représente le film déposé par pulvérisation sur un substrat, 1’état (2) le film apres
croissance en situation auto-portée (relaxation des déformations élastiques provenant de la contrainte
biaxiale de fixation) et enfin 1’état (3) le film relaxé, c’est-a-dire sans défauts, sur son substrat. Les
caractéristiques de ces différents états sont également indiquées sur la figure IV-8 ; nous y avons donné les

déformations et les contraintes, avec €, et ¢, les déformations dans et hors du plan respectivement, ainsi
que les quantités Aa, Avgjf“, AV sous forme algébrique, ne présumant pas de leur signe. Vg est égal a

3adcf(q) =0)-a, ‘

a,
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Etat (1) Etat (2) Etat 3)

Substrat Substrat Substrat
. G, g =0
Ohya > Ofix Oya > Opx =0 v
L.
1 L. I e ;€& =0
& Ty T 5 & T &y tEg, g = - e = €pya ’

_ 1N, ] _
a, =ag(I+eg)a, =a(I+eg) a, =a,, +Aa

A ger
hi hi(l_séx) hO :hi +Ah
V, =V, + AV Vaer V, =V, +AV

Fic. IV-8 : Représentation schématique en trois étapes de la relaxation d’un film mince en interaction avec un substrat
et présentant des contraintes de croissance ayant une composante triaxiale dues a la présence de défauts ponctuels qui
dilatent le réseau atomique (cf. texte).

En combinant la mesure de dimension macroscopique a la mesure de paramétre cristallin entre les
états (2) et (3), nous obtenons tout naturellement une équation analogue a celle écrite lors de la production de

défauts, au signe pres cependant, puisqu’ ici Aa=a; —a,, et AV =V -V, . sont négatifs :
AV Aa
(—— 3—) =c, —Cp. (4.22)

ou les concentrations de défauts c; et ¢, sont celles de 1’échantillon aprés croissance. Les deux valeurs

caractéristiques a, et aqr requises pour calculer Aa/ a, ont été¢ précédemment déterminées (sect. 2.1.). En

revanche, la mesure "macroscopique” de la variation d’épaisseur Ah est reliée de maniére directe a la
variation (V, —V,) etnona (V,—V,,).On peut écrire :
A_h _ VoV,
hO VO
car la surface du film est égale a celle du substrat et invariante entre les états (1) et (3), i.e. le changement de
volume est entierement reporté dans la direction normale a la surface de 1’échantillon.
AV V-V,

La quantité = peut cependant s’exprimer en fonction de Ah/ h, moyennant une

VO VO

correction liée au changement de volume provenant de la fixation du film de volume Vg sur substrat, soit :

AV _Ah V-V _

Ah  AVE™  Ah
— = g

1X + 2%
VO hO VO hO VO hO
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ou ng (valeur moyenne des déformations selon les deux axes principaux du plans (110) du Mo) et Séx

représentent les déformations élastiques du film avec défauts pris en référence a agr. L’équation (4.22)

s’exprime donc en fonction de Ah/ h, selon:

Ah - A
—+e; +2e) — e pu Coot —Cpe (4.23)
h, a,

Cette équation est donnée dans I’hypothése ou le film est complétement relaxé a la dose finale et par
conséquent libre de défauts en fin d’irradiation. Pour des fluences raisonnables, on peut noter sur les figures
IV-9 que ceci n’est pas tout a fait le cas. Par conséquent, les termes apparaissant dans 1’équation (4.23)
Ah(q)) et Aa(q)) — adef (CD) _adef (CD = 0) f(CD) adef ,

0 a0 a0 a0

dépendent de la fluence d’irradiation, soit

avec f(¢) la fraction de défauts relaxée. Ainsi, le second membre de I’équation (4.23) peut se réécrire sous la
forme : (c,, —c,.)—(c,, (P)—c, . (P))=—(Ac, (P)-Ac, (D)) ={(P)(c,, —c,.). La correction lice
aux déformations élastiques résultant de la contrainte de fixation du film sur substrat a fluence d’ions @

dépend également de f(®D), on montre relativement simplement qu’elle s’écrit (e, +28ﬁx)f (D), soit

encore (Séx + zsﬁx )d) 0 (gtlx + 2 Sflx )CI) - (Agﬁx (q)) + 2 ASﬁx (CD))

Par conséquent, la variation relative de volume d’un film non contraint par son substrat s’exprime :

AV™(®) _( Ah(®)
VO - hO

— (Aeg, () +2 Aeg, (‘D))] (4.24)

Ainsi I’équation (4.23) donnée précédemment pour une relaxation totale des contraintes de croissance,

accompagnée d’une élimination totale des défauts, s’écrit de fagon plus générale :

[AV““ (@) ,Aa(®)

v a, J ~A(C;, (@) =~ ¢, () (4.25)

Nous avons ici implicitement inclus pour les films Mo(Ar), par souci de simplification, la contribution des
atomes d’argon piégés dans la matrice a celle des atomes de Mo interstitiels, dans la mesure ou les volumes

de relaxation associés sont proches. Nous reviendrons sur ce point lors de la discussion.

Nous sommes donc en mesure de comparer les évolutions relatives (cf. Fig. IV-9) du volume de la
maille cristalline 3Aa(®)/a, et du volume du film non contraint AV™ (q))/ V, en fonction de la dose

d’irradiation pour les deux types de film, Mo(Ar) et Mo(Xe), irradiés I'un et 1’autre avec des ions Ar

d’énergie 140 keV.
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Malgré des incertitudes non négligeables, nous pouvons cependant dégager de manicre significative

plusieurs tendances :

—
QO
-

0

-3Aala_, -AV™NV (107

i)

1.5

0.5

-0.5

iii)

AV™(®) , Aa(®)

a,

la différence 3 est fortement positive, ce qui signifie, d’apres I’Eq. (4.25),

0
que les défauts prépondérants sont indéniablement de nature interstitielle. Cette différence
indique directement, au signe pres, la variation de leur concentration en fonction de la fluence
d’ions, et pour une relaxation totale (extrapolation a @ — ), I’excés de concentration en

défauts prépondérants initialement présents. Notons toutefois que l’existence de paires de

Frenkel (Cin~Cac) conduirait a des variations de 3Aa(®) / a, tres voisines de AV™ (D) / V,

la variation de volume du film non contraint AV"™ (@)/ V, lors du processus de relaxation est

extrémement petite, voire nulle aux incertitudes preés. Si ’on se reporte a 1’Eq. (4.18), ce
comportement est en parfaite cohérence avec une population de défauts de type interstitiel,
défauts qui présentent un trés petit volume de formation (0,1 Q) ; néanmoins, ces valeurs sont
entachées d’une forte incertitude, elles ne pourront donc étre plus précisément discutées ;

le terme —3Aa(®d) / a, esten revanche trés grand, ce qui est a relier a un fort effet de relaxation

(Eq. (4.17)) de la matrice lors de I’introduction des auto-interstitiels (Vi = 1,1 Q) ; ce terme

augmente avec la dose d’irradiation, mais 1’extrapolation aux trés grandes doses montre une

. | 8, (®=0)-a
saturation, laissant supposer, si ’on s’en référe a la valeur attendue, 3( def 0) ,
a
0

qu’une relaxation compléte est difficilement atteinte. Cet effet est confirmé par des irradiations a
des doses de 6 dpa pour lesquelles la contrainte résiduelle o5, vaut encore — 0,5 GPa pour le film
Mo(Ar). Ceci semble indiquer 1’existence d’un régime stationnaire ou les effets d’élimination

des défauts et d’endommagement induit par les ions se compensent.

(b) X Mo(Xe)
T T

5 %def (#=0—ap
1 ap T il

—

| | | [ | |
0.5 ! ! | !
02 04 06 08 1 12 14 16 0 02 04 06 08 1 12 14 16

Dose (dpa) Dose (dpa)

Fic. IV-9 : Variations relatives de volume et de paramétre cristallin en fonction de la dose d’irradiation (exprimée en
dpa) de films de molybdéne élaborés par pulvérisation avec des ions Ar et Xe ; la ligne horizontale tracée en pointillés
indique la valeur attendue pour une relaxation compléte, soit 3(ager — a9)/ag.
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2.2.3. Discussion — conclusion

L’idée que les contraintes de compression des films €élaborés par pulvérisation dans des conditions
énergétiques (a basse pression, par application d’une tension bias en technique magnétron ou comme ici par
pulvérisation directe par faisceau d’ions, ou encore évapores thermiquement sous assistance par un faisceau
d’ions) provient de I’introduction d’atomes dans le film en construction n’est pas nouvelle (cf. 1.1.2.2). Nous
avons cependant fourni une description cohérente de 1’état de déformation/contrainte du film et montré que
I’irradiation aux ions, en relaxant les contraintes, apporte des informations complémentaires permettant de
décrire 1’état initial et son évolution. L’état de contrainte de la matrice étudiée par diffraction X est triaxial, il
inclut I’existence d’une contrainte hydrostatique en tension due a la formation de défauts durant la croissance
et d’une contrainte de fixation en compression du film sur le substrat.

L’application aux films minces des concepts utilisés pour les matériaux massifs irradiés apporte ici
des preuves quantitatives convaincantes que les défauts de croissance, a I’origine des fortes contraintes de
croissance observées dans ces films, sont de nature interstitielle. 1’introduction d’interstitiels en
profondeur est obtenue via la formation de séquences de remplacement qui se produisent le long de
directions denses ; I’incorporation des atomes est donc ici un processus de nature balistique et non spontané.
Ce mécanisme différe fortement de celui proposé par Chason (cf. 1.1.2.1), qui propose une origine des
contraintes de compression (quelques centaines de MPa seulement) dans les films minces basée sur
I’incorporation d’atomes dans les joints de grains pilotée par la forte différence des potentiels chimiques

entre la surface et les joints de grains.

2.3. Profils des pics de diffraction : informations semi-quantitatives sur le champ

de déformation induit par les défauts de croissance

L’analyse de 1’état de déformation/contrainte de nos films élaborés par pulvérisation met en évidence
la présence d’une forte densité de défauts de nature interstitielle & 1’origine des fortes contraintes de
croissance observées dans ces films. Cette analyse ne nous donne aucune information sur la structure des
défauts puisque les interstitiels, qu’ils soient isolés ou sous forme d’amas, provoquent une dilatation du
réseau cristallin trés similaire dans le molybdéne. Les défauts créent par définition un champ de déformation
trés inhomogéne qui est a I’origine d’une diffusion diffuse. L’étude de la diffusion prés des pics de Bragg ou
diffusion Huang est une technique puissante pour la caractérisation de la structure des défauts dans les
monocristaux. Son application aux films minces texturés, ou méme épitaxiés, est difficile en 1’absence
d’échantillon de référence, c’est-a-dire sans défauts. A notre connaissance, ce type d’analyse n’a pas été
appliqué a I’étude des défauts dans les films minces.

Nous pouvons cependant espérer obtenir des informations sur la distribution des déformations par
I’analyse des profils de diffraction, c’est la méthode de la largeur intégrale (cf. 11.3.2.1). Combinée a la
mesure de la variation du paramétre cristallin, cette méthode peut fournir quelques indications sur la densité

de défauts et leur taille moyenne.
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2.3.1. Distribution des déformations - Méthode de la largeur intégrale

Nous avons appliqué cette analyse aux films Mo(Ar) et Mo(Xe) avant et apres relaxation des
contraintes (1,2 et 1,6 dpa pour Mo(Ar) et Mo(Xe) respectivement). Les profils de diffraction des réflexions
(110) et (220), c’est-a-dire correspondant a la diffusion cohérente a 1’ordre 1 et 2 dans la direction de
croissance, ont été enregistrés en utilisant le diffractomeétre Seifert en ‘configuration réflectivité X’ (voir
chapitre II sect. 3.3.2) ; du fait de la forte largeur des pics de diffraction, I’élargissement instrumental a été
négligé. Ceci prouve d’ailleurs 1’existence de grandes quantités de défauts, tels que joints de grains (i.e.,
grain de taille finie), fautes d’empilement, dislocations, et défauts ponctuels.

Nous avons appliqué la méthode de Williamson-Hall en considérant les approches linéaire et
quadratique des contributions a la largeur intégrale. Le facteur de forme K d’un pic de diffraction, défini
comme le rapport de sa largeur a mi-hauteur a sa largeur intégrale, permet de déterminer le profil de pic
adéquat : ainsi, K = 2/n = 0,65 pour un profil Lorentzien et K = 0,94 pour un profil Gaussien. Pour les pics
observés expérimentalement, on trouve en général une valeur intermédiaire ; dans notre cas, le facteur de
forme varie entre 0,80 et 0,89, ce qui indique que le profil gaussien est le plus adapté. D’ailleurs, I’approche
linéaire donne des résultats peu probants, avec une valeur de L pouvant dépasser 1’épaisseur totale du film

déposé. Nous reportons donc seulement ici les résultats déduits d’une analyse avec I’hypotheése de deux
contributions gaussiennes. Les variations de Bz (q) en fonction de q° sont représentées pour les deux types

de films sur la figure IV-10.

0.10 T T T T T T T T T T T T T T T T T T
T 0.025 F U '
O Mo(Ar) brut:  &* = 0,0210,004 J O Mo(Xe) brut:  &* =0,012£0,001
L=90£20 A T L L =520+ 400 A
0.08 - i 1 AL
® Mo(Ar) relaxé: & =0,010£0,001 0.020 - w Mo(Xe) relaxé: ¢ =0,0085:0,0005 b
r L=220+40 A L=250%20A
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= 0015
G 2=
@
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FiG. IV-10 : Représentation de Williamson et Hall pour les films a) Mo(Ar) et b)) Mo(Xe) et paramétres déduits de cette
analyse en utilisant 1’équation (2.33). Le carré de la largeur intégrale des raies (110) et (220) est reporté en fonction du
carré du vecteur de diffusion. Dans le cas de Mo(Xe), la taille des symboles inclut la barre d’erreur expérimentale.

_ —1/2
Les estimations de L et &> sont entachées ici de fortes incertitudes, pouvant atteindre 20%

—1/2 —
pour € et méme 80% pour L (Mo(Xe) brut) ! Néanmoins, on observe sans ambiguité sur ces figures

Uimportance de la contribution des microdéformations a la largeur intégrale ( & ’ atteint des valeurs de
0,021 et 0,012 pour les films Mo(Ar) et Mo(Xe) respectivement) et une réduction importante des
microdéformations apreés irradiation, donc lorsqu’une grande part des contraintes est relaxée. On constate
également 1’évolution sous irradiation de la taille des grains le long de la direction de croissance et, de
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maniere plutot surprenante, selon des tendances opposées pour les deux types de films. Une croissance des
cristallites (d’un facteur de 1’ordre de 2,5) est observée pour le film Mo(Ar) et une réduction d’un facteur
presque équivalent pour le film Mo(Xe). L effet de croissance cristalline conjointement a I’élimination des
défauts et distorsions associées est relativement naturel ; ce phénomene a déja été observé sous irradiation

aux ions dans des systémes nanocristallins™®™2%% ©)

ou se produisait également une relaxation des
contraintes. Notons qu’il intervenait dans leur cas a trés faibles doses d’irradiation. Pour les films Mo(Ar),
les dimensions des cascades de déplacement induites par les reculs primaires (une taille caractéristique est
celle des cascades induites par des reculs primaires d’énergie égale a la valeur médiane (cf. I11.1.1) Ty, = 12
keV, soit approximativement 3-4 nm) sont comparables a la taille initiale des cristallites (~ 9 nm), par
conséquent la présence de joints de grains a I’intérieur des cascades est trés probable, ce qui autorise des
réarrangement atomiques avec non-conservation des sites originels. C’est la situation inverse qui prévaut
pour le film Mo(Xe) : les réarrangements atomiques au sein des cascades semblent "briser" la taille apparente
des cristallites. Il est difficile d’interpréter cet effet; deux hypothéses peuvent étre avancées : cet effet
pourrait étre lié au mécanisme de relaxation lui-méme lorsque la taille des cascades est trés inférieure a L,
ou il pourrait résulter de la précipitation des atomes d’argon introduits par le faisceau d’ions.

Ainsi, la contribution des défauts a 1’élargissement des raies est tout a fait "visible", la réduction
significative observée lors de la relaxation le confirme. Ce tableau s’accorde remarquablement avec la
présence de fortes distorsions du réseau provenant des particules insérées en position interstitielle lors de la
croissance. Dans le cas de défauts ponctuels isolés, les champs de déformation sont localisés, 1’intensité
diffusée est faible et par conséquent ils n’induisent pas d’élargissement trés significatif des pics. En
revanche, la présence d’amas implique un renforcement de la diffusion du coté des grands angles
concomitamment au déplacement de la position du pic vers les petits angles. Nous tenterons d’extraire et

d’étudier cette contribution diffuse dans la section suivante.

Le lecteur spécialiste des défauts ponctuels peut étre étonné qu’aucune mesure des variations de la
résistivité électrique des films n’ait été présentée jusqu’ici. Cette grandeur est en effet trés sensible a la
présence de défauts au sens large (défauts ponctuels, joints de grains, amas...) qui réduisent le libre parcours
des électrons. Nous avons effectué des mesures a température ambiante par la méthode des quatre points sur
les films dans leur état initial et a différentes doses d’irradiation. Les résultats de ces mesures sont
représentés sur les figures IV-11 simultanément aux variations relatives du parameétre de maille libre de
Aa(®D) _ a (P)—a (D =0)

a

contraintes . Les variations de la largeur intégrale p* des pics (110) ainsi que

a

0 0

—\2 -
ses deux contributions quadratiques (47[/ L) et 4 szq(zllo) sont également reportées (Fig. IV-11-(b) et (d)).

Bien qu’imprécises en valeurs absolues, les valeurs des résistivités sont trés fortes, ce qui est habituel
pour des films dont les dimensions des cristallites sont de dimensions nanométriques. La réduction de la
résistivité électrique du film Mo(Ar) en fonction de la dose est tout a fait classique et bien corrélée au

processus d’élimination des défauts et de croissance cristalline. En revanche, on n’observe pas de diminution
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de la résistivité du film Mo(Xe), sa variation reste faible voire augmente légérement a forte dose. Ce

comportement a priori surprenant, trouve une explication relativement simple si 1’on considéere les variations
. . \ . , —\2 .
de sens opposé des deux contributions a la largeur intégrale. Le terme en (4n/ L) augmente en fonction de

la dose. Ainsi, pour le film Mo(Xe), la diminution de la taille des grains induite sous irradiation influence
trés significativement la valeur de la résistivité. Aussi, apparait-il inappropri¢, pour des films minces
polycristallins, de se référer aux variations de résistivité électrique pour obtenir une quantification les

concentrations de défauts.

42 T T T T T T T T
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Fic. IV-11 : Variations de la résistivité électrique et du paramétre cristallin des films Mo(Ar) (a) et Mo(Xe) (c) en
fonction de la dose d’irradiation ; les variations des deux contributions a la largeur intégrale, effet de dimension finie
des cristallites et des déformations inhomogeénes du réseau cristallin, sont également représentées en (b) et (d).

2.3.2. Diffusion diffuse pres des pics de Bragg - Origine de 1’asymétrie des pics de

diffraction

La méthode de la largeur intégrale suppose que la contribution des déformations inhomogeénes a
I’¢élargissement du pic est symétrique. Compte tenu de la définition de la largeur intégrale (rapport de ’aire
intégrée du pic a sa hauteur), il est cependant possible de la calculer quelque soit la forme de la raie. Nous
avions mentionné au chapitre III (I11.4.1.2) une forte asymétrie des pics de diffraction correspondant aux
plans de croissance, impliquant un renforcement de la diffusion du c6té des grands angles 26, soit du coté
des grandes valeurs de q. Cette composante diffuse traduit clairement une distribution de déformations.

Plusieurs hypotheses peuvent étre avancées pour 1’expliquer.
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Une premiere hypothése que nous pouvons émettre au sujet de I’origine de cette asymétrie concerne
un gradient de contraintes dans la direction de croissance. Cette hypothese peut étre écartée, puisque nous
avons montré que le niveau de contrainte est indépendant de I’épaisseur des couches déposées.

Une seconde hypothése serait une relaxation locale des contraintes produite par des atomes trés

Dav1993

énergétiques. Ce phénomeéne a été décrit dans plusieurs articles et modélisé par Davis! I (cf. chapitre

[.1.2.2) en terme d’effet de pointe thermique. Cette diminution a été vérifiée expérimentalement, notamment

Six1990

par Six et coll! ! qui montrérent qu’une assistance par faisceau d’ions lors du dépét de films de AIN par

ablation laser entrainait I’apparition d’une contrainte de compression qui commengait a décroitre a partir

HS987) arrivérent au méme résultat

d’une énergie seuil, dans ce cas 500 eV pour des ions argon. Hsieh et coll.!
avec des films de Cr déposés par une technique d’arc. En augmentant la tension de polarisation sur le
substrat, 1’état de contrainte des films passait de tension & compression puis, a partir d’une valeur seuil,
diminuait jusqu’a atteindre une contrainte nulle. L’interprétation donnée a ces résultats est la suivante :
I’énergie communiquée par les particules énergétiques augmente la mobilité des défauts ponctuels et permet
ainsi leur annihilation. Dans notre cas, ce processus de relaxation est envisageable étant donné qu’une partie
des atomes de gaz rétrodiffusés est trés énergétique, 400 a 600 eV, comme en atteste la queue des spectres
représentés sur la figure 11-6. Leur proportion étant relativement faible, ces atomes rétrodiffusés pourraient
induire des relaxations locales a 1’origine de 1’asymétrie des pics. Cette hypothése est tout a fait plausible si
I’on s’en réfeére aux seuls films Mo(Ar), elle le devient beaucoup moins si I’on prend en compte 1’existence
d’une asymétrie dans les films Mo(Xe) pour lesquels la contribution des atomes rétrodiffusés tres
énergétiques, mais également celle des atomes pulvérisés, est négligeable.

Une troisiéme hypothése serait d’attribuer cette asymétrie a des effets de relaxation plastique liés au
fait que la contrainte atteinte dépasserait la limite d’¢lasticité de la structure cristalline. Les contraintes de
compression observées dans nos films (~ 3,8 GPa) dépassent de trés loin la limite d’élasticité observée dans
le molybdéne massif (typiquement 0,45 — 0,55 GPa, selon les données techniques fournies par Goodfellow).
Cet effet de durcissement est bien connu dans les films minces, il n’est pas rare en effet que les contraintes
approchent la limite d’élasticité théorique d’un cristal, soit approximativement une fraction du module de
cisaillement, généralement ~ G/10. Ceci a fait I’objet de nombreuses modélisations se référant a la taille
caractéristique des grains cristallins ou a I’épaisseur des couches dans les structures de type multicouche.
Tous ces modeles reposent sur 1’idée simple que les défauts, telles les surfaces, interfaces et joints de grains,
sont des obstacles a la propagation des dislocations. Un modéle souvent adopté dans le cas des systémes

nanocristallins est le modéle d’Orowan modifie!™ %!

; ce modéle suppose que le mécanisme de
déformation implique le mouvement d’une seule dislocation qui fléchirait entre les obstacles de maniére a

initier un glissement lorsque la contrainte atteint une valeur critique donnée par:

Gb 1 (d
Goronn = M—————1In (—j , ou M est le facteur de Taylor (~ 2,75 pour les métaux c.c.), v le coefficient
4n(l-v)d \b

de Poisson, b le vecteur de Burgers (~ 2,725 A pour le molybdéne) et d la taille des grains. Si nous prenons

d = 10 nm, nous obtenons une contrainte maximale de 3,8 GPa, comparable a la valeur observée dans les

films Mo(Ar) ! Pour des grains de 5 nm, cette valeur est réduite de prés d’un facteur 2. On peut alors
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imaginer qu’un écoulement plastique se produise préférentiellement dans les grains de petite taille et puisse
étre a I’origine du gradient observé sur les distances. Cette idée d’écoulement plastique se produisant lorsque
la limite d’élasticité est atteinte avait été évoquée par Kay et coll'**7 et Window et coll™™***] pour
rendre compte de 1’¢largissement des pics de diffraction des films de métaux réfractaires obtenus sous
assistance ionique lorsque la contrainte croit. Plus récemment, 1’existence d’une contrainte maximale en
tension, comme en compression lorsque la tension négative de polarisation est augmentée sur le substrat,
dans des films de chrome préparés par pulvérisation magnétron, était également attribuée a 1’obtention de la

(Mis1999] Mettant & part 1’aspect quantitatif de ce type de modéle, il nous est

limite d’élasticité de ces films
difficile d’appuyer trés solidement cette hypothése. Il est ici important de considérer que la contrainte est
induite par I’incorporation de défauts de type interstitiel dans la structure cristalline, qui provoque son
gonflement. Par définition, le champ de déformation ne sera pas homogéne comme dans le cas d’une
contrainte biaxiale a laquelle serait soumis le film. L application de mod¢les du type de celui d’Orowan pour
décrire le comportement plastique du film ne nous semble donc que peu raisonnable. De plus, nous avons
observé une asymétrie aussi forte pour des films de molybdéne déposés a 700°C en épitaxie sur substrat de
saphir (cf. sect. 4), alors que ces films présentaient une taille des cristallites bien plus élevée que ceux
déposés sur silicium a température ambiante.

En revanche, cette composante diffuse s’accorderait bien a la présence de boucles d’interstitiels, si
I’on s’en réfeére aux prédictions des modeles de diffusion diffuse pres des pics de Bragg (pour une premiere

Ebr1994) et pour plus de détails sur les expressions des différentes

[Ded1973

approche, se référer a Iarticle de P. Ehrhart!
composantes et les diverses approximations, voir 1’article de P.H. Dederichs 1. L’intensité diffusée
peut étre décomposée en une somme de deux contributions : une composante diffuse symétrique de forte
intensité (c’est elle que nous avons analysé en terme de contribution a la largeur intégrale) et une composante
asymétrique dont I’amplitude est corrélée au niveau de contrainte (cf. 111.4.3), donc a la densité de défauts.
L’asymétrie du pic (110) est observée du coté des grandes valeurs de q et la position du maximum de ce pic
décalée vers les faibles valeurs de q (par rapport a du molybdéne massif). Ceci est tout a fait une signature
de défauts interstitiels : le paramétre du réseau moyen est dilaté et la diffusion liée au champ de déformation
créé par les défauts présente une trainée de diffusion a grands q. Afin d’appuyer cette affirmation, nous
pouvons nous appuyer sur les équations donnant I’intensité diffuse prés des pics de Bragg. En utilisant les
notations q = (4msin 0)/A , module du vecteur de diffusion g, et Q =G—G, ot G est un vecteur du réseau

. : " . o lieo . ; i [ENF1994
réciproque, I’expression générale de I’intensité diffusée dans le cas simple de défauts ponctuels s*écrit™="™*"

S(q) =clf, ~(L/e)T+iTqp@)| (4.26)

N' —
avec L/c= Z(l —cosqp, ) , ou L est identique a I’exposant d’un facteur de Debye—Waller statique. Dans

n=l

cette équation, ¢ est la concentration des défauts, fp ’amplitude de diffusion du défaut (atome manquant ou

additionnel), f le facteur de diffusion atomique moyen des atomes appartenant au réseau, p, le
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déplacement de 1’atome n de sa position idéale et enfin [S(Q) la transformée de Fourier du champ de

déplacement des atomes p(T).

. - Vrel -

Dans I’hypothése d’un champ de déplacement isotrope (cf. section 1.1.2), p(t) = C% = e L}, on
r nl r
- rel
obtient =1 ——, ainsi I’équation (4.26) s’écrit :
p(Q) roQ’ q (4.26)
rel 2
S(Q)=c|f, ~(L/o)F +i F ~— L cos(d, @) 427)
b roQ ’

Le terme dominant (carré du 3°™ terme dans cette équation) varie en Q et le second terme important vient
de I’interférence de L/c avec ce 3°™ terme. L étant positif, le signe de ce terme va dépendre du signe de V*

(donc du signe du champ de déplacement, positif pour des intertitiels) et son amplitude va dépendre de la
direction de (3 Ceci conduit a une asymétrie lorsque 1’on compare la diffusion de Huang a + Q, donc de part
et d’autre du pic de Bragg. Ces deux contributions peuvent étre extraites des mesures a £ Q de la diffusion

diffuse, on obtient la contribution symétrique ou diffusion Huang & proprement parler :

_n Vrel - 2
$1(Q)=(SQ)+8(Q.)) 2 =[f] |5 c0s@.Q) (428)
et la contribution asymétrique :
S,m(Q)=(S(Q.)-8(Q.))/2 (4.29)

Pour des amas de défauts, la diffusion Huang présente la méme dépendance a petits Q que pour les
défauts ponctuels mais son amplitude est amplifiée par un facteur n,y,s qui représente le nombre d’intertitiels

dans un amas (boucle) :

namas ~
Sy =n, Sy

amas
On comprend ainsi que lorsque la concentration de défauts ¢ est trés grande et que les défauts sont
condensés, I’intensité diffusée sera grande. Nous avons dans le cas présent des densités inhabituelles en
défauts interstitiels, Sy est donc grand. La contribution asymétrique creuse le pic du coté des Q négatifs et
donne une trainée a Q positif.

Il était tentant de comparer ces prédictions théoriques aux résultats expérimentaux, mais la grande
difficulté dans les films minces est d’extraire S(Q). En effet, nous n’avons pas de référence de film "sans
défaut". Nous avons par ailleurs mis en évidence une évolution de la taille des cristallites qui empéche de
prendre 1’échantillon "relaxé" en référence. Nous pouvons seulement extraire la contribution asymétrique a
partir de 1’équation (4.29), les deux contributions de 1’intensité diffuse de Huang s’éliminant ainsi que tous

les effets liés a une distribution symétrique de la taille des cristallites. Nous reportons I’intensité¢ diffuse

S.ym(Q) ainsi obtenue dans une représentation log-log (Fig. IV-12).
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FiG. IV-12 : Contribution diffusée asymétrique, S asym (Q), en fonction de 1’écart Q a la position du pic de Bragg
pres de la réflexion (110).

La pente de la droite dans le domaine des plus petits Q pour lequel les expressions précédentes
s’appliquent indique un comportement assez proche de Q'°, voire Q> & plus grand Q, et non exactement en
Q. Nous avons néanmoins en tout point une preuve qualitative de la présence de petits amas d’interstitiels,
mais cette tentative d’analyse n’apporte aucune preuve quantitative. Notons enfin qu’il est en fait ici trés
difficile de déterminer I’intensité diffusée trés prés du pic de Bragg en raison de 1’élargissement li¢ aux effets
de taille.

Une derniére remarque, lorsque les défauts sont sous forme d’amas ou boucles, une forte différence
de comportement de I’intensité diffuse de Huang (contribution symétrique) est attendue de part et d’autre de
Q ~ 1/Ry: d’une loi en Q% a Q < 1/R,, on assiste a un effondrement de Sy & Q > 1/R, selon une loi en Q* (ou
Ry est le rayon de la boucle). Nous ne pouvons malheureusement pas déterminer cette valeur critique Qc. Il
est cependant possible d’estimer la valeur de Q au pied du pic, qui nous donne une limite supérieure pour Q¢

et donc une limite basse pour Ry, soit ici trés approximativement 10A.

3. Aspects cinétiques du processus de relaxation des contraintes

3.1. Evolution sous irradiation aux ions de la morphologie de surface et de la

microstructure des films

L’étude des morphologies de surface par les techniques de microscopie en champ proche est un
moyen d’examiner la dynamique des surfaces durant la croissance du film. L’étude de la morphologie de
surface d’un film soumis a une irradiation post-croissance et en particulier lorsqu’un état stationnaire est
atteint, associée a I’étude de 1’évolution des contraintes, a apporté des informations complémentaires sur les
mécanismes de relaxation des films amorphes ou nanocristallins. Un effet de lissage de la surface
accompagné de la formation d’une nouvelle structure latérale était mis en évidence quel que soit le signe de

Mayr2003 (a), Mayr2003 (b)

la contrainte initiale' I: les modifications observées étaient alors attribuées & un transport de

. Mayr2003
masse par flux visqueux™®™2% ),
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Chapitre IV : Modélisation de I’état de déformation/contrainte...

Nos films sont soumis a de trés fortes contraintes de croissance en compression, ils possedent une
trés bonne cristallinité. A la lumiére des résultats précédents, il nous est apparu intéressant d’examiner et de
comparer ’évolution de la morphologie de surface avant et apres irradiation. Nous présentons ici les
observations obtenues par microscopie a force atomique en mode "tapping" sur un film Mo(Ar), vierge (juste

¢laboré) et (juste) irradié a une dose de 0,9 dpa, d’épaisseur 70 nm et déposé sur un substrat de silicium.

1.00

0.75
5.0 n»

0.50
2.9 nm

0.25
0.0 nm "

Garv ~ 5,5 A (brut) Gar ~ 5,5 A (0,9 dpa)

Fic. IV-13 : Images en microscopie a force atomique de la topographie de surface d’un film Mo(Ar) @) avant
irradiation et b) aprés irradiation a 0,9 dpa, et valeurs des rugosités  correspondantes.

Le constat est clair : I’irradiation n’a provoqué aucune modification de 1’état de surface, tant du point
de vue de la forme des structures latérales que de la rugosité. Des observations a de plus grandes échelles
(5%5 ou 10x10 um?) ne laissent apparaitre aucune structure de relaxation par cloquage, la relaxation induite
par D’irradiation est donc bien un mécanisme qui met en jeu des réarrangements atomiques a 1’échelle
microscopique. Une caractérisation des corrélations structurales de surface peut étre obtenue en considérant
la « densité spectrale en puissance ». Quel est I’'intérét de ces spectres par rapport a la rugosité ? Prenons les

deux surfaces représentées sur la figure [V-14.

AAANAAAAD fsurmech A A A A
VYVVVVVV Vpoema /A Y

Fic. IV-14 : Représentation schématique de deux types de surface différentes possédant néanmoins la méme rugosité.

Elles posseédent toutes deux des crétes et des vallées équidistantes de la surface moyenne : elles ont donc
méme rugosité. Cependant, I’une des surfaces présente nettement plus de pics que I’autre. Si I’on assimile les
dimensions latérales des structures (ici les pics) qui constituent les surfaces a des longueurs d’onde, un
moyen de différencier ces surfaces est de déterminer le poids (puissance) de chaque longueur d’onde sur la

topographie. On définit la densité spectrale en puissance (‘Power Spectral Density PSD’) comme étant la
moyenne quadratique de la fonction h(q) : PSD(q)z<|h((1)|2>, ou h(q) est la transformée de Fourier

spatiale de la topographie de surface h(X) représentant la hauteur verticale pour un vecteur position X (X, y)

défini par rapport a la surface moyenne. En régime stationnaire, cette fonction posseéde la propriété de
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montrer un comportement décrit par une loi puissance, dont I’exposant est caractéristique du mécanisme de

[Her1950] [Mul1959

transport atomique sur la surface étudi¢e. Herring ainsi que Mullins ! ont établi une corrélation
entre les mécanismes de transport et leurs vitesses qui sont décrites par des lois puissance. Quatre
mécanismes de transport ont été identifiés :

- flux visqueux, caractérisé par une loi en q”'
- évaporation-recondensation, caractérisé par une loi en q~

diffusion en volume, caractérisée par une loi en q°

- diffusion de surface, caractérisée par une loi en q”*
Nous avons donc déterminé les spectres puissance des deux images précédentes. Ils sont tracés en échelle

log-log sur la figure IV-15.

H £
& a
£ £
on an
2 °
a) log(k[ {1/nmj}]) b) log(k[ {1/nm}])

Fic. IV-15 : Spectres puissance des images AFM présentées ci-dessus et relatifs & un film Mo(Ar) observé a) avant
irradiation et b) aprés irradiation ; la représentation est ici donnée en fonction du module k = 1/q.

Aux hautes fréquences, on observe sur le spectre du film brut un comportement en q*, ce qui suggére
que la diffusion de surface serait le mécanisme dominant. Ce résultat n’est pas surprenant. En effet, I’énergie
apportée par les particules incidentes aux adatomes durant le dépot par pulvérisation ionique permet
d’activer les processus de diffusion en surface™®™% mais n’est cependant pas suffisante pour provoquer
une diffusion en volume, a plus forte raison dans un matériau réfractaire déposé a température ambiante.
L’allure du spectre avant et apres irradiation est identique, ce qui signifie qu’il n’y a pas eu de changement
significatif de la taille/forme des structures latérales et verticales. D’une maniére plus globale les spectres de
réflectométrie X des échantillons Mo(Ar) brut et irradié (Fig. IV-6) laissaient entrevoir ce résultat. Nous
pouvons donc remarquer, qu’a la différence des films métalliques amorphes, la relaxation des contraintes
sous irradiation ne met pas en jeu un transport important de matiére vers la surface de type écoulement
visqueux. La topographie de surface de nos films est donc inchangée : ce résultat montre que la relaxation
des contraintes sous irradiation préserve la qualité de surface des films élaborés par pulvérisation, c’est-a-

dire leur trés faible rugosité.
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Chapitre IV : Modélisation de I’état de déformation/contrainte...

On peut enfin noter la présence d’une rupture de pente, dont la position est caractéristique d’une
longueur de corrélation latérale des structures cristallines de surface. Cette rupture de pente n’étant pas

franche, nous pouvons retenir comme ordre de grandeur une taille d’environ 500 A.

3.2. Cinétique de relaxation des contraintes : mesure in situ de la courbure par

méthode optique

Nous avons enregistré in situ pendant 1’irradiation les changements de la contrainte biaxiale du film.
Nous avons pour cela mesuré la courbure d’une ‘bilame’ Mo/substrat (dimensions 0,9x3 cm” et épaisseur
205 um) par une méthode optique de mesure de la déflexion d’un faisceau laser. Le dispositif mis au point au
laboratoire a été décrit dans le chapitre II (cf. I1.4.1). Pour cette mesure, une rotation de la lame d’un angle de
27° relativement a la direction du faisceau d’ions est effectuée afin de permettre un balayage optique du
faisceau laser en incidence normale.

Le calcul des doses d’irradiation et des profils des atomes déplacés pour cette incidence est réalisé a
I’aide du code SRIM. Nous avons déterminé qu’une énergie des ions incidents de 200 keV était nécessaire
afin d’avoir un profil d’endommagement le plus homogéne possible pour cette étude de la relaxation des
contraintes d’un film de 70 nm d’épaisseur. Le profil en énergie déposée sous forme élastique, Fp, par les
reculs primaires ainsi que celui des déplacements atomiques, Ny, sont représentés sur les figures [V-16. Le
profil d’énergie déposée est relativement bien centré sur le film ; la densité des déplacements créés a
I’interface coté Si est cependant non négligeable, ceci résulte de la forte différence des énergies seuil des
déplacements atomiques des atomes Si (~ 15 eV) relativement a ceux de Mo (~ 60 eV). La conversion de la
fluence d’ions en dose moyenne (exprimée en déplacements par atome) donne ici une correspondance de

0,18 dpa pour 10" Ar/cm® pour le film de molybdéne.

ENERGY TO RECOILS COLLISION EVENTS
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FiG. IV-16 : a) Energie transférée, Fp, par ion incident Ar 200 keV (i = 27°) sous forme de collisions €lastiques aux
reculs primaires par unité de profondeur, dans le film et le substrat de silicium ; ») Nombre moyen de déplacements
atomiques induits par ion, Ng.
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La mesure de la courbure a été réalisée de maniére ininterrompue durant le temps d’irradiation et les
valeurs obtenues étaient enregistrées a chaque balayage du faisceau laser sur 1’échantillon. La conversion
temps — fluence est assurée par le relevé, effectué parallelement, de la charge recue sur 1’intégrateur. Nous
nous affranchissons ainsi des variations du flux d’ions pendant I’irradiation. La valeur de la contrainte est
ensuite calculée en utilisant I’équation de Stoney (cf. 11.4.1), ou le module biaxial du silicium vaut 180,5 GPa
et les épaisseurs du substrat et du film respectivement 205 um et 70 nm.

Les réglages optiques et la mesure de la courbure initiale de I’échantillon étaient tout d’abord réalisés
ex situ, puis contr0lés in situ lorsque la lame est installée sur le porte échantillon dans la chambre
d’implantation. Ce test permet de vérifier les réglages optiques, plus précisément de vérifier que le miroir
pivotant et le détecteur optique (CCD) sont bien rigoureusement dans le plan focal de la lentille. En effet, un
allongement significatif de la distance lentille — échantillon affecterait les résultats de la mesure dans
I’éventualité ou ce réglage serait incorrect. Les résultats des mesures de relaxation de la contrainte sont
illustrés sur la figure IV-17.

L’évolution de la contrainte est monotone, elle peut néanmoins se décomposer en deux stades : a tres
basses doses (< 0,1 dpa), la relaxation est trés rapide, laissant présager une décroissance exponentielle ; puis,
pour vgp, > 0,1 dpa, on assiste a un essoufflement trés surprenant du phénomene. Nous avons représenté
parallélement a cette figure (Fig. IV-17 (b)) les résultats des mesures déduites de 1’analyse par diffraction X

sur deux films Mo(Ar) irradiés a différentes doses.

(a) Mesure de la courbure (b) Mesures DRX
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Fic. IV-17 : Relaxation sous irradiation aux ions Ar de la contrainte (en compression) d’un film de molybdéne Mo(Ar)
déposé sur substrat de silicium (001). (a) : mesures déduites de la courbure de la bilame Mo/Si (en insert évolution sur
un plus large domaine en dose d’irradiation) et comparaison avec les résultats renormalisés de 1’analyse X (cf. texte) ;
(b) : contraintes biaxiales de fixation déduites de I’analyse des déformations et meilleur ajustement a une loi de
décroissance exponentielle.

Notons tout d’abord une différence sur les valeurs initiales des contraintes déduites des deux types
d’analyse : la contrainte obtenue par une mesure directe de la courbure du substrat est inférieure (~ - 15%) a
celle déduite de la mesure des déformations élastiques. Cette différence peut résulter d’un adoucissement des
constantes élastiques des films de molybdéne élaborés par pulvérisation, les valeurs déduites de 1’analyse des
spectres de diffraction des RX seraient alors surestimées puisque nous nous sommes référés aux valeurs du

molybdéne massif. L estimation des constantes Cy4 et Cs3 de ces films a été obtenue par mesure des vitesses
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de propagation d’ondes acoustiques reposant sur I’analyse des spectres de diffusion Brillouin de la lumiére
(coll. Ph. Djemia, LPMTM, Paris-Nord) et de réflectivité par acoustique picoseconde (coll. B. Perrin et F.
Ganot, INSP, Paris). Une réduction des valeurs relativement a celles du molybdeéne massif, - 14,5% sur Cs; et
~ - 23% sur Cy4 est effectivement observée. La différence observée sur les valeurs de la contrainte, déduites
des deux méthodes, serait donc liée a I’adoucissement (~ - 10 a - 15%) du module biaxial. La forte densité de
défauts dans le film pourrait étre tenue pour responsable de cet effet d’adoucissement. En effet, nous
remarquons un léger durcissement (1,5 a 2% aux incertitudes de mesures pres), apres une dose d’irradiation
de 1,2 dpa.

Un relativement bon accord, aux trés basses doses d’irradiation, semble étre observé entre les
cinétiques de relaxation déduites des deux types de mesure : mesure macroscopique de la contrainte et
mesure a 1’échelle microscopique des déformations. La différence de comportement a plus hautes doses est
surprenante et peu explicable si I’on ne considére que les modifications induites dans le film. Nous devons
alors trés certainement attribuer ce comportement a des modifications structurales de 1’interface film/substrat
ou du substrat lui-méme, susceptibles d’influencer 1’état de contrainte de notre bilame. L’influence du
mélange interfacial ne peut a priori étre exclue, 1’évolution de ce processus est bien connue et, sauf rares
exceptions, suit une loi en ¢ et ceci naturellement dés les premiers stades de 1’irradiation. Néanmoins, sur
la base d’un mélange collisionnel et en tenant compte de 1’énergie déposée a I’interface Mo/Si, on peut
estimer a 0,4 nm la largeur (2c) du profil d’interdiffusion lorsque la dose regue par le film est de 0,2 dpa.
L’influence du mélange sur la contrainte induite ne peut donc étre tres significative. Un second phénoméne,
Pendommagement du silicium, peut en revanche influencer sensiblement nos mesures. Nous avons noté
précédemment la création de défauts en densité non négligeable dans le substrat. L’évolution de la contrainte
lors de I’irradiation par des ions trés énergétiques (domaine du MeV) dans le silicium est bien connue et a
fait ’objet d’une étude de C. Volkert™"'*!1. Cette étude est non seulement 1’une des rares études in situ
mais, a notre connaissance, aussi la premicre. Nous avons reproduit cette expérience avec des ions dans la
gamme des centaines de keV sur une lame de silicium de 100 um d’épaisseur. Les résultats obtenus lors
d’une irradiation avec des ions Kr de 340 keV sont reportés sur la figure IV-18.
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Fic. IV-18 : Contrainte moyenne (en compression) induite dans la zone endommagée d’un échantillon de silicium
implanté sous incidence normale avec des ions Kr d’énergie 340 keV.
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L’évolution de la contrainte est similaire a celle décrite par C. Volkert avec des ions d’une dizaine de
MeV. On assiste a une augmentation de la contrainte (en compression) lors de la création de défauts,
processus conduisant a I’amorphisation du silicium, suivie d’une étape de relaxation de cette phase amorphe
par un mécanisme de fluage de type newtonien correspondant a un écoulement visqueux. Nous ne souhaitons
pas discuter plus amplement cette évolution qui sort du cadre de I’étude présente. Il est certain que la
création de défauts et ’amorphisation du silicium se produisent dans la bilame Mo/Si. En revanche, nous ne
pouvons rien dire sur ’amplitude du mécanisme de relaxation par flux visqueux qui met en jeu un transport
vers la surface.

Compte tenu des remarques précédentes, nous avons donc choisi de modéliser I’évolution de la
contrainte déduite des analyses par DRX plutét que celle issue des mesures optiques. Partant de I’hypothése
que chaque ion va induire une variation ¢élémentaire de la contrainte proportionnelle a la fraction de la
contrainte restante, variation qui est évidemment fonction des caractéristiques de 1’irradiation (rapport des

masses, énergie...) au travers de la section efficace de relaxation a,, on peut écrire :
do(¢) =—a 0(¢)dd

Cette idée conduit tout naturellement a décrire le processus de relaxation selon une loi du type :
5(9) =, exp(—a,0)
qui peut encore se réécrire en fonction de la dose en dpa :
G(Vdpa) =0, exp(—arelvdpa) (4.30)
ou oy est un coefficient caractéristique (sans dimension) défini par atome, reli¢ a la section efficace par la

relation a_, =0,18x10 "o, cm’ (si la fluence ¢ est donnée en ions/cm’).

1 1

L’ajustement des données expérimentales a cette loi met en évidence une décroissance exponentielle
effective mais dont la valeur asymptotique a fortes doses ne tend pas vers une contrainte nulle : on observe
une valeur a saturation de 0,7 GPa (en valeur absolue), ce qui nécessite d’ajouter un parameétre
supplémentaire, oy, a la loi précédente. L’existence d’une contrainte résiduelle a hautes doses peut provenir
de la contrainte créée par les ions implantés mais peut également indiquer que des défauts resteraient pi€gés
sur certains puits de surface ou impuretés. Cet effet de saturation avait été également souligné lors de la

discussion des résultats présentés dans la partie 2.2. La valeur oy (8,045), déduite de cet ajustement,

implique une section efficace de relaxation a , =1,45 nm’, soit un volume de relaxation par ion de ~100

1
nm’, valeur grande mais cependant compatible avec le volume perturbé par le passage de I’ion dans le film.
Nous avons alors comparé (Fig. IV-17 (a)) cette évolution a celle des mesures de contrainte par la
méthode de la courbure, en normalisant toutefois a la valeur initiale de la contrainte mesurée
expérimentalement. Un relativement bon accord est observé aux trés petites doses, inférieures a 0,1 dpa, le
désaccord est en revanche flagrant a plus hautes doses et apparait plus distinctement en tragant la différence.
Cette différence entre les deux cinétiques d’évolution de la contrainte est tout a fait réminiscente de la courbe
observée lors de I’endommagement du silicium (Fig. [V-18). La contrainte maximale apparait supérieure a
celle induite lors de I’amorphisation du silicium par les ions Kr. Notons que cette valeur est une valeur
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apparente qui nécessite d’étre corrigée en tenant compte de 1’épaisseur du silicium endommagé et non de
celle du film de molybdéne, par ailleurs 1’équilibre des forces et des moments doit étre réécrit pour un
systéme composite constitu¢ de trois lames. Nous ne discuterons pas plus précisément I’amplitude de cet
effet, des études complémentaires sont en effet nécessaires pour appuyer cette hypothése. Soulignons
cependant pour la bilame Mo/Si une atténuation apparente du processus de relaxation de la contrainte apres
amorphisation du silicium (conduisant a une majoration de la valeur atteinte a forte dose), pouvant étre due

au revétement du substrat de Si par un film de Mo cristallin et adhérent.

3.3. Mécanismes de relaxation sous irradiation - Discussion

Malgré toutes ses potentialités, 1’étude du processus de relaxation sous irradiation aux ions a fait
I’objet de relativement peu de travaux. A notre connaissance, les premiéres études ont concerné la mise en
évidence par diverses méthodes (DRX, C-RBS, mesure de courbures) couplées éventuellement a des études
cinétiques, d’une relaxation des déformations dans des super-réseaux. Citons, par exemple, les études de
Mantl et coll M™% dans W/Mo, de Hues et coll."™'*¥! dans le systéme Ag/Co, de notre groupe dans les

Bad1993]

systémes Cu/W! , Fayeulle et coll ™' dans des multicouches TiN/BCN. Des observations en

microscopie électronique ont été également menées sur des hétéro- structures épitaxiées Si;(Ge, sur substrat

de Si par Hollander et coll.™") Glasko et coll./"*'*"), Plus récemment, plusieurs études ont été reportées

Now%1 dans des films de HfN soumis a de fortes

]

dans des matériaux réfractaires, I’étude de Nowak et coll.!
contraintes de compression, celles des groupes de Ziemann a Ulm®**®% et de Moller a Dresde!™ %
portant sur des revétements durs de BN cubique. Les réarrangements atomiques provenant des effets de
pointe thermique dans les cascades de déplacements sont en général simplement invoqués pour expliquer ce
processus, interprétation rejoignant d’ailleurs 1’effet de relaxation observé pour des conditions d’assistance
ionique trés énergétiques lors de la croissance des films minces (cf. résultats expérimentaux cités au I11.4.3 et
le modéle de Davis, chapitre 1.1.2.2). Dans les couches épitaxiées de semi-conducteurs, de qualité quasi-
monocristalline, la relaxation ne se produit que pour des irradiations a haute température ou pour des
irradiations suivies de recuits thermiques, elle prend place par la formation de défauts étendus (boucles de
dislocation, cavités...) pouvant étre éventuellement formés dans le substrat, voire par modification de
structure de ce dernier.

Un intérét plus récent aux détails de la cinétique de relaxation et aux mécanismes a 1’échelle
microscopique a suscité des études spécifiques dans des films métalliques purs ou alliages. Une attention
spéciale a été portée a la relaxation des films amorphes stables (verres métalliques a haute température de
transition vitreuse T,, oxydes amorphes) dont les propriétés mécaniques sont connues. C’est une situation
simple ou les effets de changements de structure, de texture ou de taille des cristallites n’influencent
évidemment pas 1’état de contrainte du film. Ces travaux ont été menés a la suite de la mise en évidence par
C. Volkert du processus de relaxation se produisant dans la phase amorphe du silicium et les analyses
calquées sur la sienne. La modélisation repose sur 1’idée que la déformation plastique induite sous

irradiation dans les films amorphes serait similaire a celle mise en jeu lors de I’activation thermique, elle se
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produirait donc selon un mécanisme d’écoulement visqueux de type Newtonien, le paramétre fluence
remplacant le paramétre temps. La vitesse de déformation, et par conséquent la vitesse de relaxation de la
contrainte, est alors proportionnelle a la contrainte :

do Y,

—=—-——""-0

dd) 6nrad

Nrad définissant la viscosité (en GPa.dpa) du film induite sous irradiation, grandeur susceptible de varier avec
la fluence. L’intégration de cette équation conduit a une simple fonction exponentielle (comme nous 1’avons
précédemment postulé par la simple hypothése que chaque ion provoque la relaxation d’un petit volume, (cf.

équation (4.30) :
YB

o(0) = o, exp| ——2—¢

rad

équation qui peut évidemment étre transcrite en fonction de la dose en dpa :

Y,
O(Vypa) =Gy €XP| ——— Vg, 4.31)
rad

Paralléelement a cette relaxation plastique, il est possible d’envisager la contribution d’une vitesse de
déformation provenant de mécanismes de changement de densité du film (densification de 1’amorphe,
implantation de gaz...). Dans I’hypothése ou cette vitesse de déformation, €, est constante, c’est-a-dire
indépendante de la fluence, 1’équation ci-dessus se réécrit selon :

Y

6nrad

G(d)) = (GO ~ Oga )eXp - (I) T Oy

ou o, =06¢&n,, estla contrainte & saturation, pouvant prendre des valeurs positives ou négatives selon

I’origine du processus.

Cette analyse a été appliquée a la relaxation des contraintes en tension de films amorphes de silice

Sno1995]

- ) [Sn01994 i . Vol1992 s .
10,15 de matériaux covalents tels le silicium amorphe"*"*?] des verres de borosilicates! ou a

Mayr2003 (c)

des verres métalliques tels ZrssAly sCuyy s et ZresCusst ] par des irradiations de plusieurs centaines de

keV jusqu’au MeV. Les viscosités, 1’4, Observées sous irradiation sont comprises typiquement entre 0,27 et

0,4 GPa.dpa. Ces valeurs, converties en GPa.s (t = (I)/ (i)) sont assez proches de la viscosité d’un amorphe, a

température proche de T,, et intermédiaires de celles d’un liquide et d’un solide a température ambiante.
L’étude de I’évolution de la morphologie de surface, ainsi que les simulations en dynamique moléculaire de

la relaxation induite par des reculs de 5 keV dans un amorphe, confirment ce mécanisme ainsi que

’amplitude de la vitesse de relaxation observée!™®2%0% (1,

Sno1997

Une analyse similaire a été réalisée par Snoeks et coll.! I'dans un film de tungsténe déposé par

voie chimique et assist¢ par plasma, film soumis a une faible contrainte de croissance en tension (0,26 GPa).
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La valeur 1,4 normalisée au module biaxial du tungsténe, 1,/ Yy , s’avére d’un ordre de grandeur plus

¢élevé que celle des amorphes.

Nos films de molybdéne sont de bonne qualité cristalline et les contraintes de croissance, associées a
I’incorporation d’atomes interstitiels dans le réseau cristallin, sont trés fortement compressives, — 3,8 GPa.
Les contraintes ont donc une toute autre origine et un signe opposé par rapport aux films amorphes étudiés et
sont clairement associées a des distorsions du réseau cristallin ; la relaxation peut a priori difficilement
relever d’un mécanisme d’écoulement visqueux. Nos observations de la morphologie de surface ne
montraient d’ailleurs aucune modification en faveur de ce mécanisme. Puisque 1’évolution cinétique suit
également une loi exponentielle, il est intéressant de déterminer la valeur du coefficient de viscosité

"apparent”" induit sous irradiation. En confrontant les deux équations (4.30) et (4.31), nous avons la

correspondance o, = Y, /6m "o (avec Y, ~ 447 GPa), ainsi N'.. =9,2 GPadpa, valeur d’un facteur 20

1

o ’ Mayr2 ’ : . ST
supérieure aux valeurs données par Averback™®>™* ©) pour les verres métalliques ; si I’on se référe aux
valeurs normalisées ',/ Yy, la valeur est alors d’un ordre de grandeur plus élevée, ce qui met en évidence

une résistance plus importante de la matrice cristalline aux réarrangements atomiques. Ceci peut indiquer que
le processus de relaxation sous-jacent est différent.

Le scénario que nous avons avancé a la sect. 2.2 pour interpréter la relaxation des déformations
¢lastiques et contraintes comporte plusieurs étapes : i) la croissance de boucles préférentiellement dans les
plans de croissance (110) a partir d’amas de petits défauts, voire a partir de petites boucles fautées ii) leur
transformation en boucles parfaites et enfin iii) leur élimination pour former des plans atomiques. Un flux
atomique, plus précisément un flux de défauts ponctuels est clairement invoqué pour réduire 1’état de
contrainte. Ce mécanisme pourrait s’apparenter a un mécanisme de fluage observé dans les solides
polycristallins déformés a haute température : le mécanisme de Nabarro-Herring, qui est aussi un mécanisme
Newtonien. Notre film est soumis non seulement a une contrainte mais également a une irradiation. Il semble
donc plus opportun de considérer les mécanismes de fluage observés pour des rubans massifs sollicités
simultanément par une contrainte externe et par irradiation avec des fragments de fission.

Dans les solides cristallins isotropes, deux phénomeénes ont été observés et ont fait 1’objet de diverses études.
Le premier, appelé fluage stationnaire, est observé a haute température (quelques centaines de °C), il
concerne 1I’évolution sous flux et en présence de contraintes d’un réseau de dislocations. Par exemple, sous
I’action d’une contrainte de tension, la dimension paralléle a cette contrainte augmente continuement. Le
stade de nucléation des boucles est court et le phénoméne correspond essentiellement a la croissance, c’est a
dire [’absorption préferentielle des interstitiels s’échappant des cascades par les boucles orientées en
sympathie avec la contrainte (c’est a dire qui ont leurs plans parall¢les (perpendiculaires) a la direction de la
contrainte de tension (compression). Ce phénomeéne est connu sous I’acronyme SIPA, "Stress-induced

Preferential Absorption of interstitials by loops". Citons a ce propos les résultats expérimentaux de

Heal974 [Bul1975]

Gilbert' "7l et les descriptions théoriques de Heald et Speight! 1. de Bullough et Hayns , ainsi

Matl988] T e trait le plus caractéristique du processus de fluage

que I’article de revue de Matthews et Finnis!
SIPA est sa double dépendance linéaire avec la fluence et la contrainte appliquée. A basse température, il en
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est tout autrement. Une période de fluage beaucoup plus longue, typiquement pour des doses de quelques
dixiémes de dpa, permet de suivre la germination des boucles de dislocation individuelles a partir des
premiéres cascades de déplacements, puis leur croissance jusqu’a sa saturation aux doses supérieures a 1 dpa,
domaine ou I’on atteint un régime stationnaire assez analogue au processus SIPA. Ce second mécanisme est
appelé "fluage par germination orientée des boucles", en effet la contrainte appliquée rompt 1’isotropie et
léve ainsi la dégénérescence d’ordre 6 des boucles insérées dans les plans de type {110} dans les métaux c.c..
Ce processus est identifié par les anglo-saxons sous I’acronyme SIPN "Stress Induced Preferential
Nucleation". Un changement de forme en résulte, qui se superpose a un changement de volume. Dans ce cas,
la vitesse de fluage n’augmente pas linéairement avec la contrainte appliquée mais sature a 0.4—0.5 GPa :
d’une valeur initiale élevée elle décroit avec la fluence pour atteindre une valeur comparable a celle du
mécanisme SIPA. Des expériences astucieuses couplant mesures de résistivité et de longueur macroscopique
ont ét¢ menées sur ce phénomeéne, plus particuliérement par le groupe de Fontenay aux Roses dans du
tungsténe et du molybdéne irradiés a 20 K par des fragments de fission!"®?7% Leul973. Pould76. Zupl977] "7 o
vitesses de fluage observées différent considérablement entre ces deux mécanismes, elles sont de I’ordre de
107 a 10 dpa™ pour le processus SIPA et de 5x10° a 2x10™" dpa™ dans le stade initial pour le processus de
germination orientée. Dans les deux cas, ces vitesses dépendent de la contrainte appliquée. Ces deux
mécanismes reposent sur la forte mobilité des défauts au sein des cascades de déplacements que 1’on peut
associer a une température effective plus élevée que la température d’irradiation!®#'?%Nor97]

Considérons maintenant notre film mince fixé soumis a une forte contrainte de compression selon les
deux dimensions du plan du substrat. Nous avons émis [’hypothése que les défauts de type interstitiel étaient
condensés en trés petits amas ou petites boucles réparties plus ou moins aléatoirement dans les différents
plans {110}. La densité de ces défauts est extrémement élevée et dépasse de loin celle qui résulte d’une
germination sous irradiation a basse température. Ce film est par ailleurs sollicité par une irradiation avec des
ions de quelques centaines de keV a température ambiante et donc la contrainte intrinséque va décroitre lors
de la relaxation. Nous sommes dans une situation par conséquent trés particuliére, qui reléve du processus
SIPA mais réalisée, peut-on dire, ‘a basse température’. Le trait saillant de ce dernier processus est la
variation linéaire de la vitesse de fluage avec la contrainte. Dans notre cas, la contrainte évolue au cours de la
relaxation et nous retrouvons 1’hypothése émise pour décrire le comportement selon une exponentielle
décroissante de la fluence. Nous pouvons estimer trés approximativement I’ordre de grandeur de la vitesse de
fluage (ici selon la direction de croissance, donc multipliée par 2 relativement au cas décrit précédemment) a
fluence ¢ tendant vers zéro a partir de nos trés "grossieres" courbes donnant les variations relatives
d’épaisseur du film (Fig. IV-7) ; nous obtenons 5 + 2 107 dpa™ pour le film Mo(Ar) et 2 + 1 10* dpa™ pour
le film Mo(Xe) et ceci pour des contraintes initiales de — 3,8 GPa et — 2,1 GPa, respectivement. Ces valeurs
sont faibles pour un processus de germination orientée et plutdt fortes pour un processus type SIPA. Notons
que les vitesses de déformation obtenues pour les deux types d’échantillons, Mo(Ar) et Mo(Xe), sont
proportionnelles, aux incertitudes prés, a la contrainte initiale, ce qui naturellement plaide pour un
mécanisme reposant sur 1’absorption des défauts vers les boucles possédant 1’orientation appropriée. La

population de petites boucles et de défauts préexistants est gigantesque et la contrainte initiale bien
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supérieure aux contraintes appliquées dans les expériences décrites ci-dessus (typiquement de 100 a 700
MPa). Tout ceci concourt a une accélération du flux atomique crée dans et pres des cascades, flux
évidemment guidé par une minimisation de 1’énergie élastique. Il est donc tout a fait plausible que la vitesse
de fluage dépasse les valeurs observées a 300-400°C pour les systémes métalliques irradiés aux fragments de
fission.

Nous avons déja souligné la réduction de la vitesse de déformation, provenant de la décroissance de
la contrainte lors du processus de relaxation, conduisant par conséquent a une évolution de type
exponentielle ; une seconde différence relativement au processus SIPA réside dans la transformation des
boucles bien orientées lors de leur croissance en plans atomiques de dimension finie dans les cristallites.
Enfin, notons la résorption des boucles réparties sur les familles d’orientation défavorable a la relaxation, ce
qui assure la suppression quasi-totale des déformations du réseau cristallin.

Une question subsiste néanmoins : comment les réarrangements atomiques, qui prennent place
localement, c’est-a-dire a I’intérieur des cascades et sous-cascades, permettent-ils de relaxer les contraintes
du film, étant donné que ce processus de relaxation implique une augmentation de volume de I’ordre de 1%
pour les films Mo(Ar) ? ! L’état structural final de ces cascades a I’issue de la phase de relaxation est en effet
contraint par 1’adaptation a la matrice cristalline environnante. Si nous considérons le volume affecté par ion
incident (100 nm’), volume déduit de la mesure de la section efficace de relaxation, il apparait grand si I’on
se référe a la répartition des déplacements atomiques balistiques observés par simulation ; il engloberait en
fait tous les espaces intercascades. Cette remarque suggere que la relaxation se produirait "d’emblée" sur la
quasi-totalité¢ de I’épaisseur du film. Dans I’analyse des déformations, nous ne percevons de plus aucun
stade, en particulier a trés petites doses, susceptible de caractériser la croissance des boucles (stade durant
lequel la déformation dans la direction de croissance serait amplifiée alors que celle parallélement aux plans
diminuerait). Le flux atomique apparait ainsi trés fortement accéléré par la présence des défauts d’irradiation,
et la relaxation semble donc se produire en direction de la surface sur I’échelle de temps de la durée de vie
d’une cascade et de sa phase de relaxation (quelques picosecondes et plus). Le mécanisme se différentie alors
assez peu en apparence, c¢’est-a-dire du point de vue des évolutions dans le temps et dans 1’espace, d’un
mécanisme de fluage par écoulement visqueux ! Seuls les mécanismes microscopiques de transport atomique
liés a la structure différeraient.

Ja1n1995]’ suggérant

Une description de la relaxation de films en tension a été proposée par Jain et Jain'
que la relaxation se réalisait principalement par une germination orientée. La loi de croissance de ces boucles
(rayon) était postulée présenter une dépendance avec la dose selon une puissance 1/3, ce qui entrainerait
alors une loi de relaxation en phase de croissance selon une puissance 2/3 de la dose. L’ application de cette
description a la relaxation sous irradiation de films de Cr en tension a été présentée par Misra et coll.™M*"*),
Les mesures de la contrainte étaient dans leur cas effectuées par mesure de la courbure, et aucune analyse
structurale n’était reportée. Ces résultats sont difficilement comparables aux notres, 1’origine des contraintes
étant ici toute autre. L’étude expérimentale de films présentant une contrainte en tension est par ailleurs
extrémement délicate étant donnée I’aptitude de ces films a piéger I’oxygeéne, phénomeéne qui peut étre
amplifié sous irradiation.
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Enfin, soulignons que nous n’avons pas réalisé d’études de microscopie électronique en transmission
sur les films de molybdéne pour tenter de caractériser les défauts de croissance, les boucles étant trop petites
pour les identifier facilement et nos grains également trop petits pour tenter de telles observations. Nous
pensons néanmoins essayer sur des films dont la croissance se fait en épitaxie a haute température, ces films
possédant des grains et des boucles plus grosses. Nous avons cependant relevé les observations du groupe de
Link&ping relatant la présence de boucles dans les plans de type {111} de films de TiN (structure c.f.c.)

déposés sur substrat de MgO a température supérieure a 550°C par technique de pulvérisation

magnétron[Hull988, Hull99l].

4. Films minces soumis a différentes sources de contraintes

4.1. Description théorique de I’état de déformation/contrainte

Le cas des films de Mo ¢laborés a T, sur substrat neutre étudiés précédemment est relativement
simple, puisque la contrainte résiduelle se réduisait uniquement a une contrainte de croissance. Cependant, il

existe de nombreuses situations ou peuvent s’ajouter d’autres contributions, en particulier celle des
contraintes de cohérence (G, ) ou des contraintes thermiques (G, ) (cf. 1.1.2). Il faut noter que les
contraintes thermiques et de cohérence sont purement biaxiales, alors que les contraintes de croissance dans
les films élaborés par pulvérisation possédent, comme nous 1’avons démontré, une composante triaxiale.
Soulignons également que lorsque le dépot est réalisé par évaporation thermique, les contraintes de

croissance ont une tout autre origine (cf. I.1.2.1) et sont aussi purement biaxiales.
Dans I’hypothése d’une contrainte supplémentaire équi-biaxiale (notée o, ), I’expression de la
déformation en fonction des angles V¥ et ¢, pour un film texturé (110), s’obtient simplement en ajoutant un

terme o, dans I’équation (4.12) :
1, . . .
ay, =a, [1 +(S,, +2S,, )G + E(G‘ﬁ‘; + 0y )((J +4S,,)+(S,, +Jsin’ ¢)sin’ ‘P)} (4.32)

Le tenseur correspondant est donné ci-dessous. Sur le graphique de la figure IV-19, nous pouvons constater

que la contribution de &, a pour effet de faire pivoter les droites sin”¥ autour du point de coordonnées

(ages, Sin’ W, ), ce qui se congoit aisément puisque le paramétre de maille du film non contraint (agr) n’est

pas modifié. Si la contrainte supplémentaire est en compression (Gpiax = Geomp), 1@ pente augmente et si elle
est en tension (Opiax = Gyen), 12 pente diminue, et ce par rapport au cas ou I’on avait seulement une contrainte

1

de croissance G, =——0C

B hyd *
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Fic. IV-19 : Evolution du paramétre de maille en fonction de sin®¥ d’une matrice dilatée par ’insertion de particules
(onya) et solidaire de son substrat (og) €t soumise a une contrainte supplémentaire biaxiale Gy,x €n tension ou
compression ; le tenseur des contraintes associé a cette matrice est donné a droite.

0.8 1.0

Notons que dans la direction ¥*, ce n’est plus le parameétre de maille non contraint et libre de défauts

biax

qui est observé, mais un parameétre a” =a, [1+B(S,, +2S,,)0,,, |, qui va étre situé au-dessus ou au-dessous de ao

selon que la contrainte additionnelle purement biaxiale sera respectivement positive ou négative.

Pour tester le modéle dans une telle situation, nous avons choisi d’étudier des films de Mo déposés

en température sur un substrat de saphir monocristallin orienté (1150 ). Dans ce cas, deux contributions
supplémentaires sont attendues par rapport aux films étudiés en IV.2.2 : une contrainte thermique due a la
différence des coefficients de dilatation thermique entre film et substrat, et une contrainte de cohérence car le
film de Mo croit en épitaxie sur le saphir.

Nous commencerons par étudier un film de Mo déposé par pulvérisation avec des ions xénon, noté
Mo(Xe,eT), puis nous passerons a un film élaboré par pulvérisation avec des ions argon, noté Mo(Ar,eT).

Tout d’abord, présentons les caractéristiques microstructurales de ces deux échantillons.

4.2. Croissance et microstructure de films de Mo épitaxiés sur substrat de saphir

monocristallin

La croissance par épitaxie par jet moléculaire de films de métaux c.c. réfractaires tels le molybdeéne

et le niobium sur un substrat de saphir AL,O; a fait 1’objet de travaux relativement récents!%%- Gib1993, 0de19%6.

Rob1996, Tril99s. Ward2003] 1] est en effet possible d’obtenir des films possédant une trés bonne qualité cristalline
pouvant servir comme couche tampon pour initier la croissance de super-réseaux ou encore celle de
composés intermétalliques type phase de Laves (e.g. RFe2, ou R est une terre rare). Le saphir, structure

"corindon" de Al,O;, est décrit sur la base d’une structure hexagonale. Les paramétres cristallins du saphir
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sont a = 4,759 A et ¢ = 12,993 A. Plusieurs relations d’épitaxie sont observées selon 1’orientation choisie

pour le substrat!™"*%]

-(11 2 0)s, [0001]s //(110)y, [1 1 1]m (plan substrat appelé type A)
- (0001)s, [2110]s // (11 1), [101 ] (plan substrat appelé type C)
- (001 i)s, [0001]s // (112)y, [i 11]um (plan substrat appelé type M)
~(1012)s, [1001]s // (001)s, [111]w (plan substrat appelé type R)

Pour notre étude, nous avons donc utilis¢ des substrats de saphir d’orientation (112 0). Ce choix est
dicté par le fait que la croissance par pulvérisation ionique favorise la croissance selon les plans denses et
que par ailleurs la qualité de 1’épitaxie pour cette orientation semble I’une des meilleures.

Pour cette orientation, les axes d’ordre 3 des deux structures sont alignés dans le plan de I’interface,

i.e., [0001]s // [111]wo, ce qui conduit également & I’alignement des directions [1100]s // [112]ye. La figure

IV-20 représente la relation d’orientation entre le saphir représenté par le plan d’aluminium (une alternance

des plans O et Al se produit en effet selon la direction [11 2 0]). On considére en général que le plan terminal
est un plan d’oxygeéne et que les atomes de métal essaient de se disposer conformément a 1’arrangement du

sous-réseau d’aluminium.

[0001]

>

[2201]

©-00:00
©-00:0

©:00:00:0

Q0-00-00

©
©
o |
©
é.

" 00-00-00-
" 00-00-00

a) b)

Fic. IV-20 : Schéma représentant la relation d’orientation entre le Mo (110) et le saphir (11 5 0) : a) plan de Mo et
b) plan d'atomes Al de Al1203. Les sphéres représentent les atomes Al et les cercles vides les lacunes de Al.

Les espacements entre les rangées d’atomes, paralléles aux directions [0001]s et [lil]Mo, sont en
relativement bon accord : il y a en effet la répétition de trois distances entre plans (i 12)y10 pour une répétition
des atomes Al selon la direction [i 100]s, ce qui correspond a trois distances entre plans (5 300) du saphir. Le
désaccord paramétrique est alors de 6,7% selon les directions [1 iOO]S // [i 1216, entrainant une déformation

en tension pour le molybdéne ; les distances interatomiques le long des directions [0001]s et [11 1]y, sont en
trés fort désaccord, le désaccord paramétrique atteint 17,5%. Un réseau trés dense de dislocations est donc

[Tri1995

attendu, mais non observé, ce qui suggere qu’une relaxation incohérente prend place I Notons aussi

I’alignement entre les rangées d’atomes le long des directions [2501]5 et [001 |-
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Les études publiées dans la littérature vérifient en général cette relation d’épitaxie. Quelques études
plus spécifiques et treés détaillées par microscopie électronique en transmission dans le systéme Nb/Al,O; ont
permis d’étudier plus précisément la relation de cohérence ainsi que les défauts aux interfaces, tels les
réseaux de dislocations permettant de relaxer la contrainte sus-mentionnés!*!1%7 @-(0). May1990, Tril995] gy
revanche, aucune étude n’a montré 1’état résiduel de déformation/contrainte de ces films et par ailleurs, peu
de travaux ont porté sur la croissance de films de métaux réfractaires sur substrat de saphir ¢laborés par une

] [Wang1995

méthode de pulvérisation. Citons toutefois les études de Clémens et col I relatives a la croissance de

phases de Laves par cette méthode.

Nous avons donc fait croitre du molybdéne en épitaxie sur des substrats de type A. La croissance a

été effectuée a une température de 750°C aprés un léger décapage du substrat par des ions argon d’énergic

50eV émis par un canon secondaire (cf. I11.2.2.2). La relation d’orientation [lil}(llo)w //[0001](1 120), est

confirmée par des balayages en ¢ sur les taches (200) du Mo (¥ = 45°) et (1156) du saphir (¥ = 47.69°)
représentés a la figure IV-21. En effet, la direction [200]y, est située a ~ 35° de la direction [1 1 1]mo, €t la

réflexion (1156 )s posséde une composante dans le plan alignée avec la direction [0001]s. Les projections

stéréographiques fournies dans I’annexe 3 permettent de mieux visualiser ces arrangements.

ALO, (1 126)
£ Mo_
Bt (002)
'
2
2
‘»
c
2
£
L 1 1 1 1 1 1 1
0 50 100 150 200 250 300 350

6
Fic. IV-21 : Balayages en ¢ sur les taches (002) (W = 45°) d’un film de Mo texturé (110) et sur les taches (1156) du
substrat de saphir (1120).

On constate pour cet échantillon la présence d’un seul variant. Nous aurions pu attendre la croissance

d’un deuxiéme variant, orienté a 70,5° du premier, car la direction du molybdéne de type <111>, qui s’aligne

avec la direction [0001] du saphir, n’est pas unique : les directions [1 1 1]et[1 1 i] sont en effet équivalentes
dans les plans (110) du Mo. Un deuxiéme variant a été ainsi observé sur d’autres échantillons de Mo déposés
sur saphir dans des conditions de dépdt identiques ; ceci suggere que 1’état de surface du substrat, et en
particulier I’existence ou non de marches de surface liées a un petit angle de coupe, peut influencer la

croissance suivant un ou deux variants.

Les spectres obtenus en géométrie 6/20 sur les deux échantillons sont représentés Fig. [V-22.
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Fic. IV-22 : Spectres DRX en géométrie 6-26 autour de la réflexion (110) des films a) Mo(Ar,eT) et b) Mo(Xe,eT) et
longueurs de cohérence verticales associées déterminées par la loi de Scherrer. Il faut souligner que, le film Mo(Xe,eT)
possédant une qualité cristalline réellement supérieure a celle du film Mo(Ar,eT), nous n’avons pas pu utiliser les mémes
fentes arriéres pour enregistrer les deux spectres ; aussi, ces derniers ont-ils été mis artificiellement a la méme échelle.

Nous constatons que, comme dans le cas de films texturés déposés sur Si, la longueur de cohérence
verticale (ou taille apparente des cristallites) déterminée par la loi de Scherrer, dans le film Mo(Ar,eT), est
inférieure a celle dans Mo(Xe,eT). En revanche, elle est, dans les deux cas, largement supérieure a celle
déterminée dans les films déposés sur Si. La largeur des rocking-curves est de I’ordre de 1°, ce qui témoigne

d’une trés bonne cohérence latérale et d’une trés faible mosaicité.

4.3. Relaxation induite sous irradiation : un moyen de séparer les différentes

sources de contrainte

4.3.1. Les différentes sources de contrainte attendues

L’état final de contraintes des films épitaxiés a haute température est difficilement prévisible ; les
contraintes de croissance ainsi que les contraintes de cohérence peuvent étre partiellement, voire totalement
relaxées durant la croissance. En effet, la croissance est ici effectuée a T4 = 1020 K, ce qui donne un rapport
T4o/Ts (ou T est la température de fusion du Mo égale a 2883 K) d’environ 0,35, supérieur a la valeur,
généralement admise, de 0,25, ou la diffusion de volume est activée (cf. 1.1.1.1). La contrainte thermique
dans le film de molybdéne peut également étre partiellement relaxée au cours du refroidissement.
L’amplitude maximale, i.e. sans relaxation plastique, peut étre estimée en se référant aux coefficients de
dilatation thermique et a I’amplitude de I’excursion en température réalisée ; c’est dans notre cas une
contrainte de compression, sa valeur atteint ~ - 1,5 GPa. Nous souhaitons ici mettre a profit I’évolution de
I’¢état de contrainte de ce film par une irradiation aux ions pour obtenir des informations complémentaires sur

son état initial et bien sir sur le mécanisme de relaxation des diverses contraintes.
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4.3.2. Film de Mo épitaxié élaboré par pulvérisation avec des ions xénon de 1,2 keV

La figure IV-23 représente 1’état de déformation/contrainte du film Mo(Xe,eT) juste apreés dépot.

Comme pour les films déposés sur silicium, trois directions azimutales ont été sondées : 0°, 35,26° et 90°.

3.19F
C A $=90°
—_ 3.18_- O ¢=3526°
< X O ¢=0°
< [
o 37F
K] C
‘T 3.16f
£
) i
g 3-15_' ----------------------- a r:as-sif.
= L
) -
E 314}
N =
S L
g o
3.43F
F sinz\P
[ 'y
312, oy oy o o WYy
0.0 0.2 0.4 2 0.6 0.8 1.0
sin'¥

Fic. IV-23 : Etat brut de déformation/contrainte du film Mo(Xe,eT) épitaxié sur AL,O3 (112 0).

Nous constatons tout d’abord qu’il n’y a pas de fort éclatement en ¢ comme le laissait supposer

I’anisotropie due a la relation d’épitaxie. Nous sommes donc tentés d’utiliser une contrainte équi-biaxiale

pour décrire les contraintes de cohérence. Cependant, nous remarquons que la direction [110] est la plus
déformée (cela est davantage visible sur la Fig. [IV-25 correspondant au film Mo(Ar,eT)), alors que, comme
nous I’avons déja vu précédemment, dans 1’hypothése d’un état de contrainte équi-biaxial, c’est la direction

[001], la plus douce élastiquement, qui est la plus déformée. Ceci voudrait donc dire que la contrainte dans la

direction [liO] est plus grande que celle dans la direction [001], et dans le cas présent, en forte compression
dans les deux directions. Or, les contraintes thermiques sont certes en compression, mais nous avons
également observé la présence d’une contribution purement biaxiale de compression dans des films élaborés
sur substrat d’alumine mais a fempérature ambiante. Celle-ci ne peut donc pas étre d’origine thermique, ni
s’expliquer par la cohérence due a 1’épitaxie puisque les contraintes de cohérence sont attendues en tension.
Il semblerait donc qu’il existe dans ces films déposés sur saphir une contrainte additionnelle. Il n’est pas
dans ’objectif de ce travail d’en déterminer ’origine et la nature, mais nous supposons qu’elle est intiment
liée a la technique de pulvérisation par faisceau d’ions: elle serait le résultat d’une compétition entre
contraintes de cohérence en tension et contraintes de croissance en compression. Cela reste a prouver et doit
faire I’objet d’une prochaine étude.

Les droites tracées sur la figure IV-23 sont issues du meilleur ajustement des points expérimentaux
en considérant un état de contrainte uniquement biaxial (analyse standard). La pente négative des courbes
traduit la présence de contraintes de compression, ce qui signifie que les contraintes de cohérence ne sont pas

prépondérantes. Le paramétre de maille libre de contrainte, déterminé & sin’ P, est trouvé égal a 3,148 A,
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valeur du parametre du matériau massif. Cela semble indiquer qu’il n’y a pas de contraintes triaxiales de
croissance dans ce film. Pour le confirmer, nous avons étudié 1’évolution de 1’état de déformation/contrainte
sous irradiation avec des ions Ar d’énergie 420 keV (pour un film d’épaisseur 200 nm) a deux doses
différentes vqp, = 1,3 et 8,25 dpa. Les résultats sont reportés sur la figure IV-24, ou, par souci de clarté, nous

n’avons tracé que les directions moyennes (¢p=45°).
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Fic. IV-24 : Evolution du paramétre de maille en fonction de sin®¥ selon la dose d’irradiation pour le film Mo(Xe.eT).
Pour vg4,,<1,3 dpa, on ne note aucune variation de ay, alors qu’une relaxation des contraintes était

observée dans le cas du film Mo(Xe) sur Si. Dans le cas du film épitaxié Mo(Xe,eT), une relaxation des

contraintes n’est observée que pour des fortes doses (8,25 dpa). Le point d’intersection des droites se situe a
I’abscisse sin’ ¥, , ce qui confirme I’absence de contraintes de croissance (triaxiales) dans cet échantillon.

Ceci peut s’expliquer par la, relativement, faible énergie des particules lorsque le dépot est effectué avec du
xénon comme gaz de pulvérisation, couplée & une mobilité atomique accrue a la température de dépot
employée. Ainsi, I’élimination de défauts de type interstitiel a dii étre favorisée.

Une analyse standard des données expérimentales donne, comme attendu, un parameétre de maille libre
de contrainte égal au parameétre de maille du matériau massif ; une contrainte de - 1,6 GPa est trouvée dans le
film brut, valeur qui décroit a - 0,9 GPa aprés une dose d’irradiation de 8,25 dpa. Cette forte contrainte
biaxiale dans le film brut pourrait étre entiérement attribuée a des contraintes thermiques, et le film ne
présenterait alors pas de contraintes de cohérence, qui auraient pu étre relaxées durant le dépot ou durant le
refroidissement. Néanmoins, les spectres de diffraction obtenus en balayage ¢ montrent que la distribution
d’orientations dans le plan n’a pas été altérée au cours de ’irradiation et semble méme s’étre 1€gérement
améliorée. De plus, nous avons souligné le fait que ce film doit présenter une contrainte non équi-biaxiale en

compression dont 1’origine reste a déterminer.
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4.3.3. Film de Mo épitaxié €laboré par pulvérisation avec des ions argon de 1,2 keV

L’état brut de déformation/contrainte de 1’échantillon Mo(Ar,eT) est représenté¢ Fig. IV-25. La

encore, la direction la plus déformée est suivant [liO] ; de plus, I’éclatement en ¢ observé apparait plus
prononcé que dans le film Mo(Xe,eT). Ceci tendrait a indiquer qu’il existe la aussi une contrainte non équi-
biaxiale de compression, d’amplitude supérieure a celle présente dans Mo(Xe,eT). Cependant, nous avons
choisi de conserver en premicre approximation I’hypothése d’une contrainte équi-biaxiale, 1’intérét étant ici

de montrer qu’il est possible de séparer les différentes sources de contrainte (biaxiales et triaxiales).
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Fic. IV-25 : Etat brut de déformation/contrainte du film Mo(Ar,eT) épitaxié sur AL,O3 (11 50).

Les droites tracées sur la Fig. IV-25 sont issues du meilleur ajustement des points expérimentaux
avec le modéle biaxial. La pente négative des courbes suggere dans ce cas aussi que les contraintes de
cohérence ne dominent pas. Un paramétre de maille libre de contrainte de 3,158 A est obtenu a sin’ ‘¥,
valeur supérieure (0,35%) a celle du paramétre du matériau massif. Cela semble indiquer la présence de
contraintes de croissance d’origine hydrostatique dans ce film. L’irradiation aux ions et I’analyse de
1I’évolution induite peut nous aider a effectuer une caractérisation plus détaillée. Trois doses ont été utilisées,
0,1, 1,6 et 9,5 dpa, avec des ions Ar d’énergie 320 keV (pour un film d’épaisseur 150 nm). Les résultats sont

reportés sur la Fig. IV-26 (nous n’avons 1a aussi tracé que les directions moyennes).
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FiG. IV-26 : Evolution du paramétre de maille en fonction de sin®¥ selon la dose d’irradiation pour le film Mo(Ar,eT).

On observe cette fois une diminution des contraintes dés les premicres doses d’irradiation, comme

dans le cas du film Mo(Ar) sur Si. En revanche, une lecture attentive de ce graphe montre qu’il existe deux
points d’intersection : un & sin®> ¥~ pour les trois premiéres droites et un trés prés de la valeur moyenne de
sin” W (¢) entre les droites tracées a v=1,6 et 9,5 dpa. Pour interpréter ces résultats et déterminer quelle

composante de la contrainte est relaxée en fonction de la dose, nous avons effectué des simulations.

Considérons une matrice caractérisée par le tenseur de contrainte donné Fig. IV-19, avec &,
r : r . \ . 2 .
( o, =0 _ ) négatif. L’évolution du paramétre de maille avec sin” ¥V lors de la relaxation de Cpyq OU

biax comp

Gy ©Streprésentée Fig. IV-27.

Ces simulations mettent en évidence deux points intéressants :

1. larelaxation de o, seulement, décrite par le passage de la droite A a la droite B, révéle un point
de basculement situé a (sin® ¥, a ;)

2. larelaxation des contraintes de croissance G, et G uniquement, droites A a C, montre un point
d’intersection a (sin® ¥", a”), avec a’ = a, [1 +B(S,, +2S,,)o

. .. , . *
] ; puisque ici G, est négatif, a

biax

est inférieur a a, (et vice versa).
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Fic. IV-27 : Evolution du paramétre de maille avec sin’ ¥ lors de la relaxation des différentes contributions a la
contrainte de résiduelle. Etat A : oyyg = 2,5 GPa et Gpige = - 1,5 GPa ; état B : opyq = 2,5 GPa et Gyjox = 0 GPa ; état C:
Ghyda = 0 GPa et Gpiax = - 1,5 Gpa. Notons la présence de deux points d’intersection.

Deux conclusions découlent de ces observations. Premiérement, le point d’intersection des droites

sin® ¥ change selon le type de contrainte relaxée : la relaxation de contraintes purement biaxiales donne un
. . . N . . N . * .

point d’intersection a sin’ Y, , alors que les droites se coupent a sin®' %" lors de la relaxation des

contraintes hydrostatiques. Deuxiémement, si des contraintes purement biaxiales se superposent a des

contraintes triaxiales, la valeur du paramétre obtenue au point d’intersection va €tre supérieure ou inférieure

a a,, selon que ces contraintes additionnelles seront respectivement en tension ou en compression. La

détermination graphique directe de ay n’est donc pas possible.

Revenons maintenant aux résultats expérimentaux concernant 1’échantillon Mo(Ar,eT). Grace aux

résultats des simulations, il devient clair que seules les contraintes de croissance sont relaxées a faibles doses
d’irradiation (v<1,6 dpa) puisque le point d’intersection est situé a sin® " . De plus, le paramétre de maille
correspondant a ce point est trouvé inférieur au parametre de maille du Mo massif a,, ce qui suggere la
présence d’une contrainte biaxiale supplémentaire en compression. Cette derniére se relaxe uniquement a
plus forte dose (9,5 dpa) et on observe bien dans ce cas un point d’intersection a sin’ Y, . Partant de ces
constatations, nous pouvons ajuster les données expérimentales (brut, 0,1 et 1,6 dpa) avec le mod¢le triaxial,
en posant que G, , a, et sont constants durant I’irradiation aux faibles doses et que les contraintes de

croissance sont entierement relaxées a 1,6 dpa, ce qui est naturellement une approximation, une valeur de
I’ordre de a 0,5 a4 0,6 GPa serait sans doute plus justifiée si I’on s’en référe aux résultats obtenus sur les films
Mo(Ar) déposés sur silicium. Pour la derniére dose, un modele standard de contrainte biaxiale peut étre

appliqué. Les résultats sont reportés Tab. IV-3.
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Ohyd (GPa) Ofix (GPa) Obiax (GPa) ag (A)

brut 2.540.5 -2340.5 -1.0+£04  3.148+0.003
0.1 dpa 14404 -13+0.4
1.6 dpa 0.0" 0.0"
~ 95dpa o 0  03+03  3.148+0.003

TAB. IV-3 : Valeurs numériques des paramétres issus du meilleur ajustement des données expérimentales avec 1’Eq.
(4.32) et relatives au film Mo(Ar,eT) (* - valeurs fixées).

Contrairement a 1’échantillon Mo(Xe,eT), le film Mo(Ar,eT) présente une forte contrainte de
croissance, ce qui met clairement en avant le réle des particules fortement énergétiques (atomes
rétrodiffusés) sur la genése de ces contraintes. La valeur trouvée reste élevée (2,5 GPa) alors que le dépot a
été effectué a 750°C, ce qui suggere une éventuelle stabilisation des défauts induits durant la croissance par
des atomes de gaz rétrodiffusés piégés dans la couche™"'**¥). 11 est & noter que le niveau est ici plus bas que
celui reporté pour un film déposé a température ambiante sur Si (4,8 GPa), mais des mécanismes de
relaxation ont pu intervenir durant la croissance (effet de la température) ou durant le refroidissement.

La contrainte purement biaxiale dans 1’échantillon brut est de - 1,0 GPa, valeur plus petite que celle
trouvée précédemment dans le film Mo(Xe,eT), sans que nous puissions en fournir une explication, puisqu’il
nous est difficile de déterminer quelle en est I’origine (ou les origines). En revanche, tout comme dans le
film Mo(Xe,eT), cette contrainte diminue aux fortes doses d’irradiation.

Le parametre de maille non contraint et libre de défauts s’avere étre effectivement égal au parametre

du Mo massif. Ceci tend a prouver que les hypothéses que nous avons formulées sont valides.

4.4. Séparation des différentes sources de contraintes par relaxation sous

irradiation - Discussion

Nous avons mis en évidence la possibilité qu’offre I’irradiation de séparer les différentes sources de
contrainte. Ceci est lié¢ au fait que la cinétique de relaxation, et donc trés probablement les mécanismes sous-
jacents, dépend de I’origine méme de la contrainte. La relaxation des contraintes de croissance s’effectue
trés rapidement, elle implique une grande mobilité atomique dans les cascades et se produit par croissance
de boucles bien orientées en présence d’une densité de défauts en concentration complétement hors
équilibre ; elle ne requiert aucune modification de la structure interfaciale. En revanche, les contraintes
purement biaxiales, qu’elles proviennent de 1’épitaxie avec le substrat ou d’une origine thermique,
impliquent un ré-arrangement de la liaison film/substrat. Leur relaxation se réalise de maniére moins
spontanée, elle nécessite la germination de défauts (1D ou 2D) favorables a une relaxation plastique du film.
C’est donc tres probablement sur des critéres cinétiques que Uirradiation permet de séparer les différentes

contributions a la contrainte résiduelle.
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5. Conclusion

L’irradiation de solides avec des particules énergétiques est connue depuis de nombreuses années
pour ses effets d’endommagement dans les matériaux massifs. Nous avions montré, et d’autres auteurs
également, que I’irradiation avec des ions dans le domaine des moyennes énergies (100 keV - 1 MeV)
permettait d’induire une relaxation des contraintes dans des films minces.

Dans ce chapitre, nous avons étudié les effets d’une irradiation aux ions sur I’évolution des
contraintes dans des films minces de molybdéne déposés sur substrat par pulvérisation par faisceau d’ions,
ainsi que sur I’évolution de la microstructure et de la morphologie de surface. Nous avons abordé ce
probléme selon deux angles différents : une approche plutdt microscopique, permettant de caractériser les
mécanismes de la relaxation et d’identifier les défauts a 1’origine des contraintes de croissance et une
approche plus globale, concernant les aspects cinétiques du processus de relaxation.

Lors du processus de relaxation induite des contraintes, I’irradiation fait passer 1’échantillon par une
suite d’états I’amenant de son état initial, ou il est soumis a de fortes contraintes de croissance, a un état final
quasi "libre de contraintes". Nous avons tout d’abord montré qu’une description cohérente de ’ensemble de
ces différents états, caractérisés par le champ de déformation de la matrice cristalline, nécessite de prendre
référence a un état du film ""non contraint et libre de défauts'. Nous avons proposé une description de
I’état de déformation/contrainte de la matrice cristalline, matrice sondée par la diffusion des rayons X, qui
prend en compte les déformations et contraintes de nature hydrostatique provenant de I’inclusion de défauts
dans le film. Cette description s’appuie sur le modéle d’Eshelby, a ’origine développé pour étudié les
défauts ponctuels dans les matériaux massifs puis adapté aux films minces isotropes par Kamminga et ses
collaborateurs et que nous avons finalement généralisé¢ a des films anisotropes. Une telle description a le
défaut d’introduire des parameétres inconnus supplémentaires, tels la contrainte hydrostatique et un parametre
caractérisant la réponse de la matrice a I’effet de taille des inclusions. Nous avons démontré ici pour la
premiére fois qu’il était possible, grice aux données fournies par les différents états suivis lors de la
relaxation, de caractériser enti€rement 1’état de contrainte initial et son évolution vers un état relaxé.
L’irradiation aux ions, outre son intérét potentiel pour ajuster ex situ le niveau de contrainte d’un film,
s’avere ici un outil extrémement intéressant et puissant dans ’analyse de l’état de contrainte des films
minces soumis a des contraintes ayant par définition une origine hydrostatique. Dans une situation aussi
complexe, nous avons acces pour chaque état a la contrainte hydrostatique, a la contrainte biaxiale résultant
de I’interaction du film avec le substrat, au paramétre du film libre de contrainte classique (avec défauts) et
également au paramétre "non contraint et libre de défauts". La détermination de ce dernier parameétre
commun a tous les €tats, égal au paramétre du matériau massif dans un film pur, présentera tout son intérét
lorsqu’il s’agira d’identifier les effets d’interdiffusion dans des systémes composites soumis a des contraintes
de croissance, comme par exemple les multicouches.

En nous inspirant des méthodes utilisées pour caractériser les défauts d’irradiation dans les solides, et

en les appliquant selon un parcours inverse (élimination de ces défauts), nous avons combiné une mesure
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macroscopique de changement de volume du film a une mesure a l’échelle microscopique, celle du
paramétre cristallin. Dans les films minces, ’analyse n’est pas aussi directe que dans les solides massifs
irradiés avec des électrons ou des neutrons, il est en effet nécessaire de s’affranchir des contraintes provenant
de I’interaction du film avec le substrat. L ’application de ces concepts fournit des informations sur la densité
de défauts prépondérants, sur leur volume de formation et sur les effets de relaxation de la matrice. Elle
apporte ici des preuves quantitatives convaincantes que des défauts de nature interstitielle sont bien a
DPorigine des fortes contraintes de croissance observées dans les films élaborés par pulvérisation. Ces
défauts sont éliminés lors du processus de relaxation. Nous avons émis 1’hypothése que les défauts de
croissance seraient des amas d’interstitiels, voire de petites boucles fautées distribuées selon les plans
denses (110) de la structure c.c., qui se transformeraient par croissance en boucles parfaites,
préférentiellement orientées dans les plans de type {110} favorables a la relaxation, et dont le stade final
serait leur disparition par création d’un plan atomique. Ce scénario semble assez plausible dans les films
polycristallins dont les tailles de grains ont des dimensions comparables a celles des cascades créées sous
irradiation. La contribution des défauts a 1’élargissement et a 1’asymétrie des profils de diffraction, dans la
direction de croissance, est tout a fait "visible" ; I’amplitude des microdéformations associées aux distorsions
du réseau et leur réduction significative lors du processus de relaxation le confirment. Un processus de
croissance ou de réduction de la taille des grains, fonction de leur taille initiale, accompagne le processus de
relaxation. Cet aspect mérite d’étre approfondi.

Nous avons souhaité compléter cette description par une caractérisation des aspects cinétiques du
processus et de la loi d’évolution en fonction de la dose d’irradiation. La cinétique de la relaxation a été
suivie in situ par mesure directe de la contrainte par la méthode de la courbure et comparée a la cinétique
déduite des valeurs de contraintes issues de 1’analyse des déformations cristallines. Nous montrons que la
contrainte décroit exponentiellement durant Dirradiation, ce qui veut dire que la vitesse de relaxation est
proportionnelle a la contrainte présente dans le film. Ce résultat est caractéristique des processus de
relaxation de type newtonien. La section efficace apparente de relaxation est grande, ce qui suggere que la
relaxation se produit globalement tout le long du parcours des ions. Les réarrangements atomiques
prendraient place sur les échelles de temps et d’espace caractéristiques des cascades induites par le passage
de I’ion, ils seraient ici fortement guidés par le champ de contrainte existant dans la matrice. La relaxation
ne semble pas pouvoir étre décrite par un écoulement de type visqueux, 1’absence totale de modification de
la morphologie de surface semble en effet écarter un tel mécanisme. Un fluage par croissance de boucles
d’interstitiels, selon le scénario évoqué ci-dessus, semble plus compatible avec nos observations et également
avec la structure cristalline du film.

Enfin, I’étude de la relaxation des contraintes dans des films de molybdéne épitaxiés sur substrat de saphir
semble indiquer que la cinétique de ce processus serait trés dépendante de I’origine des contraintes ;
Dirradiation s’avére alors un moyen de séparer les différentes sources de la contrainte résiduelle. Ce point
reste cependant a confirmer, en particulier dans les systémes multicouches ou de fortes contraintes d’épitaxie

sont présentes.
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Les systémes multicouches manifestent souvent des propriétés physiques originales. Dans de trés
nombreux cas, la structure interfaciale joue un réle prépondérant sur les spécificités observées. Nous avons
ainsi montré récemment que le fort adoucissement des constantes d’élasticité effectives, en particulier de la
constante de cisaillement Cyy, observé dans certains super-réseaux, et notamment dans des hétérostructures a
grand désaccord de maille tel le systtme Mo/Ni, pouvait étre attribué a un effet de mélange chimique aux
interfaces!“"% [ existence d’un gradient interfacial impliquant la formation locale, sur quelques plans
prés de Iinterface, de solutions solides trés instables mécaniquement rend compte de ce phénoméne™*2%],

Il apparait donc important d’étre capable de contrdler et de prédire la structure interfaciale en fonction des

conditions de croissance utilisées.

Ce chapitre est consacré a 1’étude de I’influence des parameétres de croissance sur le mélange
interfacial et plus particuliérement au phénomeéne de ségrégation de nickel dans le molybdéne, mouvement
prépondérant dans ces multicouches. Nous nous proposons ici d’examiner 1’amplitude des effets chimiques
induits lors d’une croissance des multicouches Mo/Ni, des conditions les plus énergétiques produites par
pulvérisation (faisceau d’ions argon) aux moins énergétiques, c’est-a-dire par évaporation thermique. Nous
venons de montrer quune modélisation originale de 1’état de contrainte de films minces élaborés par
pulvérisation ionique nous permet d’accéder au paramétre de maille "non contraint et libre de défauts". Nous
sommes donc & présent capables de nous affranchir des effets de distorsions du réseau atomique dus a la
présence de défauts générés durant la croissance de films avec des particules énergétiques. Ce résultat revét
un réel intérét pour 1’étude du mélange chimique qui peut étre formé aux interfaces dans certains systémes
multicouches, ici le systéme Mo/Ni, car nous voyons la un moyen unique de quantifier de maniére fiable ce

phénomene.

Ce chapitre s’articule de la mani¢re suivante. Nous commencerons par présenter les caractéristiques
microstructurales des multicouches étudiées, ainsi que la méthodologie d’application du modéle de
contrainte triaxial aux systémes multicouches. Nous mettrons en avant les principales différences structurales
liées aux conditions de croissance, et I’évolution des multicouches sous irradiation aux ions a faible dose sera
ensuite développée. Ceci nous conduira a déterminer les contraintes et a quantifier les effets d’alliage.
Ensuite, nous discuterons des roles respectifs des forces thermodynamiques et des effets balistiques durant la
croissance sur ’amplitude du mélange interfacial. Enfin, la derniére partie du chapitre sera consacrée a des
résultats tout a fait originaux concernant la contrainte associée au mélange chimique induit lors de
I’irradiation aux ions, et nous discuterons des limites du mode¢le utilisé, en particulier du fait que le mélange

induit sous irradiation est une source supplémentaire de contrainte.
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1. Croissance des multicouches épitaxiées Mo(110)/Ni(111) — Méthodologie

de détermination de I’état de déformation-contrainte

1.1. Couche tampon de molybdéne sur saphir

Afin d’assurer une croissance épitaxiale des deux éléments, les multicouches Mo/Ni sont élaborées
sur un substrat monocristallin de saphir orienté (1 150) sur lequel une couche tampon de Mo de 40 A est au

préalable déposée a haute température (650°C). En effet, comme nous 1’avons vu au chapitre précédent, la
croissance du Mo sur un tel substrat est épitaxiale (cf. IV.4.2), et la démarche utilisant la croissance de
couches métalliques de structure c.c. en épitaxie sur un substrat monocristallin de saphir comme précurseur a
la croissance d’alliages ou de films multicouches est bien connue (cf. IV.4.2). La présence de cette couche
tampon permet d’initier 1’épitaxie du nickel, puis celle de la multicouche. Nous avons dans un premier temps
étudié la croissance de la couche tampon et réalisé des mesures sur une couche d’épaisseur ~ 100 A afin
d’augmenter le signal de diffraction.

La relation cristallographique entre la couche de Mo et le substrat de saphir a déja été donnée dans le
chapitre précédent, de méme que les parameétres microstructuraux (longueur de cohérence verticale et largeur
de "rocking-curve"). Néanmoins, la couche étudiée ici étant élaborée a température 1égeérement plus faible, il
est utile de vérifier que ses caractéristiques sont identiques a celles d’une couche plus épaisse. La figure V-1
présente le profil du pic de diffraction correspondant aux plans de croissance (110), ainsi que le balayage
transverse. Le signal de diffraction obtenu en géométrie symétrique présente des modulations autour du pic
de Bragg dues a I’épaisseur finie de la couche (fonction de Laue), suggérant une faible rugosité. Ceci a été

confirmé par une étude sur des images AFM, oul une rugosité de ~ 1,5 A a été trouvée.

J
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F1G. V-1 : a) Spectre de diffraction des plans de croissance (110) d’une couche tampon de Mo déposée a 650°C sur un
substrat monocristallin de saphir et ) "rocking-curve" correspondante.

Nous avons simulé ce pic a ’aide du logiciel SupReX ; une épaisseur de 90 A a été obtenue,
correspondant a 40,1 plans cristallographiques ayant une distance d, =2,243 A. Cette distance donne un

paramétre de maille a; = 3,172 A qui traduit une forte déformation par rapport au paramétre du Mo massif
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(e.=0,8%) et révele la présence de fortes contraintes en compression. En revanche, les paramétres de
désordre (non présentés ici) sont tres faibles, ce qui confirme la trés bonne qualité de la couche. La largeur a
mi-hauteur du pic de la "rocking-curve" s’avére extrémement faible (0,017°) ; elle correspondrait a une
longueur de cohérence latérale L, ~ 1,5 um ! Cette valeur, trés grande, représente pourtant une limite basse,
puisque 1’élargissement instrumental n’a pas été pris en compte. Notons que dans la configuration ou les
spectres de diffraction ont été enregistrés (Seifert en configuration ‘réflectivité’, cf. 11.3.3.2), la largeur
instrumentale est faible.

[Reil992, Siir1994]

Un tel résultat a déja été reporté dans la littérature sur la croissance de métaux de

Reil992

structure c.c. sur saphir. Reimer et coll. ! Tont étudié des films de Nb d’épaisseur 300 nm déposés sur des

substrats de saphir orientés (1150 ), présentant la méme relation d’orientation que les films de Mo. Des
cartographies de 1’espace réciproque autour des pics de diffraction correspondant aux plans de croissance des
deux matériaux, film et substrat, et des coupes selon q,, ont été réalisées : les pics sont formés de deux
parties, une base large (0,085°) et un sommet trés étroit (0,005°). Cette forme originale a été interprétée
comme résultant de la superposition de deux contributions distinctes : la partie étroite correspond a des
domaines cohérents de taille latérale de 2,9 um et traduit un parallélisme parfait des plans de Nb,
précisément alignés avec les plans du substrat. Ce parallélisme se détériore lorsque 1’épaisseur augmente, ce
qui donne naissance a la seconde contribution plus large. Il semble que les couches tampon de Mo élaborées
ici présentent des caractéristiques similaires ; la faible épaisseur de la couche justifie le fait qu’il n’y ait
qu’une seule contribution visible a la "rocking-curve". Ces caractéristiques propres aux couches tampon,

nous le verrons par la suite, vont influencer celles des multicouches.

1.2. Relation d’épitaxie dans les multicouches Mo/Ni

Le travail considérable réalisé durant la précédente thése concernant 1’étude des multicouches Mo/Ni
a permis d’avoir aujourd’hui une bonne connaissance de leur croissance, et notamment lorsqu’elles sont

[Mar2002

déposées sur un substrat monocristallin de saphir I Dans ce cas, la croissance épitaxiale suit une

relation d’orientation de type Nishiyama-Wassermann :
(111 // (110)y0 et [110 T // [002] o (5.1

ce qui entralne en conséquence : [ﬁZ Ini // [liO]Mo. Cette relation d’orientation se développe quelles que
soient la méthode et les conditions de dépdt. Les figures de pole réalisées sur les taches (002)Mo et (220)Ni
confirment cette orientation (Fig. V-2). Ceci introduit une forte anisotropie dans le plan des couches, car le
désaccord paramétrique est tres différent d’une direction d’accolement a I’autre : sa valeur est de 26% selon
la direction [liO Ini /7 [001 ]y, et de 3% selon la direction [lli]Ni /! [liO Imo- Un calcul basé sur les propriétés
¢lastiques des deux matériaux et prenant un rapport d’épaisseurs 1:2 entre les couches de molybdéne et de
nickel démontre que les contraintes de cohérence associées, en tension pour le nickel et en compression pour
le molybdéne, seraient gigantesques : + 57 GPa et - 122 GPa dans la premiere direction et + 10 GPa et -

22 GPa dans la seconde, pour le nickel et le molybdéne respectivement.
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Mo(002)

a)

Chapitre V : Contraintes et effet d’alliage interfacial...

Ni(220)

b)

Fic. V-2 : Figures de pdles obtenues sur les familles de pics de diffraction : @) Mo {002} et b) Ni {220} ; les cercles en
trait plein correspondent a des angles W de 30°, 60° et 90° respectivement depuis 1’intérieur.

300

250
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150 -

Intensité (coups)
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Mo{110}

Ni{022}

a)

[112)y
[110]

Mo
L [hO]Ni

" [om]MO

150
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¢ ()

300

/[
[001]y, Mo

Fi1c. V-3 : a) Spectres de diffraction obtenus par balayage en ¢ sur les réflexions Mo{110} (V¥ =88°) et Ni{022}
(¥ =35.26°), en accord avec les projections stéréographiques fournies dans 1’annexe 3 ; b) Représentation schématique
des différents variants possibles pour disposer le motif de base des plans (110) du Mo c.c. sur un plan (111) du Ni c.f.c..
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Sur les spectres de diffraction obtenus par un balayage en angle azimutal sur les réflexions du
Mo{002} en incidence rasante (Fig.V-3a)), 6 pics sont observés au lieu des 2 pics attendus : ceci indique la
présence de trois variants de 1’orientation [110] du Mo. Ces variants se déduisent les uns des autres par une
rotation de 120° et correspondent aux trois mani¢res de disposer le motif de base rectangulaire des plans
(110) du Mo c.c. sur le motif hexagonal correspondant a 1’arrangement atomique des plans (111) du Ni c.f.c.
(Fig.V-3b)). L’existence de ces trois variants se retrouve bien évidemment dans les couches de nickel, mais

la symétrie d’ordre 3 empéche de les distinguer.

1.3. Conditions de dépot et microstructure des multicouches

Trois types de multicouches Mo/Ni, différentes par leurs conditions d’¢laboration, ont été étudiées :

- des multicouches Mo/Ni élaborées par pulvérisation ionique avec des ions argon, qui seront dans
la suite du texte notées Mo/Ni(Ar)

- des multicouches Mo/Ni élaborées par pulvérisation ionique avec des ions xénon, notées
Mo/Ni(Xe)

- des multicouches Mo/Ni élaborées par évaporation thermique, notées Mo/Ni(th).

Les conditions de dépot, épaisseurs, et périodes des différents échantillons élaborés, sont répertoriés
dans le tableau V-1. Les vitesses de dépot ont été de ~ 0,85 A/s et ~ 1,0 A/s pour le molybdéne et le nickel
respectivement. Rappelons que pour réaliser la multicouche par évaporation thermique, nous nous sommes
entourés du maximum de précautions contre une éventuelle contamination par de I’oxygeéne, comme cela fut

déja évoqué pour le cas du film de Mo pur.

Gaz de Tension Période Epaisseur
Echantillons P d’accélération | T (°C) | mesurée P
pulvérisation 1 totale (A)
M) (A)
Mo/Ni(Ar) série eG Ar 1200 20 48.6 1944
Mo/Ni(Ar) série el Ar 1200 20 75.8 1365
Mo/Ni(Ar) série eJ Ar 1200 20 275.6 2205
Mo/Ni(Xe) M1la Xe 1200 20 85.3 1706
Mo/Ni(th) Riber54 / / 250 71.7 1434

TaB. V-1: Tableau récapitulatif des conditions de croissance et des caractéristiques des différentes multicouches
¢laborées par pulvérisation ionique ou évaporation thermique. L’€épaisseur des bicouches ou période a été¢ déterminée
par simulation des spectres de diffraction aux grands angles.

Les propriétés microstructurales de ces films ont été analysées par RRX et DRX ; nous ne présentons
ici que les spectres relatifs a trois multicouches représentatives des différentes conditions de croissance et de

périodes similaires (Figs. V-4 et V-8).

D’aprés la figure V-4, la premiére remarque que nous pouvons faire concerne la multicouche
déposée par évaporation thermique, dont le spectre présente une décroissance de I’intensité réfléchie trés

rapide, associée a des franges de Kiessig peu intenses, ce qui traduit une forte rugosité. En revanche, les pics
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de Bragg apparaissent fins, ce qui révele une bonne périodicité. Pour les multicouches élaborées par
pulvérisation aux ions xénon, la forte intensité et la finesse des pics attestent d’une grande qualité des
interfaces et de la reproductibilité de la période des couches. Les franges de Kiessig sont trés visibles sur les
deux multicouches élaborées par pulvérisation, ce qui met bien en évidence la supériorité de cette technique

pour diminuer la rugosité.

Mol/Ni (pulvérisation Ar)

Mo/Ni (pulvérisation Xe)

Intensité (unit. arb.)

4
20 (deg.)

F1G. V-4 : Spectres de réflectométrie X représentatifs des trois différents types de multicouches étudiées. Les spectres
ont été décalés en ordonnée par souci de clarté.

Des informations supplémentaires seront apportées par les spectres de diffraction aux grands angles
obtenus en géométrie 6/26 (figure V-8). Mais au préalable, puisque les trois multicouches étudiées ont été
déposées sur une couche tampon de Mo, nous devons établir si cette derniére contribue de fagon notable aux
spectres de diffraction. Pour cela, nous avons cartographié 1’intensité diffractée dans I’espace réciproque
autour des taches de diffraction du super-réseau, et la figure V-5 présente une telle cartographie obtenue pour

la multicouche Mo/Ni(Xe) ; la norme du vecteur de diffraction, g, est ici prise égale & 2sin 6/ .

Le pic situé a q,~4,21 nm™', hors échelle en intensité, est celui du substrat de saphir. L’intensité
maximale de ce pic se situe précisément a q,=-0,01 nm™, ce qui signifie qu’il existe un léger angle de
désorientation entre la surface de I’échantillon et les plans d’empilement du saphir. Dans 1’enveloppe de
molybdéne, on voit apparaitre trés clairement un renforcement d’intensité & qy=-0,01 nm™, donc dans
I’alignement du substrat. Cette contribution trés étendue dans la direction g, mais avec une trés faible largeur
a mi-hauteur dans la direction perpendiculaire gy, correspond parfaitement a ce qui est attendu pour une
couche tampon de faible épaisseur (40 A) dans la direction de croissance et de grande cohérence latérale. Le
signal diffracté par la couche tampon s’ajoute en amplitude a celui du super-réseau, ce qui fait que les pics de
surstructure apparaissent plus larges. La figure V-7 représente les profils d’intensité le long de 1’axe qz pour

qx=0nm" (balayage symétrique 6/20) et g, = -0,01 nm™ (balayage ®/26).
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Chapitre V : Contraintes et effet d’alliage interfacial...

Mo(110)1 Ni(111)1
|

pic -3 pic -2 pic +2  pic +3
T T T T T T

4.2 4.4 4.6 4.8 5.0
-
q, (nm )
FiG. V-5 : Représentation bidimensionnelle d’une cartographie d’intensité diffusée de 1’espace réciproque autour des
taches de diffraction a I’ordre 1 du super-réseau de la multicouche Mo/Ni(Xe). De gauche a droite sont représentés : le
pic du substrat de saphir 4 q, ~ 4,21 nm™', I’enveloppe du Mo dans laquelle émerge les pics de super-réseau -3, -2, -1

ainsi que le pic de la couche tampon de Mo, puis le pic d’ordre 0 & g, ~ 4,71 nm™" et enfin I’enveloppe de Ni présentant
les pics +1, +2 et +3. A noter que le maximum du pic du substrat est hors échelle en intensité.

pic +1

Mo(110)

| Ni(111)

J4

Intensité

LA EfL

0.30
015 ~
42 000 &
4.6 015 %
(12 (1]11]_1 4.8 ’ o~
) 50 0.30

52
F1G. V-6 : Représentation tridimensionnelle de la cartographie de 1’espace réciproque présentée a la figure V-5.

1500

1000

Intensité (cps)

500

FiG. V-7 : Profils d’intensité pour g, = 0 nm™ (balayage symétrique 6/20) et q, = -0,01 nm™ (balayage ®/26), montrant
I’influence de la couche tampon de Mo.
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Ainsi, il est évident que la contribution de la couche tampon affecte 1’analyse des pics de
surstructure ; par conséquent, il devient nécessaire de s’en affranchir lorsque I’on souhaite analyser les
spectres de diffraction aux grands angles des super-réseaux. Pour cela, toutes les acquisitions ont été
effectuées en géométrie /20 ; notons qu’un avantage supplémentaire de cette procédure est d’¢liminer dans
le méme temps une grande partie de la contribution du pic du substrat. Dans ces conditions expérimentales,

les spectres de diffraction au premier ordre des trois multicouches sont présentés sur la figure V-8.

O Expérience
F— Simulation

60x10° |-

Intensité (unit. arb.)

]
]
]
]
]
]
!
10 !
]
]
]
)
)
]
]

PR T T T T N s G

PR T T T T TN ST ST S T T T T W A

Oy v v o0y v 1y
40 42 44 46
20 (deg.)
FiG. V-8 : Spectres de diffraction expérimentaux (symboles) et meilleur ajustement par simulation (trait plein) obtenus
pour les trois différents types de multicouches. Les spectres ont été décalés en ordonnée par souci de clarté.

Les trois spectres sont représentés a la méme échelle en intensité : ainsi, les différences d’intensité
sont représentatives des trois types de multicouches et reflétent leur différence en terme de qualité cristalline,
a savoir que la multicouche Mo/Ni(Xe) révéle une bien meilleure épitaxie que les deux autres types
d’échantillons. Des observations analogues ont été faites sur les films minces de Mo pur. Un autre point
concerne le pic d’ordre "0" de la multicouche : son intensité est quasi-nulle pour les échantillons élaborés par
pulvérisation ionique, mais plus importante pour I’échantillon Mo/Ni(th). Cependant, cette différence
s’explique simplement par une différence de période : en effet, la multicouche élaborée par évaporation
thermique ayant une période légérement inférieure aux deux autres, les interférences entre les deux

enveloppes de diffraction sont beaucoup plus importantes. Nous pouvons remarquer le renforcement de
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I’intensité des pics de sur-structure au niveau de I’enveloppe du Mo de la multicouche Mo/Ni(Xe) ; ceci est
simplement di a un rapport de 1’épaisseur de la couche de molybdéne ey, sur la période plus élevé que le
rapport nominal souhaité et supérieur au rapport estimé des deux autres multicouches prises en référence (cf.
tableaux V-3, V-4 et V-5). Les largeurs de "rocking-curves", sensiblement du méme ordre pour les
enveloppes de Ni et de Mo, sont d’environ 3°, 2,2° et 3,5° pour les multicouches Mo/Ni(Ar), Mo/Ni(Xe) et
Mo/Ni(th) ; les largeurs a mi-hauteur en 20 des pics de sur-structure, dés lors que I’on s’affranchit de la
contribution de la couche tampon, sont approximativement de ~ 0.40°, ~ 025° et ~ 035° pour les

multicouches Mo/Ni(Ar), Mo/Ni(Xe) et Mo/Ni(th) respectivement.

Le tableau V-2 apporte également des informations quantitatives sur les paramétres structuraux des
trois multicouches étudiées. Les paramétres de désordre reportés dans le tableau V-2 ne sont donnés qu’a
titre indicatif, puisqu’ils découlent de la simulation des spectres ; bien que les simulations aient été effectuées
avec soin, en ajustant de fagon simultanée les spectres a I’ordre 1 et a I’ordre 2 (non montrés ici), différentes
combinaisons des parameétres de désordre (cf. 11.3.4.2) peuvent reproduire les élargissements expérimentaux

des pics. Toutefois, ces résultats permettent de dégager des tendances.

Numo | Onpto | dwo(A) | 8dwo (A) | Nni ony | di(A) | 8dwi (A) | ¢ (A)
Mo/Ni(Ar) | 13.1 0.5 2.240 0.06 22.8 1.5 2.039 0.06 0.1
Mo/Ni(Xe)| 16.8 0.7 2.235 0.04 234 1.2 2.039 0.04 0.08
Mo/Ni(th) 9.8 0.6 2.218 0.045 247 1.8 2.032 0.045 0.11

TaB. V-2 : Paramétres structuraux déduits du meilleur ajustement par simulation (logiciel SupReX) des spectres pour
les trois types de multicouches étudiées : Ny, (resp. Ny;), nombre de plans de Mo (resp. Ni), dy, (resp. dy;), distance
interplanaire dans les couches de Mo (resp. Ni), Gnmo) (T€Sp. Oni), largeur de la distribution du nombre de plans de
Mo (resp. Ni), 8dy, (resp. ddy;), largeur de la distribution de distance dans les couches de Mo (resp. Ni) et ¢, désordre
continu aux interfaces.

Ainsi, les différents types de multicouches présentent des caractéristiques microstructurales
comparables malgré les différences de conditions de croissance. Nous retiendrons deux conclusions
majeures :

- les multicouches élaborées par pulvérisation avec des ions xénon présentent a la fois des
longueurs de cohérence plus grandes et une mosaicité plus faible que celles observées dans les
multicouches élaborées par pulvérisation avec des ions argon ou par évaporation thermique ;

- dans les trois cas, les sous-couches de Mo affichent un désordre structural plus important que
celui révélé dans les sous-couches de Ni (le terme de fluctuation du nombre de plans oy associé
a I’élément A agit essentiellement sur I’enveloppe de 1’é1ément B) ; ce désordre structural est
¢galement visible au travers du parameétre d’atténuation du facteur de diffusion atomique du Mo
massif (non donné ici) que nous avons été obligés d’introduire pour pouvoir réaliser de bonnes

simulations des spectres de diffraction.

La croissance épitaxiale des multicouches, si elle a un effet sur la microstructure, a une influence

bien plus importante sur I’état de contrainte/déformation : c’est ce point que nous allons a présent aborder.
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1.4. Etat de déformation/contrainte des multicouches épitaxiées : analyse et

méthodologie

Dans le chapitre précédent, la modélisation de 1’état de déformation/contrainte des films minces de
molybdéne nous a permis de séparer les contraintes de croissance d’une autre source de contrainte,
contribution de contrainte thermique ou de cohérence, de nature équi-biaxiale. Afin de pouvoir appliquer ce
modele au cas de multicouches épitaxiées, il nous faut a présent considérer I’existence de contraintes de
cohérence biaxiales non-égales dans le plan de croissance. Nous allons ci-dessous expliquer cette nouvelle

configuration et en développer les conséquences.

1.5.1. Contraintes de cohérence dans les sous-réseaux Mo et Ni

Nous avons montré qu’il existe une relation d’orientation entre le molybdéne et le nickel (relation
(5.1)) ; cette relation pourrait introduire, a priori, une importante anisotropie des déformations dans le plan
des couches, du fait de la forte différence des désaccords paramétriques selon les deux directions
d’accolement. En premier lieu, nous avons cherché a vérifier expérimentalement cette anisotropie.

Le cas des sous-couches de molybdéne est celui qui s’avére le plus intéressant. Martin ez coll.™M*2%%]
ont effectué des mesures en incidence rasante, afin d’obtenir 1I’évolution du paramétre de maille dans le plan,
noté a,, en fonction de ’angle azimutal ¢. Cette étude, résumée par la figure V-9, a permis d’une part de
confirmer 1’anisotropie des déformations et, d’autre part, d’identifier les directions principales, i.e. celles ou
les valeurs des contraintes associées correspondent aux valeurs propres du tenseur des contraintes. Sans

surprise, il s’avére que ces directions principales coincident avec les directions d’accolement.

3'14__ ® expérience ® 48.6A
—— simulation m 75.8A
A 2756 A
g 3.12
‘“Q
9
= 310
€
[}]
©
g 3.08
D
£
g
©
o 3.06
3.04 b+ 50013 | A | |
0 50 100 150 200 250 300 350
¢ (deg.)

Fi1G. V-9 : Variation avec I’angle azimutal ¢ du paramétre de maille dans le plan de croissance (a,) pour les sous-
couches de Mo dans des multicouches Mo/Ni(Ar) de différentes périodes. L’ajustement numérique par une fonction de

type sin2(¢) conforme a I’équation (5.2) est également présenté. Dans cette figure, I’origine des angles ¢ est prise
suivant une direction <110> et non suivant <001> comme dans la suite du texte.
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L’anisotropie des déformations due a la relation d’orientation étant manifeste, il devient nécessaire
pour la détermination de I’état de déformation/contrainte, de définir une référence en ¢. La direction [001] du

Mo étant la plus déformée, elle a été choisie comme origine de ’angle azimutal ; la contrainte dans cette

001
coh

direction est notée o , celle dans la direction perpendiculaire c”? . Notons que la direction la plus déformée

correspond a celle ou le désaccord paramétrique est le plus important ; il s’agit également 1a de la direction la

plus douce du point de vue élastique.

En ce qui concerne les sous-couches de nickel, la symétrie d’ordre 3 des plans de croissance (111)
entraine la superposition des pics de diffraction appartenant aux différents variants possibles, et en
conséquence, il n’est possible de déterminer qu'une valeur moyenne des paramétres de maille. L’anisotropie

des contraintes de cohérence s’en trouve ainsi masquée et ces derniéres peuvent étre décrites par une valeur
moyenne G, , indépendante de la direction azimutale. Il n’y a donc pas lieu ici de prendre des précautions

pour la définition de 1’angle ¢.

1.5.2. Extension du modele triaxial aux films minces épitaxiés

En prenant en compte 1’anisotropie des contraintes de cohérence, il est a présent possible d’appliquer

I’analyse triaxiale de 1’état de déformation/contraintes aux couches épitaxiées.

¢ Cas des sous-couches de Mo :

Les sous-couches de Mo sont soumises a des contraintes de croissance ainsi qu’a des contraintes de

cohérence biaxiales non égales entiérement décrites par les deux valeurs propres distinctes ¢ et "’ . Dans
ces conditions, I’expression du parameétre de maille dans une direction (¥, ¢) donnée est :
1 o™ +o . .
I+o,, (S]1 +2S, ) +5{6ﬁx + [% [(J +4S,, )+ (S44 + Jsin’ ¢) sin’ ‘P]
110Mo _ (52)

Y. 0 1 cjool_clio
+E( - ][J+(SM - (37+28,,)sin’ ¢)sin’ l}f]

ou, comme précédemment, les contraintes de croissance sont reliées par : 6, ; = —Bo;, -

Dans le référentiel {[001], [ilO ], [110]}, le tenseur correspondant s’écrit :

001
Ghyd + Gﬁx + Gcoh O O
170
0 Gy T O T 0, 0
0 0 o

hyd

001 110

Enposantc,, =o., =o, ,nous retrouvons bien I’équation (4.62) correspondant a un état de contrainte équi-

coh coh bia

001 110

biaxial. Notons que ces deux équations différent uniquement par le fait que le terme (%J est non nul

dans le cas présent ; ce terme d’anisotropie des contraintes de cohérence va étre principalement responsable
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de I’éclatement en ¢ des droites sin”¥. En paralléle, la contrainte de fixation ogy ainsi que le terme
représentant la contrainte moyenne de cohérence vont quant a eux introduire un trés léger éclatement da a
I’anisotropie des constantes d’élasticité (J=0), mais a cause de la faible valeur de J, cet effet est d’ampleur
bien moindre que celui di a I’anisotropie des contraintes. Il apparait dés a présent que la description
compléte de I’état de contrainte des sous-couches de Mo nécessite la détermination d’un grand nombre de
paramétres, et ¢’est pourquoi, en suivant la démarche mise en place pour les films minces de Mo, nous
aurons recours a [D’irradiation aux ions pour modifier, de fagcon controlée, 1’état de contrainte des
multicouches.

Enfin, il faut souligner que dans cette situation ot apparaissent des contraintes biaxiales non-égales,
la détermination graphique directe du paramétre de maille non contraint agr est impossible, car la direction
de déformation nulle sin®¥, dépend de la valeur des contraintes, celles-ci étant en outre différentes selon les
directions du plan. Nous ne pouvons pas non plus lire graphiquement, pour un angle WY* donné, la valeur du

parametre non contraint et libre de défaut a.

+ Cas des sous-couches de Ni

Bien que I’étude a I’aide du mode¢le triaxial apporte les résultats les plus marquants lorsqu’il est
appliqué aux sous-couches de Mo, il nous a toutefois semblé intéressant de développer les équations dans le

cas des sous-couches de Ni. Rappelons en effet que les films de Ni élaborés par pulvérisation ionique sont

sujets a de légeres contraintes de croissance (cf. I11.1.1) ; par contre, les contraintes de cohérence o, seront

toujours considérées comme biaxiales égales. L’expression du paramétre de maille dans une direction ¥

donnée devient alors :

Wy

a)"" = a, {1 + (S“ + 2S]2 )Ghyd + (Gﬂx + (_Tmh )|:%(2811 +4S,— S44) + %SMSinz \Pil} (53)

ou 6,, =0, +0, représente la somme de la contrainte de cohérence moyenne et des contraintes, soit de
. —1 . . . . . . , ,
fixation (o, =—f Gy, )» SOit de croissance mais uniquement biaxiales (dans le cas de films élaborés par

évaporation thermique par exemple).
Ainsi, la mise en ceuvre de cette analyse de 1’état de déformation/contrainte nécessite 1’irradiation

aux ions des multicouches comme outil de relaxation et de contrdle du niveau de contrainte. C’est ce qui fait

I’objet des deux parties suivantes.
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2. Etude par diffraction des rayons X aux grands angles : évolution des

multicouches sous irradiation aux ions

Le paramétre de maille hors du plan a;, dans le cas des multicouches, n’est pas directement
accessible a partir des spectres de DRX aux grands angles ; sa détermination requiert une simulation de ces
spectres de super-réseaux. De plus, I’évolution sous irradiation des spectres peut apporter des informations

sur les changements que subissent les films.

2.1. Multicouches Mo/Ni(Ar)

Trois multicouches Mo/Ni(Ar) de périodes différentes (cf. Tab. V-1) ont été étudiées ; I’influence de
la densité¢ d’interfaces, a conditions de croissance fixées, pourra ainsi €tre appréciée. Les spectres de
diffraction au premier ordre ainsi que les simulations SupReX correspondantes sont présentés, pour les états
brut et irradié, sur la figure V-10 ; d’autre part, le tableau V-3 regroupe les paramétres pertinents issus des
simulations. Soulignons en préliminaire que la stratification des couches n’a pas été altérée sous irradiation

aux ions, puisque les pics de surstructure sont toujours visibles.

L’évolution des spectres des multicouches lors de I’irradiation indique de profonds changements ; en
effet, les pics de sur-structure sont déplacés vers les grands angles, sans modification notable de leur
écartement. Ceci traduit une diminution de la distance interplanaire moyenne. Le tableau V-3 confirme une
forte diminution de la distance interréticulaire dans la direction de croissance pour le molybdéne et une
évolution plus limitée pour le nickel, évolutions qui sont certainement a relier a une relaxation des
contraintes de croissance. Il y a parallélement un léger transfert du nombre de plans du molybdéne au nickel
pour les deux petites périodes qui pourrait traduire un effet de mélange induit plus prononcé dans le sens de

Mo dans Ni que dans le sens inverse.

L’ensemble des résultats obtenus, évolution sous irradiation des spectres de DRX (Fig. V-10) et

paramétres structuraux issus des simulations (Tab. V-3), suggére deux remarques importantes :

1) en comparant les états bruts des trois multicouches, on observe que la distance interplanaire dans
la direction d’empilement dy, diminue sensiblement avec la période. Il semble peu probable que
cette évolution provienne d’une forte diminution des contraintes de croissance puisque les
conditions de dépot sont identiques ; en revanche, cette évolution pourrait étre expliquée par la
présence d’un alliage interfacial dont le poids relatif augmente lorsque la période diminue ;

i) la diminution de la distance interplanaire pour les couches de Mo sous irradiation aux ions est
sans doute liée a une relaxation des contraintes de croissance ; les faibles doses utilisées ainsi
que nos connaissances du systeme étudié¢ (chapitres III et IV et [Mar2005]), nous permettent
d’exclure a priori le mélange éventuel sous irradiation comme étant a 1’origine de cette baisse

tres significative.
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Chapitre V : Contraintes et effet d’alliage interfacial...
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F1G. V-10 : Spectres de diffraction des multicouches Mo/Ni(Ar) de différentes périodes a) 48,6 A, b) 75,8 A ¢) 275,6 A,
avant et apres irradiation aux ions : courbes expérimentales (symboles) et simulations correspondantes (traits pleins).
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Mo/Ni (Ar) Ni dni (A) Nmo dvo (A) A (A) emo/A
A=48.6 A
brut 13.5 2.041 9.5 2.223 48.7 0.43
0.13 dpa 14.8 2.043 8.6 2.186 49.0 0.39
A=758A
brut 22.8 2.039 13.1 2.240 75.8 0.39
0.17 dpa 23.0 2.044 12.9 2.200 75.4 0.38
A=275.6 A
brut 93.5 2.037 37.8 2253 275.6 0.31
0.22 dpa 93.5 2.034 37.8 2.226 2743 0.305

TasB. V-3 : Tableau récapitulatif des paramétres donnés par le meilleur ajustement (logiciel SupReX) des spectres de
DRX correspondant aux trois multicouches Mo/Ni(Ar).

2.2. Multicouche Mo/Ni(Xe)

La figure V-11 présente les spectres a 1’ordre 1, expérimentaux et simulés, d’une multicouche
Mo/Ni(Xe) dans son état brut et irradiée a 0,22 dpa. Les résultats correspondants aux meilleurs ajustements

par simulation sont regroupés dans le tableau V-4.

50x10°

O brut @ O Expérience
O 0.22 dpa 00 —— Simulation

Intensité (cps)

FiG. V-11 : Spectres de diffraction d’une multicouche Mo/Ni(Xe) de période 85,3 A avant et aprés irradiation aux
ions : courbes expérimentales (symboles) et simulations correspondantes (traits pleins).

Mo/Ni(Xe) Nni dni (A) Nito duo (A) AA) emo/A
brut 23.4 2.039 16.8 2.235 85.3
~0.43
0.22 dpa 23.8 2.045 16.4 2.223 85.2

TaB. V-4 : Tableau récapitulatif des paramétres donnés par le meilleur ajustement (logiciel SupReX) des spectres de
DRX correspondant aux états brut et irradi¢ d’une multicouche Mo/Ni(Xe).

183



De méme que pour les multicouches Mo/Ni(Ar), un déplacement du peigne des pics de la sur-
structure vers les grands angles est visible, bien que cet effet soit de moindre ampleur ici. La relaxation des
contraintes dans les sous-couches de molybdéne est de plus faible amplitude dans le cas présent, ce qui était

prévisible a la lumiére des résultats du chapitre IV (cf. IV.2.1).

2.3. Multicouche Mo/Ni(th)

Les spectres de diffraction au premier ordre de la multicouche Mo/Ni(th) dans son état brut et
irradiée a une dose de 0,23 dpa sont présentés figure V-12 ; les meilleurs ajustements par des simulations

sont également reportés, et les paramétres issus de ces ajustements sont regroupés dans le tableau V-5.

A D'inverse des cas présentés précédemment pour les multicouches élaborées par pulvérisation aux
ions, aucun décalage des enveloppes ne se produit ici. Par contre, 1’évolution marquante visible sur ces
spectres est 1’augmentation de 1’intensité du pic d’ordre "0". L’interprétation de cette évolution est la
suivante : dans le cas d’une multicouche élaborée par évaporation thermique, aucune relaxation des
contraintes n’est sensible sur les spectres a 1’ordre 1, par contre, la formation d’un mélange chimique aux
interfaces sous irradiation est clairement observée, et elle peut parfaitement expliquer la faible variation de

distances interréticulaires que la simulation des spectres met en évidence.

O brut eri

3 O Expérience
25x10° |- O 0.23dpa —— Simulation
m 20
Q
L
2 15
7]
c
[
15
- 10

20 (deg.)

FiG. V-12 : Spectres de diffraction d’une multicouche élaborée par évaporation thermique Mo/Ni(th) de période 71,7 A
avant et aprés I’irradiation aux ions : courbes expérimentales (symboles) et simulations correspondantes (traits pleins).

Mo/Ni(th) Nxi dni (A) Nio duo (A) AA) emo/A
brut 24.7 2.032 9.8 2.218 71.7
~0.305
0.23 dpa 23.9 2.038 104 2.194 71.5

TaB. V-5 : Tableau récapitulatif des paramétres donnés par le meilleur ajustement (logiciel SupReX) des spectres de
diffraction correspondant aux états brut et irradié d’une multicouche Mo/Ni(th).
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L’évolution des multicouches sous irradiation aux ions met ainsi en lumicre des différences
fondamentales entre multicouches élaborées par pulvérisation ionique ou par évaporation thermique. La
relaxation des contraintes est au cceur de ces différences, et dans la section suivante, 1’analyse de I’état de
déformation/contrainte, grace a notre modele triaxial, nous permettra de préciser ces évolutions et

d’expliquer leurs dissimilitudes.

3. Détermination des contraintes et des effets d’alliage aux interfaces -

Forces motrices de la formation d’alliage

3.1. Multicouches Mo/Ni déposées par pulvérisation ionique

Les mesures de paramétres de maille des sous-couches de Mo ont été réalisées sur le diffractométre
Seifert (cf. 11.3.3.1). Nous étudions ici des multicouches épitaxiées, aussi, pour appliquer la méthode des
directions idéales, est-il nécessaire de spécifier au préalable les pdles d’intensité (¥, ¢) du Mo(110), grace a
la figure de poles donnée dans I’annexe 3. Avant toute analyse, une identification précise des différentes
réflexions observées sur les balayages en ¢, compliquée par la présence des trois variants, doit étre effectuée.
En effet, il est souhaitable de réaliser la totalit¢ des mesures sur un méme variant ; de plus, le variant qui
correspond a ’orientation de la couche tampon, généralement aisément repérable par un renforcement
d’intensité, doit étre exclu. Dans ces conditions, la cohérence et la reproductibilité des résultats sur les deux
autres variants a été testée et vérifiee™ ), Une difficulté expérimentale supplémentaire consiste a choisir
des réflexions isolées de leurs voisines : en effet, la mosaicité des couches, I’existence de trois variants
différents, la symétrie différente des deux matériaux et enfin la présence des pics du substrat se conjuguent et
le réseau réciproque apparait fort encombré ! Nous avons donc, a chaque fois, sélectionné soigneusement les
réflexions appropriées. Une liste des réflexions choisies pour 1’analyse, ainsi que les angles de diffraction
correspondants est donnée dans 1’annexe 3. Enfin, nous présentons ici uniquement les résultats obtenus sur
les sous-couches de Mo. En effet, les sous-couches de Ni ne présentent qu’une légére contrainte en

compression (de 1’ordre de - 0,5 GPa), et les effets de melange interfacial y sont moins prononcés.

3.1.1. MoNi(Ar)

Mo

’ r . .2
v, » Teprésenté en fonction de sin™,

La figure V-13 présente I’évolution du paramétre de maille a

selon la dose d’irradiation pour chacune des trois multicouches étudiées de période différente. Les droites
représentées sur la figure correspondent au meilleur ajustement avec 1’équation (5.2), dans les directions
azimutales ¢ = 0° et ¢ = 90°. Les réflexions analysées ont été reportées sur la figure V-13-c). Notons que les
pics de diffraction correspondant aux plans inclinés par rapport a la surface ne présentaient pas de
modulations dues a la structure en multicouche, comme en atteste le bon accord des points situés a sin® ~0,20

sur la figure V-13-¢), points qui s’alignent remarquablement bien avec les autres.
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La premiére remarque concerne ’éclatement en ¢ des droites sin®¥ : il diminue fortement lorsque la
période augmente, simultanément & une diminution de la pente des droites sin®F. Cette évolution refléte
alors une diminution des contraintes de cohérence lorsque 1’épaisseur des couches individuelles croit. Ceci
peut étre aisément expliqué, puisqu’il a été démontré que le désaccord paramétrique ne pouvait Etre

Matl974] au-dela de laquelle des

accommodé de maniére élastique que jusqu’a une épaisseur critiquet
mécanismes de plasticité (dislocations de relaxation de désaccord de paramétre de maille) permettent de
diminuer la contrainte. Deuxiémement, la pente des droites diminue sous irradiation, traduisant, comme
attendu, une relaxation des contraintes. Cependant, 1’écart - et d’ailleurs les valeurs elles-mémes des

paramétres de maille mesurés dans les deux directions principales du plan — reste, en premiére
coh coh

approximation, constant sous irradiation. Or, cet éclatement est essentiellement 1ié¢ au terme [(c"‘” —c'%) / 2] ;

110
coh

001
coh

la lecture directe des graphiques nous indique donc que la différence entre o', et o., reste constante sous

irradiation aux ions. Comme il parait peu probable que les valeurs des contraintes dans chacune des
directions principales, valeurs initialement différentes, diminuent de la méme quantité sous irradiation, nous
pouvons postuler que les contraintes de cohérence ne sont pas affectées par I’irradiation aux ions. Ainsi, a
ces faibles doses d’irradiation, seules les contraintes de croissance sont relaxées. Cette hypothése est
évidemment confortée par les résultats obtenus au chapitre IV (cf. IV.4.4).

Etant donné le grand nombre de paramétres inconnus intervenant dans 1’équation (5.2), I’ajustement
de I’ensemble des données expérimentales relatives a une multicouche n’est possible que moyennant la

formulation de plusieurs hypothéses. Elles sont les suivantes :

les contraintes de cohérence restent constantes sous irradiation ;

- le paramétre [ est fixé a la valeur obtenue pour les couches pures de Mo (B = 1,2) élaborées avec
des conditions de dépot identiques. Cette supposition repose sur le fait que des défauts de méme
nature, distribués de facon similaire, sont attendus ;

- le paramétre de maille non contraint et libre de défauts peut varier sous irradiation, ce qui
traduirait la formation d’un mélange chimique induit. Bien que limité (cf. 2.1 de ce chapitre), cet
effet ne peut étre totalement exclu, et ce point sera discuté dans la partie 4.2 ;

- les contraintes de croissance sont entiérement relaxées sous irradiation et deviennent nulles pour
la plus forte dose d’irradiation utilisée. La taille des grains est ici bien inférieure a celle des films
purs de molybdéne, du moins dans les multicouches de petites périodes, ce qui peut justifier cette
approximation. Cette hypothése influe d’ailleurs peu sur la détermination du paramétre a;. Nous
verrons que cette approximation sera mise en défaut (par exemple pour la multicouche de

période 275,6 A).

Cette procédure d’analyse, identique pour les différentes multicouches étudiées, permet d’obtenir des
résultats comparables entre eux, notamment les paramétres de maille non contraints et libres de défauts.

Notons que le bien-fondé des hypothéses que nous avons formulées sera discuté ultérieurement (3.4.).
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Le tableau V-6 regroupe |’ensemble des parameétres physiques issus de [’ajustement des données

expérimentales avec I’équation (5.2).

L’amplitude des contraintes de cohérence suit une progression logique avec la période, puisqu’elle
diminue lorsque 1’épaisseur des couches individuelles augmente ; de fait, la contrainte de cohérence apparait

quasiment nulle dans la direction [1 iO]. Néanmoins, nous remarquons que pour les deux multicouches de

110

plus faible période o,

est méme légérement positif : ceci constitue un résultat surprenant, puisqu’une forte

contrainte en compression est attendue en relation avec le désaccord paramétrique négatif (- 3%).
La contrainte de croissance obtenue dans la multicouche de période intermédiaire (75,8 A) est

quasiment identique a celle déterminée dans les films purs de Mo (o, , = 4,6 GPa), ce qui conforte tout a fait

I’hypothése d’une contrainte totalement relaxée a la plus forte dose d’irradiation. La multicouche de faible
période semble en revanche soumise a une contrainte de croissance initiale moins élevée ; ceci pourrait
s’expliquer par la densité d’interfaces plus élevée, sachant qu’une partie des défauts peut s’éliminer au
niveau des interfaces. En revanche, pour la multicouche de grande période, la détermination de la contrainte
de croissance pose probléme. Graphiquement, il est évident que la pente des droites sin®F reste négative
méme apres une irradiation correspondant a 0,22 dpa : comme le faible éclatement en ¢ pour cette période
nous a permis d’établir que les contraintes de cohérence sont trés faibles (voire négligeables), la conclusion
qui s’impose est que, pour cette dose de 0,22 dpa, les contraintes de croissance n’ont pas été totalement
¢liminées dans cet échantillon. Ainsi, obligés de revenir sur la quatriéme de nos hypothéses préalables a
I’ajustement, nous avons choisi de fixer la valeur de la contrainte de croissance dans 1’état brut égale a celle
déterminée dans la multicouche de période intermédiaire, qui rappelons-le est sensiblement identique a celle
observée dans les films purs de Mo. C’est ce choix qui figure dans le tableau V-6, car il permet un
ajustement physiquement acceptable des données : I’amplitude des contraintes de cohérence dans la direction

[001] est nettement moins élevée (o', = -0,8 + 0,6 GPa) que dans les multicouches de plus basse période, et

I’écart entre les deux directions principales est également moindre ; en contrepartie, la contrainte de
croissance garde une valeur non négligeable de 1,3 + 0,7 GPa apres une irradiation correspondant a 0,22 dpa.

Enfin, cette analyse donne accés au paramétre non contraint et libre de défauts ay et a son évolution
au cours de I’irradiation aux ions. En premier lieu, le tableau V-6 indique que la diminution de a, durant
I’irradiation est trés limitée ; ainsi, 1’irradiation aux ions n’a provoqué que peu de mélange. C’est 1a un
intérét certain de 1’irradiation aux ions, par rapport, par exemple, aux traitements thermiques. Par ailleurs, la

valeur de a, obtenue pour les multicouches dans 1’état brut est largement inférieure a la valeur attendue pour

Mo
massif

du Mo massif ("  =3.147A), ce qui traduit la présence d’un alliage interfacial qui s’est formé durant la

croissance de la multicouche. La quantification de I’effet d’alliage par le biais du paramétre de maille non
contraint et libre de défauts étant sans doute le résultat le plus important de cette analyse, la section 3.3

permettra une discussion plus exhaustive de ces résultats.
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FiG. V-13 : Paramétres de maille des sous-couches de molybdéne déduits des mesures de distances interplanaires dy
des multicouches Mo/Ni(Ar) de différentes périodes étudiées dans leur état initial et pour deux doses d’irradiation :
a) A=48,6 A,b) A=758A,c) A= 275,6 A.
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Mo/Ni(Ar) o, (GPa) o, (GPa) c” (GPa) c" (GPa) a, (A)
A=48.6 A
brut 3.6+£0.9 -3.0+0.8 3.100 £ 0.005
0.08 dpa 20+1.8 -17+15 -5.6+1.3 04+1.1 3.087 £ 0.005
0.13 dpa 0 0 3.092 +0.005
A=758A
brut 50+1.1 -42+0.9 3.117 £ 0.005
0.11dpa 1.9+ 1.1 -1.5+09 -2.440.8 03+0.6 3.113 £0.005
0.17 dpa 0" 0 3.110 +£0.005
A=275.6 A
brut 5.0° -42+0.9
0.11 dpa 23407 -1.9+0.6 -0.8+0.6 0.0£0.5 3.137 £ 0.003
0.22 dpa 1340.7 -1.1£0.60

*
Valeurs fixées lors de ’ajustement.

TaB. V-6 : Tableau récapitulatif des parameétres donnés par le meilleur ajustement des données expérimentales avec
I’équation (5.2) pour les multicouches Mo/Ni(Ar) de différentes périodes. Notons que pour ces ajustement la valeur de
[ est fixée a 1,2.

3.1.2. MoNi(Xe)

Dans le cas de la multicouche élaborée par pulvérisation ionique aux ions xénon, précisons que nous
avons sondé, pour les sous-couches de Mo présentées ici, trois directions azimutales, ¢ = 0°, 35,26° et 90°
(cf. figure V-14). Sur cette figure, 1’évolution de 1’état de déformation en fonction de la dose d’irradiation est
donnée, et, comme précédemment, les droites sin®V tracées correspondent au meilleur ajustement des
données expérimentales avec I’Eq. (5.2). Celui-ci a été mené avec les mémes hypothéses que celle énoncées
ci-dessus, et, la contrainte hydrostatique étant donc fixée a zéro pour la derniére dose d’irradiation, il conduit

« =2,0GPa, o) =-1,8 GPa, c" =-0,7 GPa. Nous pouvons noter que la

coh coh

aux valeurs suivantes: o,

contrainte hydrostatique de départ est bien du méme ordre que celle déterminée dans les films minces
Mo(Xe). Le paramétre de maille non contraint et libre de défauts déduit de cette analyse vaut
3,131 £0,003 A pour les couches dans leur état brut. Comme pour les couches de molybdéne dans les
multicouches Mo/Ni(Ar), cette valeur indique la présence d’un mélange interfacial, mais celui-ci semble a
priori étre bien moins prononcé. Toutefois, il faut rappeler que la période de cette multicouche (85,3 A) est
supérieure a celle de la multicouche Mo/Ni(Ar) la plus voisine, qui est de 75,8 A, et que par ailleurs le

rapport evo/A est également supérieur.
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F1G. V-14 : Paramétres de maille des sous-couches de molybdéne déduits des mesures de distances interplanaires d’une
multicouche Mo/Ni(Xe) de période 85,3 A, étudiée dans son état initial et pour deux doses d’irradiation.

3.2. Multicouche Mo/Ni déposée par évaporation thermique

La démarche utilisée dans le cas présent différe quelque peu de ce qui a été présenté ci-dessus. En
effet, nous avons montré (cf. I11.2.2) que lors de I’élaboration par évaporation thermique, les contraintes de
croissance sont biaxiales, en tension et de faible amplitude ; bien entendu, dans le cas présent, elles
s’ajoutent aux contraintes de cohérence li¢es a I’épitaxie des couches. Les contraintes thermiques introduites
lors du refroidissement de la température de croissance de 250°C jusqu’a la température ambiante peuvent
étre négligées. Il sera ici utile d’analyser conjointement 1’état de déformation/contrainte dans les sous-
couches de Mo et dans celles de Ni : nous utiliserons donc respectivement les équations (5.2) pour Mo et

(5.3) pour Ni; cependant, dans les deux cas, on posera icic, , =0 ; par contreG, , qui représente une

contrainte de croissance, pourra avoir une valeur non nulle et méme ici a priori positive.

Commengons par le cas, relativement simple, des sous-couches de Ni. L’analyse biaxiale des
données expérimentales (on pourra se référer pour ces données a la figure V-19, concernant 1’évolution sous
irradiation de 1’état de contrainte des sous-couches de Ni), en considérant des contraintes de cohérence

moyennes dans les couches de Ni, donne les résultats suivants :

Gy =0 +0, =1,1£0,7 GPa. ay = 3,530 £ 0,005 A
La valeur de la contrainte résulte de la somme de deux contributions de méme signe (les contraintes
thermiques sont négligées) : contraintes de croissance et contraintes de cohérence. Nous ne disposons
cependant d’aucun outil supplémentaire pour séparer les différentes origines possibles de cette contrainte
résultante, puisqu’elles sont toutes les deux purement biaxiales. Le paramétre de maille libre de contrainte est
supérieur au paramétre du nickel massif (a," = 3,524 A); ainsi, la présence d’atomes de Mo dans les

couches de Ni est fortement présumée.
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FiG. V-15 : Paramétres de maille des sous-couches de molybdéne déduits des mesures de distances interplanaires, dy, g,
d’une multicouche Mo/Ni de période 71,7 A élaborée par évaporation thermique.

L’analyse biaxiale de 1’état de contrainte des sous-couches de Mo apporte des résultats trés
surprenants (voir Fig. V-15). Les contraintes de cohérence, prépondérantes dans ce film, sont attendues en

compression dans les deux directions principales. Or, si la contrainte selon la direction [001] prend

001

coh

effectivement une valeur négative (o, =-2,4+0,4 GPa), celle selon la direction [liO] est en tension

110

(o, =+1,9£0,9 GPa) ! Nous avons vu (cf. II1.2.2) que dans les films de Mo élaborés dans les mémes

conditions, la contrainte de croissance était de 0,6 GPa. Ainsi, il serait vain de vouloir imputer cette forte
valeur positive de o', aux seules contraintes de croissance, et la cohérence ou croissance épitaxiale est la

seule source de contrainte que 1’on puisse ici invoquer.

Dans ce cas, I’inversion du signe de la contrainte par rapport a ce qui était attendu, ne peut
s’expliquer que par un effet de mélange interfacial. En effet, ’introduction d’atomes de nickel dans les
couches de Mo (et réciproquement de Mo dans Ni) peut conduire, si 1’alliage est assez concentré, a une

diminution (et réciproquement une augmentation) sensible du paramétre de maille et donc a une inversion du

signe du désaccord paramétrique dans la direction [1 iO] uniquement, d’ou 1’apparition d’une contrainte de
cohérence en tension suivant cette direction, alors que la direction [001] reste en compression. L’effet de la
formation d’un alliage interfacial sur D’arrangement atomique des deux réseaux est représenté
schématiquement sur la figure V-16. Ce mélange, qui pourrait se former durant les premiers stades de
croissance, permettrait de faciliter 1’adaptation de la symétrie d’ordre 2 des plans (110) de Mo a celle d’ordre
3 des plans (111) du Ni, favorisant ainsi une croissance quasi-pseudomorphe. De maniére analogue,

Huf1999

Hufnagel et coll.! I ont observé la stabilisation d’un alliage Fe(Pt) riche en fer, mais de structure c.f.c.,

Mic2001

lors de la croissance de multicouches épitaxiées Fe/Pt. De méme, Michel et coll.! ! ont montré, dans des

multicouches épitaxiées Co/Mn, la stabilisation en phase c.f.c. des sous-couches de Co.
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Fi1G. V-16 : Projections dans le plan d’interface des plans (110)Mo et (111)Ni selon les relations d’orientation de type
Nishiyama-Wassermann, a) dans le cas de couches de Mo et Ni pures; b) dans le cas d’un alliage (110)Mo(Ni) avec
(111)Ni : le paramétre de maille plus faible de 1’alliage Mo(Ni) entraine une contrainte de cohérence en tension suivant

a)

I’axe [1 1 0]. L’effet de mélange a été ici exagéré pour permettre une plus grande clarté de la figure.

Ce résultat étonnant observé dans la multicouche déposée par voie thermique peut a présent nous
permettre de discuter les contraintes de cohérence mises en évidence dans les multicouches déposées par

pulvérisation ionique. En effet, dans les multicouches Mo/Ni(Ar), une composante en trés 1égere tension a

été observée selon I’axe [1 iO]. Il est envisageable que la contrainte de cohérence en tension soit, dans le cas
du dépot par pulvérisation ionique, compensée par la formation de défauts (amas d’interstitiels, boucles de
dislocations) en cours de croissance. Cette compétition dynamique durant la croissance résulterait alors en
I’apparente neutralité de la direction [1 1 0] dans ces multicouches.

Enfin, le paramétre de maille libre de contrainte des sous-couches de Mo est trouvé égal a
3,131 £ 0,003 A. Cette valeur traduit effectivement 1’existence d’un alliage interfacial. L amplitude de cet
effet apparait faible et de prime abord insuffisante pour expliquer I’inversion de signe du désaccord
paramétrique et donc de la contrainte ; toutefois, cette difficulté est aisément levée, puisqu’il faut garder en
mémoire que cette valeur de a refléte un parameétre moyen sur toute 1’épaisseur des couches de Mo, et qu’un

fort gradient de concentration aux interfaces est tout a fait envisageable.

3.3. Amplitude du mélange interfacial - Forces motrices de la formation de

Palliage

Nous avons montré jusqu’ici qu’il était possible de quantifier le mélange interfacial ; nous
souhaitons a présent tenter d’identifier les forces motrices. En particulier, nous nous attacherons a déterminer

le role possible des particules énergétiques mises en jeu durant la croissance.
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La figure V-17 représente 1’évolution du parameétre de maille non contraint et libre de défauts en
fonction de I’inverse de la période, pour les différentes multicouches Mo/Ni(Ar) étudiées (notons que le
rapport ey,/A n’est pas rigoureusement constant, une représentation en 1/ey, serait ici plus exacte, mais
fonciérement peu différente). Non seulement le paramétre a, décroit avec la période, simple fait prouvant
I’existence d’un alliage interfacial, mais de plus, la décroissance de a, est linéaire en (1/A), c’est-a-dire que
ay est proportionnel a la densité d’interfaces. Ce comportement linéaire indique que le profil d’interdiffusion

est indépendant de 1’épaisseur des couches.
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Fi1c. V-17 : Paramétres de maille libre de contrainte ay.r €t non contraint et libre de défauts a, des sous-couches de Mo
dans les multicouches Mo/Ni(Ar) en fonction de I’inverse de la période. Les valeurs extrapolées a 1/A — 0 sont
également indiquées.

Mar2003] ¢ Jog

L’analyse selon un état de contrainte purement biaxial effectuée par Martin et coll.!
multicouches Mo/Ni(Ar) avait mis en avant une évolution tres similaire (résultats également reportés sur la
figure V-17). En revanche, les valeurs obtenues avec notre mode¢le triaxial sont nettement plus basses que
celles déterminées précédemment, écart qui refléte la dilatation de la maille de molybdéne due a la présence
de défauts de croissance générés sous 1’effet du bombardement des couches par des particules énergétiques
(cf. IV.2.1). Nous noterons qu’avec ce modele triaxial I’extrapolation du paramétre de maille non contraint et
libre de défauts a (1/A) — 0, qui correspond physiquement a des couches de Mo pures, conduit a
ap = 3,145 + 0,005 A, valeur qui correspond bien, aux incertitudes prés, au paramétre de maille du Mo massif
ainsi qu’a la valeur déterminée dans le film pur Mo(Ar).

Ce résultat important permet de valider Dapplication du modéle triaxial aux systémes
multicouches et suggere que les différentes hypothéses posées sont appropriées. Ainsi, toute la potentialité

de cette analyse originale apparait ici, dans la mesure ou la quantification des effets chimiques interfaciaux

est fiable car affranchie de toute contribution de la présence de défauts de croissance.

L’influence des conditions de croissance sur I’amplitude du mélange chimique peut maintenant étre
étudiée. Nous avons retenu trois situations représentatives, les multicouches élaborées par pulvérisation avec
des ions Ar et des ions Xe et enfin la multicouche évaporée thermiquement. Nous souhaitions maintenir un

rapport ey/A constant et plus précisément égal a 0,33 ; mais, en pratique, ce rapport varie de 0,305 a 0,43.
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Afin de comparer I’influence des conditions de croissance, nous choisissons donc de représenter (Fig. V-18)
I’évolution du parameétre ao, qui refléte ’amplitude de mélange, en fonction de I’inverse de ey,, grandeur qui
est proportionnelle pour chaque multicouche a la densité d’interfaces. L’étude ayant été limitée a une seule
période (cas de la pulvérisation avec des ions xénon et évaporation thermique), nous avons admis que
I’évolution du paramétre en fonction de (1/ey,) est linéaire, quelles que soient les conditions de dépot. Nous
avons également reporté, pour I’extrapolation a 1/ey, — 0, les valeurs du paramétre des films de Mo pur
¢laborées sous les mémes conditions de dépdt (cf. 111.2.2 et 111.4.2) qui, dans les faits, ne s’écartent pas de
facon significative du paramétre de maille du Mo massif. Les concentrations en nickel correspondantes, cy;,
déduites de I’application d’une simple loi de Végard sur les distances des premiers voisins (les mesures de
paramétre réalisées sur des solutions solides Mo;«Ni, présentent un petit effet de relaxation positif

Mar2003

relativement 4 cette loi' l), sont reportées sur 1’échelle de droite.
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FiGc. V-18 : Paramétre de maille non contraint et libre de défauts des sous-couches de Mo obtenues pour des
multicouches Mo/Ni préparées dans différentes conditions en fonction de (1/ey,).

La pente des droites cy; (ou, ce qui est équivalent, celles de ay) tracées sur la figure V-18 en fonction
de la densité d’interfaces montre une trés forte dépendance avec les conditions de croissance. La tendance a
former un alliage interfacial par ségrégation de nickel dans le molybdene, alliage trés loin de 1’équilibre
thermodynamique de systémes monophasés, est observée dans tous les cas. Par exemple, pour une épaisseur
de Mo de 20 A, les concentrations en nickel cy; dans les couches de Mo sont de environ 7%, 11% et 16%
pour les multicouches Mo/Ni(th), Mo/Ni(Xe) et Mo/Ni(Ar) respectivement. L’alliage interfacial est le plus
important pour les multicouches de type Mo/Ni(Ar), illustrant I’influence de 1’énergie déposée durant la
croissance sur le mélange. Cependant, pour la multicouche élaborée par voie thermique, I’effet de
ségrégation, bien que plus faible, est aussi clairement observé. Ce résultat démontre que des forces
thermodynamiques sont ici favorables au mécanismes d’échange. Ces forces sont alors reliées a une
minimisation de 1’énergie potentielle du systéme ou a une réduction de 1’énergie de surface en cours de
croissance, a une réduction d’énergie élastique emmagasinée lors de la croissance épitaxiale ou encore a une
réduction de 1’énergie interfaciale. Elles peuvent également étre associées a des gradients de potentiel

chimique provenant d’une croissance en petits ilots dans les tout premiers stades. La compréhension et la
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prédiction d’une structure interfaciale, et en particulier la formation d’un mélange chimique, demeure en
effet un sujet trés complexe, pour lequel de nombreux parameétres doivent étre pris en compte : des facteurs
cinétiques, énergétiques, et/ou morphologiques... autant de facteurs qui guident la mobilité des atomes en

surface et favorisent ou limitent les mécanismes d’échange ou d’interdiffusion.

De nombreux auteurs ont déja reporté la formation d’alliages chimiques aux interfaces, notamment
dans des systémes ou les deux éléments mis en jeu possédent de trés faibles solubilités mutuelles a
température ambiante et des paramétres de maille des constituants relativement différents; citons les

Deul995, Lab2000, Aba2001]

systémes Au/Nit et Ag/Cu®"®! qui ont fait I’objet de nombreux travaux, mais

¢galement les systémes Co/CylSte2000-2001, Mijll996]’ Ag/Fe[Can1996], Ag/Ni[Bayl998, Ger1999]

. Deux arguments sont
principalement invoqués pour expliquer cet effet d’alliage : la ségrégation de 1’'un des éléments, ségrégation
dite ‘dynamique’ car le processus se déroule hors équilibre thermodynamique, faisant intervenir les critéres
énergétiques (différence d’énergie de surface) et la relaxation des contraintes dues au désaccord
paramétrique, ces deux forces pouvant interagir entre elles.

Les travaux menés par Labat et coll.[=%!

sur des multicouches épitaxiées Ni(111)/Au(111) ont
montré la présence d’un alliage Ni(Au) dans le systéme Au/Ni, et ce malgré 1’importante lacune de
miscibilité existant en volume entre les deux matériaux. Ce mélange a été décrit comme le fruit d’une
compétition entre la ségrégation d’atomes d’or et le flux d’atomes de nickel incident. Abadias et coll.A*%!,
par des mesures Auger dans ce méme systéme, mais pour une croissance de type (001), ont mis en évidence
le lien direct entre 1’effet surfactant de I’or (sur 1 ou 2 plans atomiques) et la présence d’un mélange
chimique interfacial. Ces deux études suggérent que la ségrégation puisse étre considérée comme un
mécanisme alternatif de relaxation des contraintes avant l’introduction de dislocations de relaxation de
désaccord de maille, en permettant une diminution des déformations élastiques liées au désaccord
paramétrique.

La stabilisation d’un alliage d’argent et de cuivre, éléments immiscibles a 1’état massif, lors d’un co-

Stel995] 14 réduction des

dépot de ces deux éléments sur du ruthénium, a été relatée par Stevens et coll.!
déformations générées par le désaccord paramétrique entre les deux éléments déposés et le substrat a été
identifiée comme la force motrice de formation de cet alliage, dont le paramétre de maille s’est adapté a celui

du Ru. Dans le cas d’ilots de cobalt sur cuivre, Stepanyuk et coll.5<2°%% 2001

ont montré que la distribution
fortement inhomogéne des contraintes liée a 1’hétéro-épitaxie (forts gradients de contrainte induits en
périphérie des ilots et a I’interface ilot/substrat), est propice & un mécanisme d’échange. Le mouvement
atomique en bord d’ilot repose sur un mécanisme lacunaire, favorisé par I’abaissement de la barriére de

formation des lacunes.

Etudions a présent la possibilité d’un phénoméne de ségrégation dans le cas spécifique du systeme
Mo/Ni et plus particuliérement pour expliquer la formation d’un alliage Mo(Ni) lors de la croissance du Mo
sur le Ni. Précisons que le terme de ‘ségrégation’ est peut-étre employé ici & mauvais escient, le terme

d’interdiffusion serait-il plus approprié ?
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: . . . \ fohe g e [TFE1999
Trois forces motrices peuvent piloter ce phénomeéne de ségrégation!™'**"! :

1) la différence d’énergie de surface : pour minimiser 1’énergie d’interface, 1’élément ayant la plus
faible énergie de surface a tendance a ségréguer ; dans le cas du systeme Mo/Ni, la différence entre
les énergies des deux matériaux est favorable a une ségrégation des atomes de Ni en surface ;
néanmoins, cette différence est relativement faible (~20%), comparée a celle existant dans d’autres
systémes, tels que Au/Ni (~55%) et Ag/Ni (~90%) ;

2) T’effet de taille : pour minimiser I’énergie €lastique, 1’élément de plus grand volume atomique peut
migrer en surface ; dans le cas du systéme Mo/Ni, c’est le Mo ;

3) laffinité chimique : il est trés difficile de définir dans quel sens ce paramétre va jouer ; pour le
systétme Mo/Ni (cf. 1.3.1), la solubilité du Ni dans le Mo est quasi-nulle a température ambiante,

mais il existe plusieurs composés ordonnés attestant d’une affinité chimique entre les deux éléments.

Selon les conditions de dépot, en particulier les conditions cinétiques, ces trois facteurs vont étre plus
ou moins déterminants. Le critére de minimisation de 1’énergie de surface va dans le sens d’une ségrégation
d’atomes de Ni en surface et pourrait par conséquent expliquer la formation du mélange Mo(Ni) que nous
observons. Plusieurs auteurs ont reporté la formation d’un mélange chimique guidé par les énergies de

C1e2000, Ger2000]
[C1e2000, Ger2000] 1y g

surface ("surface-energy-driven intermixing"), notamment dans le systéme Ag/Ni
différence d’énergie de surface entre les deux éléments est considérable (~90%). Dans le cas présent, cette
différence est nettement plus faible, mais, a la différence du systeme Ag/Ni, le systtme Mo/Ni n’est pas un
systéme ayant une tendance a la séparation de phases (le critére de 1’affinité chimique est plutot favorable a
la formation d’un alliage, désordonné ou non). Il faut également rappeler que le dép6t de la multicouche
Mo/Ni(th) a été effectué a Ty ~ 473 K (T,/T" ~ 0,27, avec T =1726K ), ce qui a permis d’accroitre la

mobilité des atomes de nickel.

Les fortes contraintes de cohérence de compression générées par les déformations élastiques dues a
la croissance hétéro-épitaxiale du molybdéne sur le nickel peuvent également étre a I’origine de la formation
du mélange interfacial. En effet, il est tout a fait concevable qu’afin de minimiser I’énergie du systéme, et
notamment I’importante contribution élastique, un mécanisme d’échange spontané donnant lieu a Ia
formation d’un alliage ait pris place, cet alliage permettant de diminuer le désaccord paramétrique (et

améliorant en outre la cohérence entre les arrangements atomiques des deux éléments, cf. Fig. V-16).

Il s’avére donc délicat de préciser plus avant les moteurs thermodynamiques de la formation des
alliages interfaciaux, notamment parce que de nombreux facteurs interviennent simultanément. Nous avons
par conséquent donné ici plusieurs explications possibles a ce phénoméne, sans en privilégier I’'une par
rapport a I’autre, étant persuadés que ces facteurs sont interdépendants et jouent tous un role, plus ou moins

prépondérant selon les conditions de croissance.
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La valeur du parametre de maille non contraint et libre de défauts dans les sous-couches de Mo des
multicouches déposées par pulvérisation ionique, sensiblement inférieure a celle du paramétre de maille du
matériau massif, traduit la présence d’un alliage chimique plus prononcé que celui observé dans la
multicouche élaborée par évaporation thermique. En outre, I’amplitude de ce mélange est considérablement
augmentée lorsque le gaz de pulvérisation xénon est remplacé par I’argon. L’apport d’énergie par les atomes
pulvérisés ou rétrodiffusés joue donc un role non négligeable sur la formation du mélange interfacial. Une
augmentation de la mobilité des adatomes par transfert d’énergie peut faciliter les échanges atomiques
spontanés observés durant le dépot par voie thermique. Néanmoins, des effets collisionnels (transfert de
quantit¢ de mouvement) peuvent également étre invoqués. En effet, des simulations en DM ont été
entreprises afin d’étudier la formation du mélange interfacial durant le dépdt d’atomes métalliques
énergétiques sur des substrats également métalliques, le plus généralement de structure c.f.c.. Gilmore et

Gill996. Spri96] ont établi dans différents systémes 1’existence d’une étroite corrélation entre

Sprague!
I’amplitude du mélange observé et I’énergie (et la masse) des atomes incidents. Ce mélange a été interprété
comme un phénoméne purement balistique, les atomes énergétiques s’enterrant, en position substitutionnelle,
plus ou moins profondément dans les couches du substrat, forcant ainsi des atomes du substrat a se mettre en
position interstitielle. Une migration de ces atomes interstitiels vers la surface a été observée et I’hypothése

. - , D for . Zhou2000, Zhou2001
de I’existence d’une limite de déformation élastique a été émise pour I’expliquer. Zhou et col] [#hov2000. Zhou

@O0 ont également montré par simulation en DM, dans deux systémes (Cu/Ni et CoFe/Cu), la formation
d’un mélange interfacial di a I’échange d’un atome de la couche de surface avec un atome d’une couche
située au-dessous provoqué par l'impact d’atomes énergétiques, pulvérisés ou rétrodiffusés. Ainsi, il
semblerait que le mélange interfacial que nous observons dans les multicouches élaborées par pulvérisation
ionique puisse étre en partie le résultat des collisions des particules incidentes les plus énergétiques
(transfert de moment) sur la surface du film durant la croissance. Le fort accroissement de mélange
observé pour les multicouches Mo/Ni(Ar) relativement aux multicouches Mo/Ni(Xe) peut traduire cet effet.

Néanmoins, rappelons que les énergies moyennes communiquées aux adatomes sont plus élevées lorsque

I’argon est utilisé comme gaz de pulvérisation.

3.4. Validation des hypothéses de travail - Incertitudes induites

La détermination du parametre de maille non contraint et libre de défauts des sous-couches
¢lémentaires repose sur I’application aux multicouches d’un modele de contrainte triaxiale. Plusieurs
hypothéses ont été posées et si certaines d’entre elles paraissent triviales, d’autres peuvent étre sujettes a
controverse. En tout état de cause, leur influence sur les valeurs absolues des parameétres physiques que nous
obtenons, en particulier sur les valeurs des contraintes et du paramétre de maille non contraint et libre de

défauts, doit étre discutée.

Tout d’abord, nous avons jusqu’ici fixé la valeur du paramétre B a celle obtenue dans le cas de films

minces de Mo purs élaborés dans les mémes conditions (soit f = 1,2 pour les multicouches Mo/Ni(Ar)). Or,
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nous pouvons, dans certains cas, laisser ce parameétre libre lors de 1’ajustement, et les résultats ainsi obtenus

pour deux multicouches Mo/Ni(Ar) sont exposés dans le tableau V-7.

Mo/Ni(Ar) B c,, (GPa) a, (A)
A=758A 1.55+0.7 6.4+2.6 3.111 +£0.008
A=275.6 A 0.78 £ 0.2 3.5+1.0 3.141 £ 0.003

Tas. V-7 : Paramétres correspondant au meilleur ajustement des données expérimentales avec 1’équation (5.2) pour les
multicouches Mo/Ni(Ar), obtenus lorsque le paramétre 3 n’est pas fixé. La contrainte hydrostatique et le parametre a,
sont donnés pour 1’état brut, et le paramétre a, en gris est un rappel de la valeur déterminée précédemment (Tab. V-5).

Nous pouvons constater que la valeur de B issue du meilleur ajustement des données expérimentales
s’¢loigne beaucoup de la valeur initialement fixée ; par conséquent, les valeurs absolues des contraintes
hydrostatiques associées différent également. En revanche, il faut souligner la grande stabilité du paramétre
de maille non contraint et libre de défauts, dont les valeurs restent confinées dans les barres d’erreur. En
conclusion, les paramétres physiques importants déduits de 1’analyse, tels que la contrainte de fixation
biaxiale ou le paramétre non contraint et libre de défauts ne souffrent pas du choix de ce paramétre 3.

Ensuite, nous avons postulé que les contraintes de cohérence restent constantes sous irradiation ;
nous avons fait 1a une légere approximation, appuyée par I’invariance de 1’éclatement sous irradiation des
droites en sin’¥. L’éventuelle diminution de ces contraintes, due a une interdiffusion des deux éléments, est
intégrée dans nos incertitudes.

Enfin, nous avons postul¢ que les contraintes de croissance ¢taient totalement relaxées (o, , = 0) a la

plus forte dose d’irradiation employée (entre 0,13 et 0,23 dpa). Cette hypothése semble pouvoir s’appliquer
aux multicouches de périodes nanométriques pour lesquelles la taille des grains est limitée par 1’épaisseur
des couches : le mécanisme de relaxation dans le sillage de 1’ion peut ainsi se réaliser sans les contraintes
liées a une matrice monocristalline. Pour les couches plus épaisses, il est possible de se référer a 1’évolution
sous irradiation de la contrainte de croissance dans les films purs de Mo (cf. Fig. IV-17), ou nous pouvons
constater que la relaxation maximale est effectivement rapidement atteinte, a savoir pour des doses d’environ
0,2 dpa. En revanche, la valeur finale n’est pas nulle, une contrainte résiduelle de 0,7 GPa a en effet été
trouvée, cf. IV.3.2). L’hypothése d’une relaxation totale s’avére donc optimiste. Cependant, 1’erreur apportée
par cette hypothése conduit a une sous-estimation de la contrainte hydrostatique de départ, et donc a une
sous-estimation de I’effet d’alliage. Notons tout de méme que la variation de a, reste confinée dans les barres

d’erreur que nous avons données.

4. Interdiffusion sous irradiation et contraintes induites

Avant de clore ce chapitre, nous souhaitons relater succinctement les évolutions sous irradiation aux
ions des déformations observées dans la multicouche Mo/Ni élaborée par évaporation thermique. Nous avons
vu que ces multicouches sont soumises a des contraintes biaxiales, somme de contraintes de croissance en
tension provenant des forces d’interaction des atomes de colonne a colonne et de contraintes de cohérence.
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Une description biaxiale des contraintes était donc suffisante pour déterminer le paramétre non contraint
dans les couches élémentaires. Nous avons montré que les sous-couches de molybdéne étaient soumises a un
état de contrainte trés original : les contraintes selon les deux axes principaux sont d’amplitude équivalente
mais de signe opposé. Les couches de nickel présentent quant a elles une contrainte moyenne dans le plan en
tension. Nous présentons sur la figure V-19 les évolutions des paramétres de maille relatifs selon les
directions (¥, ¢) des deux sous-réseaux de nickel et molybdéne avant et apres irradiation avec des ions Ar a

une dose de 0,23 dpa.
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FiG. V-19 : Paramétres de maille des sous-couches a) de nickel et b) de molybdéne, déduits des mesures de distances
interplanaires, dy 4, d’une multicouche Mo/Ni(th) avant et apres irradiation aux ions a une dose de 0,23 dpa. Les
droites tracées sont issues du meilleur ajustement aux données expérimentales ; la droite en pointillé sur la figure V-19-
b) correspond a la direction ¢ = 35,26°.
Les évolutions de la contrainte dans le film de nickel et de celle dans la direction [001] du

molybdéne sont typiques d’une relaxation des contraintes. Nous constatons, en revanche, une augmentation

trés significative de la contrainte de tension selon la direction [110], effet confirmé a dose plus élevée !
Ce résultat est surprenant : d’une part, les contraintes présentes sont essentiellement des contraintes de
cohérence et nous n’attendions pas de relaxation aussi rapide sous irradiation ; d’autre part, si I’irradiation
induisait un mélange substantiel a des doses aussi basses, nous pensions ‘naivement’ que la réduction du
désaccord de maille conduirait a une réduction globale des contraintes, effet invoqué en cours de croissance.
L’interprétation de ces données n’est pas directe, elle nécessite d’identifier les différents effets
observés qualitativement. Référons-nous tout d’abord aux spectres enregistrés en géométrie 0/20 présentés
sur la figure V-12. Nous avons souligné 1’absence de déplacement du peigne de la surstructure sous
irradiation, ce qui démontre que la distance interplanaire moyenne est inchangée et plaiderait donc pour une
absence de relaxation des contraintes d’épitaxie. L’augmentation d’intensité du pic d’ordre "0", sans que ne
se produise de changement de sa position, atteste par ailleurs sans ambiguité d’un effet de mélange.
Revenons maintenant & I’évolution des déformations en fonction de sin®¥ (Fig. V-19). Nous
observons un pivotement des droites autour d’un angle ‘¥ trés proche de 90°, ce qui indique que 1’évolution
s’effectue avec une tres faible modification des distances dans le plan. Ce comportement est tout a fait
réminiscent de 1’évolution observée lors de 1’élimination des défauts de type interstitiel au cours du
processus de relaxation induite dans un film de molybdéne élaboré par pulvérisation. Nous avons montré que

la description de 1’évolution impliquait nécessairement une réduction de la contrainte hydrostatique. Ces
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différentes remarques nous conduisent a émettre [’hypotheése suivante : 1’introduction de nickel dans le
molybdéne ou de molybdéne dans le nickel, par simple effet de taille, serait a I’origine de 1’apparition d’une
contrainte hydrostatique (Ghya < 0 pour les couches de molybdéne et Gpyq > 0 pour celles de nickel) a laquelle
serait associée une contrainte d’interaction des couches avec le substrat, contrainte biaxiale que nous
nommons contrainte de fixation. Le basculement des droites sin¥ traduirait 1’évolution de cette contrainte
de fixation pour chacune des sous-couches. Soulignons que I’introduction d’une contrainte de fixation equi—

biaxiale de tension, G, > 0, dans les couches de molybdéne permet déja de comprendre qualitativement

I’évolution des contraintes selon les deux directions [001] et [liO]. Nous avons donc procédé a un
ajustement de nos données expérimentales avec cette description. Nous ne commenterons pas ici en détail
I’analyse, ni les résultats qui en découlent, ceci sortant des objectifs de ce chapitre. Les droites issues du
meilleur ajustement sur I’ensemble des données avant et apres irradiation et pour les différents azimuts sont
représentées sur la figure V-19 ; les valeurs des paramétres obtenus pour les couches de molybdéne et de

nickel sont consignées dans le tableau V-8.

Mo/Ni(th) | o,, (GPa) | o, (GPa) | o (GPa) | " (GPa) a, (A) a, (A)
Mo(110)
brut 0 0 3.131
-24+04 | 1.7£05 | 3.131+0.002
0.23 dpa -42+0.7 23104 3.114
Oiya (GPa) O (GPa) Ebm (GPa) a, (A) A (A)
Ni(111)
brut 0 0 3.530
1.1£0.5 3.530 + 0.003
0.23 dpa 1.0+£07 | -0.7+0.5 3.536

TaB. V-8 : Valeurs des paramétres issus du meilleur ajustement des données expérimentales concernant 1’état de
déformation des sous-couches de molybdéne et de nickel de la multicouche élaborée par évaporation thermique ; a noter
les contraintes hydrostatiques de mélange induites sous irradiation (négative dans Mo et positive dans Ni).

Nous observons bien ’apparition de contraintes de nature hydrostatique de signe opposé dans le
molybdéne (négative) et le nickel (positive). Le paramétre aq.r représente ici le paramétre moyen de la sous-
couche aprés le mélange. Il est important de souligner que des circonstances favorables nous ont permis ici
de mettre en évidence ces contraintes associées au mélange : i) I’existence de contraintes initiales de signe

opposé selon les deux axes principaux des sous-couches de molybdéne ; ii) le faible mélange préexistant

combingé a un état de contrainte en tension du nickel et de la direction [1 iO] du Mo, conditions propices a

une vitesse de mélange accrue.

Cette étude préliminaire présentée a titre prospectif conduit & la conclusion suivante
Dinterdiffusion dans une multicouche en interaction avec un substrat donne naissance a des contraintes
de mélange. Ce résultat original présente une contrepartie négative : ’utilisation de 1’irradiation pour séparer

les contributions relatives aux défauts de croissance et aux effets chimiques interfaciaux n’est applicable que
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tant que les effets d’une interdiffusion induite par I’irradiation sont négligeables.... Le lecteur ne manquera
pas de se rappeler que nous avions relevé une petite variation du paramétre de maille a, des couches de
molybdéne (cf. Tab. V-6), lors de la relaxation des multicouches Mo/Ni(Ar) de périodes 75,8 A et 48,6 A,
attribuable a un petit effet de mélange. Nous avons donc repris ces résultats en considérant une possible
introduction d’une contrainte hydrostatique de mélange parallelement a la relaxation des contraintes de
croissance (ce qui signifie que I’hypothése Gyyq = 0 aux doses de 0,17 et 0,13 dpa, respectivement, pour ces
deux multicouches, n’est plus valable). Nous avons examiné la répercussion de cet effet sur les valeurs du
parameétre non contraint et libre de défauts des couches a I’état initial (seul état qui nous intéresse ici). Les
effets de mélange induit étant faibles, les valeurs du parametre a, pour 1’état initial des multicouches sont trés
peu affectées, et méme inchangées aux incertitudes prés : 3,115 A au lieu de 3,117 A pour la multicouche de

période 75,8 A et une valeur identique de 3,100 A pour la multicouche de 48,6 A.

5. Conclusion

Ce chapitre était principalement consacré a [’étude de ['influence des paramétres de croissance sur
la structure interfaciale des multicouches Mo/Ni et avait I’objectif plus précis d’apporter une contribution a
la compréhension du phénomene de ségrégation de nickel dans le molybdeéne, phénoméne qui joue un role

important sur le comportement élastique des multicouches Mo/Ni.

La croissance des multicouches est initiée par I’intermédiaire de celle d’une couche "tampon" de

molybdéne sur un substrat monocristallin de saphir orienté [1150]. Ces multicouches croissent selon un
mode de croissance 2D quelle que soit la méthode de dépot choisie. La croissance hétéro-épitaxiale du
molybdeéne sur le nickel et réciproquement présente une relation cristallographique univoque, dite relation
d’épitaxie. Cette relation d’orientation entre les deux réseaux c.c. et c.f.c. est de type Nishiyama —

Wassermann, c’est-a-dire :

(111 )i // (110)no et [110 Jni / [002] 0

Le désaccord paramétrique pour cette hétéro-épitaxie est trés grand et fonction de la direction dans le
plan. Une forte anisotropie des déformations est ainsi observée dans les couches de molybdéne, impliquant
une forte anisotropie des contraintes de cohérence dans les plans de croissance. Les contraintes de
croissance, générées par 1’évolution microstructurale du film durant sa croissance, sont affectées par la
structure et les propriétés du film et du substrat, elles sont ainsi trés dépendantes des conditions de dépot.
Lorsque la multicouche est élaborée par pulvérisation ionique, donc dans des conditions énergétiques, ces
contraintes sont compressives et incluent une composante hydrostatique liée a la présence de défauts de type
interstitiel créés lors du processus de croissance ; en revanche, lors d’un dépot par évaporation thermique,

ces contraintes sont équi-biaxiales et en tension.
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Me¢lange interfacial et état de contrainte sont intimement liés, et la quantification du premier passe
nécessairement par une description précise et rigoureuse du second, notamment dans le cas de films élaborés
par pulvérisation ionique. Nous avons proposé¢ une modélisation et une méthode d’analyse, tout a fait
générale et originale, permettant dans une situation aussi complexe de déterminer le paramétre de maille
"non contraint et libre de défauts” des sous-couches constitutives des multicouches, parametre
directement et uniquement lié aux effets chimiques. La force de cette méthode repose sur lutilisation de
Dirradiation aux ions qui, nous I’avons déja vu dans le chapitre IV, permet de faire parcourir au systéeme
une suite d’états caractérisés par des contraintes de croissance d’amplitude décroissante. Dans les
systémes multicouches, nous montrons également que /’irradiation aux ions joue un autre réle, tout aussi
majeur, dans l’analyse de [’état de contraintes des systemes multicouches ; elle permet en effet de séparer
les contributions des déformations issues des contraintes de croissance et des contraintes de cohérence, ces

derniéres restant remarquablement stables sous irradiation, du moins aux basses doses utilisées (< 0,3 dpa).

Ces résultats revétent un réel intérét pour 1’étude du mélange chimique qui peut étre formé aux
interfaces dans certains systémes multicouches, ici le systeme Mo/Ni, car nous avons 1a un moyen unique de
quantifier de maniére fiable ce phénoméne. Nous observons ainsi une tendance a former un gradient
chimique par ségrégation de nickel dans le molybdeéne, gradient composé d’alliages trés loin de 1’équilibre
thermodynamique des systémes monophasés, quels que soient le mode de croissance et les conditions de
dépdt. L’effet de mélange interfacial est plus prononcé pour les multicouches élaborées par pulvérisation
avec des ions argon, illustrant l’influence de I’énergie déposée par les atomes pulvérisés et rétrodiffusés
durant la croissance sur le mélange. 11 est cependant difficile de préciser si ce rle est d’origine cinétique,
c’est-a-dire relié a une plus grande mobilité des adatomes a la surface, voire des atomes de sub-surface, ou
d’origine essentiellement balistique (transfert de quantité de mouvement lors des collisions atomiques). La
légeére asymétrie du mélange aux interfaces, non présentée dans ce mémoire, nous fait cependant pencher
pour le role déterminant des facteurs cinétiques. Pour la multicouche ¢élaborée par voie thermique, un effet de
ségrégation, bien que plus faible, est néanmoins clairement observé. Ce résultat démontre que des forces
thermodynamiques sont favorables au mécanisme d’échange. Plusieurs arguments sont avancés pour étayer
les possibles forces motrices de la formation spontanée d’un mélange interfacial Mo(Ni) que sont la
minimisation de 1’énergie de surface et/ou d’interface. Le critére de minimisation de 1’énergie de surface va
dans le sens d’une ségrégation d’atomes de Ni vers la surface par effet surfactant, mais il est tout aussi
concevable qu’un mécanisme d’échange spontané donnant lieu a la formation d’un alliage puisse prendre

place afin de minimiser 1’énergie libre du systéme, et notamment I’importante contribution élastique.

Enfin, nous avons mis en évidence que des contraintes de mélange, de signe opposé, se développent
dans chacune des couches lors du processus d’interdiffusion induit par irradiation aux ions. Ces
contraintes, dont 1’origine est 1a encore de nature hydrostatique, résultent de la différence de volume
atomique des deux espéces. Les dimensions latérales de la structure multicouche étant fixées par celles du

substrat, ces contraintes de mélange se manifestent de maniére visible par I’apparition de contraintes
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biaxiales. La modélisation des états de déformation/contrainte des deux couches élémentaires (Mo et Ni)
permet d’établir une corrélation entre la contrainte hydrostatique et 1’évolution du parameétre de maille non
contraint de la couche alliée.

La mise en évidence de cet effet, a posteriori relativement prévisible, suscite une question : les
mécanismes d’échange atomique aux interfaces prenant place lors de la croissance donnent-ils également
naissance a une contrainte de mélange ? Il s’avere délicat d’apporter une réponse immédiate et unique a cette
question, notamment parce que de nombreux facteurs et mécanismes interviennent, parfois simultanément,
dans les phénomeénes de ségrégation. Certains traits atypiques, relatés dans la littérature, concernant

I’évolution de la contrainte mesurée in situ ou ex situ, pourraient cependant trouver ici une explication...
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L(,‘)bjectif principal de ce travail de thése résidait dans la détermination des forces motrices de la
formation du mélange interfacial observé dans les multicouches Mo/Ni, a I’origine du fort adoucissement des
constantes d’¢lasticité reporté dans ce systeme (—62% pour la constante Caq). Or, mélange interfacial et état
de contrainte sont intimement liés, et la quantification du premier passe nécessairement par une description
précise et rigoureuse du second, notamment dans le cas de films élaborés par pulvérisation ionique,
technique que nous avons essentiellement utilisée pour 1’¢laboration de nos films. Nous avons par
conséquent consacré un premier volet de nos travaux a 1’étude de 1’état de contrainte de ce type de films.
L’état de déformation/contrainte a été déterminé principalement par diffraction des rayons X (DRX) en
utilisant la méthode des sin®¥. L utilisation de I’irradiation aux ions comme un moyen de modifier de fagon

contrdlée 1’état de contrainte a permis la modélisation de cet état de contrainte.

¢ Dans un premier temps, nous avons évalué I’influence des paramétres de dépot (énergie et flux des
ions incidents, rapport des masses atomes cible sur atome de gaz, M/M,) sur la microstructure et 1’état de
contrainte de films minces de Mo déposés sur substrat neutre de silicium par pulvérisation par faisceau
d’ions. Ces films, caractérisés par une texture de fibre (110), sont soumis a des fortes contraintes de
compression résultant du phénoméne d’ "atomic peening'', c’est-a-dire du bombardement durant la
croissance par les particules énergétiques (atomes pulvérisés ou neutres rétrodiffusés) mises en jeu lors du
processus de pulvérisation, ce qui génére la production de défauts. Les résultats obtenus montrent que la
contrainte déduite des mesures de DRX :

- ne varie pas avec I’épaisseur des films

- dépend peu de I’énergie du faisceau primaire utilisée

- diminue avec la vitesse de dépot

- augmente sensiblement avec le rapport des masses M/M, qui modifie les énergies moyennes des

atomes pulvérisés et rétrodiffusés et conditionne également le rendement de rétrodiffusion.
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L’existence d’un effet de dilatation du réseau cristallin, dont I’amplitude est proportionnelle a la contrainte,
indépendamment de la présence ou non d’atomes de gaz piégés, est observée. Cet effet est une signature de
la création de défauts de type interstitiel. Une trés forte corrélation entre 1’asymétrie observée du profil
correspondant a la réflexion (110) sur les plans de croissance et la contrainte résiduelle a été constatée ; cette
asymétrie démontre la présence d’un champ de déformation tres hétérogene, du moins dans cette direction.
L’étude de la stabilité thermique des films met en évidence une trés grande instabilité des défauts
créés durant la croissance. Néanmoins, la relaxation totale des contraintes requiert un recuit jusqu’a 750°C,
et peut dans certains cas conduire a une perte d’adhésion entre le film et le substrat. En revanche, la
relaxation par irradiation aux ions s’aveére étre beaucoup plus performante car elle ne nécessite que de faibles
doses d’irradiation (quelques dixiémes de dpa) et n’est accompagnée d’aucun effet affectant 1’intégrité du
film. Néanmoins, 1’interprétation cohérente de 1’évolution des déformations sous irradiation nécessite
clairement une modélisation de 1’état de contrainte prenant en compte la contrainte hydrostatique exercée

par les défauts de croissance sur la matrice.

Nous avons mis en ceuvre une telle description, basée sur le modéle d’Eshelby, développé a 1’origine
pour étudier les défauts ponctuels dans les matériaux massifs puis adapté aux films minces isotropes par
Kamminga et ses collaborateurs et que nous avons finalement généralisé aux films anisotropes. Ainsi, nous
avons montré que, lors du processus de relaxation induite des contraintes, I’irradiation fait passer
I’échantillon par une suite d’états I’amenant de son état initial, ou il est soumis a de fortes contraintes de
croissance, a un état final quasi "libre de contraintes". Nous avons alors démontré qu’une description
cohérente de I’ensemble de ces différents états, caractérisés par le champ de déformation de la matrice
cristalline, nécessite de prendre référence a un état du film "non contraint et libre de défauts' ; en effet,
les droites sin”¥ tracées en fonction de la dose d’irradiation se coupent en une direction ¥ qui différe de
celle obtenue par une analyse standard (hypothése d’une contrainte équi-biaxiale). Dans le cas ou le film
n’est soumis qu’a des contraintes de croissance, I’ordonnée de ce point d’intersection correspond au
paramétre de maille non contraint et libre de défauts, ao, et peut donc étre obtenue par simple lecture du
graphique représentant le paramétre de maille en fonction de sin®¥. Ce paramétre a, revét une importance
indéniable dans la mesure ou il traduit directement et uniquement les effets de mélange chimique,
information capitale que nous recherchons dans les systemes multicouches. Une telle description a
néanmoins [’inconvénient d’introduire des paramétres inconnus supplémentaires, tels la contrainte
hydrostatique ou le paramétre caractérisant la réponse de la matrice a ’effet de taille des défauts. Nous avons
cependant établi ici pour la premiére fois qu’il est possible, grace aux données fournies par les différents
états suivis lors de la relaxation, de caractériser entiérement 1’état de contrainte initial et son évolution vers
un état relaxé.

En nous inspirant des méthodes utilisées pour caractériser les défauts d’irradiation dans les solides, et
en les appliquant selon un parcours inverse (¢limination de ces défauts), nous avons combiné une mesure
macroscopique de changement de volume du film a une mesure a 1’échelle microscopique, celle du

paramétre cristallin. Cette analyse apporte des preuves quantitatives convaincantes que des défauts de
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nature interstitielle sont bien a ’origine des fortes contraintes de croissance observées dans les films
élaborés par pulvérisation ionique. Ces défauts sont éliminés lors du processus de relaxation. Nous avons
émis ’hypothése que les défauts de croissance seraient des amas d’interstitiels, voire de petites boucles
Sfautées distribuées selon les plans denses (110) de la structure c.c., qui se transformeraient par croissance
en boucles parfaites, préférentiellement orientées dans les plans de type {110} favorables a la relaxation, et
dont le stade final serait leur disparition par création d’un plan atomique.

Des études sur la cinétique du processus de relaxation montrent que :

- la contrainte décroit exponentiellement durant Uirradiation, ce qui veut dire que la vitesse de
relaxation est proportionnelle a la contrainte présente dans le film ;

- la morphologie de surface n’évolue pas au cours de I’irradiation, suggérant que la relaxation ne se
produit selon un processus de transport atomique par flux visqueux ;

- les réarrangements atomiques prendraient place sur les échelles de temps et d’espace
caractéristiques des cascades induites par le passage de I’ion et seraient ici fortement guidés par le champ de
contrainte existant dans la matrice |

- dans le cas de films de molybdéne épitaxiés sur substrat de saphir, la cinétique de ce processus de
relaxation serait trés dépendante de 1’origine des contraintes ; lirradiation s’avére alors un moyen de

séparer les différentes sources de la contrainte résiduelle.

¢ Dans un second temps, nous nous sommes intéressés a 1’étude des multicouches épitaxiées Mo/Ni.
La modélisation et la méthode d’analyse développée précédemment dans le cas de films minces ont alors été
appliquées au cas des sous-couches de Mo afin de déterminer le parametre de maille "non contraint et libre
de défauts" a,, parametre rappelons-le directement et uniquement li¢ aux effets chimiques. Les multicouches

Mo/Ni, dont la croissance est initiée par 1’intermédiaire de celle d’une couche "tampon" de molybdéne sur un

substrat monocristallin de saphir orienté [1150], ont été élaborées par pulvérisation ionique et par
évaporation thermique, afin d’étudier I’influence des parametres de croissance sur la structure interfaciale
des multicouches et plus particulierement celle des effets balistiques. Quelle que soit la méthode de dépot
choisie, la croissance de ces multicouches Mo/Ni est (hétéro)-épitaxiale, suivant la relation de type

Nishiyama — Wassermann :

(11D // (110)1o et [110 Jxi // [002]vio

Le désaccord paramétrique pour cette hétéro-épitaxie est trés grand et dépend de la direction dans le plan.
Une forte anisotropie des déformations est ainsi observée dans les sous-couches de molybdéne, impliquant
une forte anisotropie des contraintes de cohérence dans les plans de croissance. Ces contraintes de
cohérence s’ajoutent, dans le cas des multicouches élaborées par pulvérisation, @ de fortes contraintes de
croissance. Les mesures ont par conséquent été effectuées a faibles doses d’irradiation afin de faciliter
I’analyse des données, car dans ce cas seules les contraintes de croissance sont relaxées, ce qui permet de

séparer les deux contributions.
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La formation d’alliages interfaciaux caractérisés par un gradient chimique dii a la ‘ségrégation’
de nickel dans le molybdéne et dont la composition moyenne est bien supérieure aux solubilités en volume
des systemes monophasés, est observée quels que soient le mode de croissance et les conditions de dépot. Ce
résultat suggére que des forces thermodynamiques sont favorables au mécanisme d’échange. L’ argument
de minimisation de 1’énergie totale du systéme, et notamment la forte contribution élastique, ou de I’énergie
de surface et/ou d’interface, est avancé pour étayer les possibles forces motrices de la formation spontanée
d’un mélange interfacial Mo(Ni). L’effet de mélange interfacial étant plus prononcé pour les multicouches
¢laborées par pulvérisation, l’influence des effets balistiques (transfert de moment et/ou d’énergie lors de
collisions des atomes pulvérisés et rétrodiffusés avec les atomes du film en cours de croissance) sur le
mélange est démontrée.

Enfin, nous avons mis en évidence ’existence de contraintes de mélange qui se développent dans
chacune des sous-couches élémentaire, avec un signe opposé, lors d’un processus d’interdiffusion induit
par irradiation aux ions. Ces contraintes, dont I’origine est 1a encore de nature hydrostatique, résultent de la
différence de volume atomique des deux espéces. L’observation de cet effet suscite une question : les
mécanismes d’échange atomique aux interfaces prenant place lors de la croissance donnent-ils également

naissance a une contrainte de mélange ?

La réponse a cette question est loin d’étre triviale, en particulier si 1’on souhaite démontrer
expérimentalement cet effet éventuel. Les processus élémentaires d’échange sont dictés par la diffusion de
surface et/ou la ségrégation dynamique pouvant se produire, ils ont lieu sur des échelles de temps courtes, ce
qui nécessite donc d’utiliser des techniques de mesure adaptées. Néanmoins, il serait intéressant de
poursuivre ce travail de thése afin d’étudier linterdépendance entre ségrégation aux interfaces et
contraintes induites par effet de taille, car a notre connaissance trés peu d’études ont été menées sur ce
sujet. Pour cela, des mesures fines du niveau de contrainte in situ et en temps réel durant la croissance
seraient particulierement recommandées. Mais cela nécessite au préalable d’optimiser a la fois le systéme a
étudier et les conditions de dépot. Un autre axe a court terme serait de pouvoir mieux caractériser la
composition chimique de I’alliage qui se forme aux interfaces, notamment en utilisant I’imagerie chimique
par Spectroscopiec EELS. Grace aux progrés technologiques actuels, notamment en terme de sondes
¢électroniques ou de résolution en énergie des détecteurs nouvelle génération, la caractérisation sur des
échelles sub-nanométriques est désormais réalisable d’un point de vue pratique. Le laboratoire vient
d’ailleurs d’acquérir trés récemment un tel équipement (JEOL 2200 FS équipé d’un canon a émission de
champ et d’une option EELS).

Un autre résultat marquant que nous avons obtenu au cours de ce travail et qu’il serait bon d’étudier
de maniére plus détaillé concerne [l’interdépendance entre contrainte de cohérence et contrainte de
croissance. En effet, dans le cas de films de Mo élaborés a température ambiante par pulvérisation ionique et
épitaxiés sur substrat de saphir, les résultats de 1’analyse déformation/contrainte montrent 1’existence d’une
contrainte de compression plus importante que dans le cas de la croissance de film non épitaxiés, alors que

les contraintes de cohérence sont attendues en tension d’apres la relation d’épitaxie. En revanche, des essais
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préliminaires ont montré que les films de Mo déposés sur saphir par évaporation thermique sont
effectivement soumis a des contraintes de cohérence en tension. Dés lors, nous pouvons nous demander,
dans le cas de ces films obtenus par pulvérisation ionique, si un arrangement particulier des défauts de
croissance de nature interstitielle n’est pas favorisé par la cristallographie du systéme. En particulier, lors des
premiers stades de croissance, une réorganisation des défauts, voire une nucléation de boucles de
dislocations selon des directions cristallographiques spécifiques dictées par 1’arrangement atomique a
I’interface film/substrat, pourrait se produire.

Enfin, a plus long terme, ce travail ouvre des perspectives plus larges, notamment en termes de
couches fonctionnelles aux propriétés pilotées par I’état de contrainte. A titre d’exemple, citons le cas de
films magnétostrictifs ou piézoélectriques. Un contrdle de 1’état de contrainte, en cours de croissance ou
postérieurement a celle-ci via I’utilisation de 1’irradiation aux ions, permettrait ainsi de faire varier pour des

applications spécifiques les propriétés magnétiques ou électriques.
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Annexe 1

La théorie élastique des defants ponctuels

1.1. Le modéle d’Eshelby

La théorie élastique des défauts ponctuels a été amorcée par Bitter en 19315 et approfondie par
Eshelby en 19565 (une présentation claire en est donnée dans [Qué1967]). Elle consiste a traiter le
métal dans lequel sont insérés les défauts comme un milieu élastique continu. Les défauts sont généralement
assimilés a des sphéres, donnant lieu a des champs élastiques de symétrie sphérique, plus faciles a traiter
analytiquement. Ces défauts simulent une source de contrainte ponctuelle ou quasi-ponctuelle et 1’on calcule
alors dans le milieu les contraintes, champs de déplacements, changements de volume, énergies
emmagasinées... qui en résultent, de la méme maniére qu’en électrostatique, ou le défaut est une charge
ponctuelle. Nous verrons en effet que cette théorie des défauts ponctuels présente certaines analogies avec

I’¢lectrostatique.

1.1.1. Changement de volume d’un milieu soumis a des forces extérieures

Considérons un milieu homogene isotrope, soumis a un systéme de contraintes internes se résolvant

en une contrainte hydrostatique p ainsi qu’a des forces extérieures, volumiques f et surfaciques t. En
écrivant la relation d’équilibre élastique du milieu, on montre que le changement de volume du milieu

considéré est égal a :

av=—|[].rids+ ][] 7Fav | 1)

ou K représente le module de rigidité du milieu. Ce module s’exprime dans le cas d’un milieu élastiquement
isotrope en fonction de v et E selon :

E

=302y @

On peut aussi le relier au coefficient de compressibilité (isotherme) y défini au chapitre précédent : K=1/y.
L’équation (1) montre qu’il n’y a pas de changement de volume lorsque les forces extérieures sont nulles,

méme en présence de contraintes internes. Ceci constitue un point important de la théorie d’Eshelby.
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1.1.2. Champ élastique di a la présence d’un défaut ponctuel dans un milieu infini

Soit p le vecteur déplacement induit par la présence d’un défaut ponctuel, de composantes U, dans
un systéme orthonorme, G;; et €; les composantes respectives du tenseur des contraintes et déformations

exprimées dans ce méme repere. Dans 1’approximation linéaire, la loi de Hooke s’écrit :

E vE
o, = g+ Bijskk
I+v (1+v)1-2v)

)

oug,, = Zsﬁ représente la dilatation (parfois notée A) et §; le symbole de Kronecker. Souvent, cette

1

vE
équation est exprimée en fonction des coefficients de Lamé, 2 = —— et A = ——————— soit
I+v (I+v)(1-2v)
G, = 21E; +Ad;€y, 4)
La relation fondamentale traduisant 1’équilibre €lastique du milieu s’exprime par :
uV2p + (A + w)grad(divp) + f = 0 (5)

Dans le cas ou les forces extérieures sont nulles (f =0) et le milieu initialement sans contrainte, une
solution générale de cette équation peut s’écrire sous la forme :

,3=Ari3+Bf 6)

Dans le cas d’un milieu infini, le champ de déplacement di au défaut ponctuel doit s’annuler a I’infini. Si de
plus on considére des défauts présentant une symétrie sphérique, nous pouvons retenir comme solution de

I’Eq. (5) le champ radial donné par :

(7

T
3

5" =-C" grad())=C"
r r

ou T est un rayon vecteur partant du défaut et aboutissant & un point M quelconque du milieu et C* une
constante ayant les dimensions d’un volume et représentant la ‘force’ du défaut. Le symbole oo indique que

le milieu est infini. Nous pouvons remarquer que cette expression a la méme forme que celle d’un champ

électrique autour d’une particule chargée. Aussi, en coordonnées sphériques on montre que divp”™ =0 (si

f= 6) ; or, divp* =¢,, = Zsii (= 0, donc la dilatation est nulle), ce qui conduit, en remplagant dans

1

I’équation (4), a o =2pe; = 2pu;’;, car les tenseurs sont symétriques (rappelons que g; = 1/2(u; itu))

1.1.3. Dilatation et changement de volume dus au défaut ponctuel en milieu infini

omme nous venons de le voir, la dilatation d’un milieu infini due a la présence d’un défau
C de 1 la dilatat d | fini d | d’un défaut

ponctuel, dans I’hypothése d’une symétrie sphérique, est nulle (g,, =0). En revanche, il n’en est pas de

méme pour le changement de volume.
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Considérons une surface quelconque S, contenant un défaut ponctuel, la variation de volume compris

dans Sy inhérente a la présence du défaut est égale a :
o ([ =o = qq_ L L.
AV = j jso p°AdS= HS C75ds (8)

ou 1 est le vecteur unitaire normal a ’élément de surface dS. D’apreés les équations (7) et (8), on montre que
AV” =4nC” )
ce qui représente I’angle solide sous lequel le défaut voit la surface Sy ; le changement de volume est donc

indépendant de la surface choisie et proportionnel a la constante C”, ce qui parait a priori logique étant
donné quelle a les dimensions d’un volume. Remarquons qu’il se produit un changement de volume alors

que la dilatation est nulle. Notons que 1’équation (8) est analogue au théoréme de Gauss et que, par

conséquent, nous avons montré qu’il y a un changement de volume méme lorsque divp™ =0.

1.1.4. Champ de déplacement et changement de volume dus a un défaut placé dans

un milieu sphérique fini

C’est la situation qui bien entendu nous intéresse car c’est celle a laquelle nous sommes confrontés en
pratique puisque les échantillons étudiés sont généralement de dimensions finies. Soit S’y la surface de

coupure dans un milieu infini et Sy la nouvelle surface libre, contenant le défaut. Avant la coupure, le volume

extérieur a S’ exercait sur la face interne de cette derniére un systéme de contraintes G?; aprés coupure,
I’action du volume extérieur est supprimée. On relache donc les contraintes Gi? et la surface S’ se déplace
jusqu’a Sy, surface libre definie par un état de contrainte nul (o n i= 0). Ce déplacement de S’y a Sy est

donc celui que produirait I’action sur d’un systéme de contraintes —G?f. Toujours par analogie avec

1’électrostatique, nous appellerons ce déplacement de S’y a Sy, "déplacement image", noté p™.
Ainsi, au déplacement en milieu infini (dG au défaut) s’ajoute, en milieu fini, un déplacement image généré

par P’action des forces images. Le champ de déplacement total s’écrit donc :
P =P +p" (10)
Dans le cas d’un défaut placé au centre d’une sphére de rayon Ry, le systtme de contraintes images

—G;; =2, ; se résout en une contrainte hydrostatique donnée par :

0
Le changement de volume de S’y a S¢ s’écrit selon :
AV™ =47Rp™(R,) (12)
Une solution de 1’équation (4) pour un milieu fini s’€crit :
p™ = BF (13)
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1 AV™

En combinant les relations (11) a (13) et sachant que p=——

, nous obtenons |’expression du

déplacement image di a un défaut ponctuel dans un milieu fini :

m 4 T
—1m — CDO - 14
P 3 nx Rg (14)
On obtient alors aisément I’expression de AV™:
im 4 4 4u
AV™ = —yudnC” = —yuAV”® = —AV” 15
3 KM 3 M 3K (15)
En posant I’ :1+4—M, soit '=3 I-v , on obtient :
3K I+v
AV™ =AV*(I" 1) = 4nC*(I" - 1) (16)

Pour la plupart des métaux, v est compris entre 0.25 et 0.33 ; " est donc compris entre 1.5 et 1.8, ce qui
montre I’importance de I’effet des forces images dans ’évaluation du changement de volume dus aux défauts

ponctuels.

Ce changement de volume, qui provient ici d’une dilatation du milieu car divf)im * 6, est donné par :

AV™ C” 1-2v C”
3 (T-l)=6——= 17)
\% R, 1+v R,
Le champ de déplacement total di au défaut ponctuel dans un milieu fini s’€crit finalement :
- -, 1 4 | -
P =C (r_3+§“XR_f))r (18)
et le changement de volume total est donné par AV, , = AV” + AV™  soit :
0 1 4 0
AV =41C"T" =3——4nC (19)
I+v
ce qui correspond a une variation relative de volume :
AV 1-vC”
= - _V_3 (20)
v I+v R

1.1.5. L’inclusion, mod¢le de défaut ponctuel

L’intérét ici est de présenter le modele de défaut ponctuel le plus connu, dit de "trou-inclusion". Ce
modéle est celui défini comme suit : creusons un trou sphérique (t) de rayon r, dans une matrice élastique
sphérique (M) de rayon Ry et insérons-y une inclusion également sphérique et ¢lastique (i) de rayon r;. La
surface de contact reste sphérique et prend alors un rayon d’équilibre b tel que I’énergie emmagasinée de part
et d’autre de cette surface soit minimale. Notons que 1’inclusion (i) peut ou non avoir les mémes constantes

¢lastiques que le milieu. D’apres les résultats précédents, il vient immédiatement que la matrice va subir un
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changement de volume uniquement du aux forces images (Eq. (17) en posant AV™ = AV™) ; la contrainte

hydrostatique associ¢e (o, , =K AV™ / V) s’écrit :

oM o, B C
MO TV RS

e2y)

La valeur de C” est étroitement liée a la nature du défaut. Nous ne développerons pas les calculs conduisant

a I’expression de C” car ces résultats sont peu importants pour la suite. Notons simplement que C” est
proportionnelle a la différence de volume entre le trou et Uinclusion et inversement proportionnelle a I’
dans le cas ou milieu et trou ont mémes constantes élastiques. Elle est inversement proportionnelle a ', qui
est fonction non plus du coefficient de compressibilité du milieu, mais d’un coefficient de compressibilité du

trou, dans le cas ou milieu et trou n’ont pas mémes constantes élastiques.

Le systeme entier (C) (matrice + trou-inclusion) va, lui, éprouver un changement relatif de volume défini par
I’équation (20), et la contrainte hydrostatique associée sera définie comme suit :

M T1-2v1+v R}

(22)

Si maintenant, nous considérons une quantité n de défauts (trou-inclusion) par unité de volume, les

équations (16), (21), (19) et (22) deviennent' :

AVM =212 e 23)
1+v
2 E
oy =———4nmnC” 24
M3 4y @9
AVE =317V 4 25)
1+v
: E 1-v
© = —— 4nnC* 26
M1 2v14v (26)

Eshelby™"**% a montré que ces relations restaient valables dans le cas d’une matrice de forme quelconque.

! Pour les équations (21) et (22), il suffit d’écrire Cpya = KnAV puisque n est défini par unité de volume, avec AV

donné par les relations (16) et (19)
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Annexe Z

Interaction ion-matiere

1. Concepts de base de ’interaction ion/matiére

Trois types de phénoménes sont liés au passage d’un ion a travers un solide :

1. les effets sur l'ion lui-méme, qui se traduisent par une perte d’énergie cinétique, un transfert de
moment relativement a I’impulsion initiale ou une modification de 1’état de charge

2. [D’émission de radiations ou de particules : photons X, rayonnement visible, électrons, atomes...

3. les effets internes a la cible : collisions atomiques, déplacements, ¢lévation de température. Ces
effets se manifestent de diverses maniéres, par exemple par la création de défauts, des changements
de phase, ou encore redistribution en composition chimique ; ils sont intiment liés au propriétés

thermodynamiques du systéme.

La probabilité que les phénomenes ci-dessus se produisent dépend des masses et numéros atomiques de 1’ion
incident et du matériau cible (M,, Z,) et (M., Z.) respectivement, ainsi que de I’énergie cinétique initiale de

I’ion incident E,.

1.1.1. Pouvoir d’arrét

Un paramétre important dans 1’étude de I’interaction d’un ion énergétique d’énergie incidente E avec
un solide est la section efficace d’arrét S(E), qui est une mesure de la perte d’énergie de I’ion par unité de
distance parcourue dans le solide dE/dx. Cette section efficace d’arrét, également appelée ‘pouvoir d’arrét’,
se compose de deux contributions, nucléaire S,(E) et électronique S.(E), correspondant respectivement aux
deux familles de processus de ralentissement qui peuvent intervenir lors de la traversée de 1’ion dans le

solide :

- la diffusion élastique des ions incidents, se traduisant par des collisions sur les atomes de la cible et
pouvant étre décrite en premicre approximation par la mécanique classique (si les ions ne sont pas
relativistes) ; ce type d’interaction est dit élastique car 1’énergie et le moment cinétique du systéme
sont conservés, seules des déflexions angulaires surviennent

- la diffusion inélastique, impliquant cette fois les électrons du systéme et conduisant a une

modification de 1’état interne des partenaires de la collision.
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Ainsi, la section efficace d’arrét totale s’écrit :

dE__(dE) _(dE) _
T (dxjn (dxl n,[S,(E)+S,.(E)] (27)

avec ny la densité atomique du matériau cible.

Nous utilisons dans ce travail I’irradiation aux ions dans le domaine des basses énergies, c’est-a-dire
celui ou le ralentissement des ions se produit essentiellement de maniére €lastique. Nous ne parlons par

conséquent ici que de ce processus de perte d’énergie.

1.1.2. Collisions ¢€lastiques

Lors de collisions élastiques, la cinématique de la diffusion peut &tre décrite par la mécanique
classique. Celle-ci nous indique que dans le repére du centre de masse, la quantité de mouvement du systéme
est nulle, et la collision se traduit par une simple rotation d’un angle 6. Une relation directe entre 1’énergie
transférée T(0) par collision a un atome de la cible, dit ‘atome primaire’ et I’angle de déflexion est alors

aisément obtenue :

T(0) = 4M—gMCzE0 sin’ (Qj =T, sin’ (Qj (28)
(M M) 2 2

avec Ty I’énergie maximale transférée atteinte lors d’un choc frontal, liée au rapport des masses des
partenaires de la collision.
Le calcul de I’angle de déflexion nécessite de définir un potentiel décrivant I’interaction binaire entre 1’ion
incident et I’atome de la cible. Ce dernier prend généralement une expression dérivée d’un potentiel
coulombien (répulsion entre les noyaux) pondéré par une fonction écran (déduite du modele atomique de
Thomas-Fermi) due aux nuages atomiques des deux partenaires :

72,2¢e (r
U(r)mg_q{_j 09)
r a Jrr

avec a le rayon d’écran et @ (—j la fonction d’écran qui dépend de la vitesse de I’ion, car 1’écrantage est li¢
a

a la charge de I’ion incident et aux possibles modifications du cortége électronique de I’atome cible lors de la

collision. Pour le domaine en énergie dans lequel nous nous placerons lors de nos expériences d’irradiation,

plusieurs propositions ont été faites concernant le rayon d’écran ; la forme la plus usitée est celle établie par

Lindhard et coll. M™% .

(91 /128)"”

a= (Zz/s +Zz/3)1/2 a, (30)
g c

avec a, le rayon de Bohr égal 4 0,529 A.
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En fait, il n’existe pas de forme analytique précise du potentiel coulombien. Aussi, dans le but de

Ziel985] o

décrire le ralentissement et la distribution des ions dans un solide, Ziegler, Biersack et Littmark!
développé un potentiel, appelé potentiel ZBL. Il est composé de plusieurs termes, représentant des
interactions différentes (atome/atome, atome/électron...), ce qui permet de définir une interaction globale
trés compléte. Nous verrons que ce potentiel est utilisé dans un code de calculs relativement répandu, que
nous avons nous-méme beaucoup employé¢ dans ce travail, a savoir le code TRIM (cf. I1.1.3).

Nous avons jusque 1a étudié le cas d'un choc élastique entre deux corps. Lors d'une irradiation (ou
d’un dépot par pulvérisation), nous n’avons non plus un seul projectile incident mais un faisceau constitué de
plusieurs particules identiques. De méme, la cible ne se limite plus a un unique atome mais a de nombreux

atomes cibles. Dans ce cas, apparaissent une distribution des angles de diffusion et des énergies transférées,

qui font intervenir les sections efficaces de collision, que nous allons maintenant définir.

1.1.3. Section efficace de collision élastique

Soit ¢ le flux incident ; le nombre de particules passant avec un paramétre d'impact compris entre
b(0) et b+db est par définition $p27tbdb. Ces particules ont un angle de diffusion compris entre 6 et 6+d6 (cf.
Fig. 2-1). La section efficace différentielle de diffusion (do(0)/dQ) est la densité de probabilité que les
particules diffusent dans la direction 0 et ou dQ, I’angle solide, égal a 2msin0d0, représente la surface

comprise entre les cones de sommet 6 et 6+d6 ; le nombre de particules comprises dans cette surface est

¢—dd6§) dQ. La conservation du nombre de particules avant et aprés 1'impact nous donne :
do(0)= 22| Plaqy o
sin©|do

La section efficace de collision s’obtient en intégrant cette expression dans toutes les directions, soit :

o= L 5(0)dQ (32)

do

FiG. 1: Représentation schématique des flux de particules incidentes et diffusées ; la conservation du nombre de
particules permet d’établir 1’expression de la section efficace de diffusion.
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Le pouvoir d’arrét nucléaire, que nous avons défini précédemment, est lié¢ a la section efficace de
diffusion :
S, (E) :i(—d—EJ - (" Tdo (33)
n,\ dx /), 7
De nombreuses autres précieuses informations sur I’interaction d’un ion incident avec les atomes de la cible
irradiée peuvent étre déterminées moyennant la connaissance des sections efficaces différentielles de
diffusion. Différentes approches en ce sens peuvent étre envisagées, essentiellement analytiques ou
numériques. Les premiéres, par la théorie du transport, la plus connue étant celle de Lindhard-Scharff-Schigtt
(LSS)H931 - consistent & résoudre des équations intégro-différentielles complexes, ce qui nécessite de
séveres approximations. Néanmoins, elles conduisent dans certains cas a quelques formules analytiques
utiles ; citons le modéle de production de défauts de Kinchin-Pease ou la théorie de la pulvérisation de
Sigmund, deux cas que nous présenterons ultérieurement. Les approches numériques utilisent les méthodes
de la mécanique classique pour suivre les conséquences de I’introduction de particules énergétiques

(chargées) dans une matrice ; une des plus connues est la méthode de calcul de type Monte-Carlo TRIM.
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Projections stéréoqraphiques et réflexions sondges

Annexe 3

Les figures ci-dessous présentent les projections stéréographiques du Mo (110) et du Ni (111), ainsi

que les réflexions analysées en DRX et un tableau regroupant les valeurs des constantes d’élasticité utilisées

est également fourni.
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FiG. 1 : Projection stéréographique du Mo orienté selon la direction [110].
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plans Y () ¢ (°) 26 (°)

(110) 0 / 40.516
(310) 26.57 90 101.413
(211 30 35.26 73.684
(222) 35.26 0 115.969
(200) 45 90 58.609
(112) 54.74 0 73.684
(101) 60 35.26 40.516
(310) 63.43 90 101.413
(002) 90 0 58.609
(112) 90 35.26 73.684

(110) 90 90 40.516

Tab. 1 : Tableau récapitulatif des différentes taches de Bragg étudiées pour le Mo. A noter qu’ il n’est pas possible de
se placer a ¥ = 90°, sinon le faisceau incident ne pénétre pas dans la couche ; nous nous sommes donc mis a 88°, ce qui
reste tout a fait acceptable. Les angles 20 sont donnés pour une radiation de Cu K.

plans ¥ (°) ¢ () 20 (°)
(11 0 / 44508
(131) 29.50 90 92.947
(022) 35.26 30 76372
(020) 54.74 90 51.847
(113) 58.52 0 92.947
(111 70.53 30 44508
(131) 79.98 90 92.947
(202) 90 0 76.372

Tab. 2 : Tableau récapitulatif des différentes taches de Bragg étudiées pour le Ni. A noter qu’ il n’est pas possible de se
placer a W = 90°, sinon le faisceau incident ne pénétre pas dans la couche ; nous nous sommes donc mis a 88°, ce qui
reste tout a fait acceptable. Les angles 20 sont donnés pour une radiation de Cu K;.
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Fi1G. 2 : Projection stéréographique du Ni orienté selon la direction [111].

Si1 (GPa™) Si2 (GPa™) S (GPa™)
Mo 0,00263 - 0,00068 0,00917
Ni 0,00753 -0,00286 0,00849

Tab. 2 : Valeurs des constantes d’¢élasticité du molybdéne et du nickel utilisées dans ce mémoire (d’aprés D. Sander,
Rep. Prog. Phys. 62, 809 (1999)).
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La figure ci-dessous présente une projection stéréographique du saphir (1150); cette projection,
bien que trés partielle, suffit a confirmer la relation d’épitaxie avec le Mo que nous avons donnée au chapitre
IV (cf. 1IV.42).
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FiG. 3 : Projection stéréographique du saphir orienté selon la direction [11 2 0].
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Annexe 4

Parametres de simulation des spectres de réflectivité des rayons X

Les tableaux ci-dessous contiennent les valeurs (approximatives) des parameétres de simulation des

spectres de RRX présentés dans le mémoire.

Mo(th) Rib51 : Fig. 111-6

densité (g.cm™) épaisseur (A) rugosité (A)
MoO 1.2 31 19
Mo 7.6 1692 32
SiOMo 1.8 9.9 5.8
SiOMo 0.8 7.6 26
Si 2.34 0o 2
Mo(th) Rib65 : Fig. TI1-7
densité (g.cm™) épaisseur (A) rugosité (A)
AlO 0.6 29 16.2
AlO 0.9 139 14.6
AlMo 1.1 23.5 16.1
Mo 8.9 1373 53.5
SiOMo 2.5 16.7 6.7
SiOMo 0.8 324 11.7
Si 2 ') 1.3
Mo(Ar) : Fig.IlI-11-a)
densité (g.cm™) épaisseur (A) rugosité (A)
Mo 10.2 710.8 10.3
SiOMo 4 18 6.6
Si 2.4 ') 4.9
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Mo(Xe) : Fig.I1I-11-b)

densité (g.cm™) épaisseur (A) rugosité (A)
Mo 10.1 677.4 9.9
SiOMo 4 18 6.6
Si 2.4 0 4.9
Mo(Xe) recuit : Fig.I11-19
densité (g.cm™) épaisseur (A) rugosité (A)
MoO 7.2 59.6 29.8
Mo 8.3 1490 18
SiOMo 1.4 18.2 4.5
SiOMo 2.7 254 1.6
Si 2.3 0 2
Mo(Ar) irradié 0.9 dpa : Fig. [V-6-a)
densité (g.cm™) épaisseur (A) rugosité (A)
Mo 10 717.4 11.8
SiOMo 32 21.7 7.2
Si 2.1 e 6.3
Mo(Xe) irradié 0.9 dpa : Fig. [V-6-a)
densité (g.cm™) épaisseur (A) rugosité (A)
Mo 10.1 679.7 10.9
SiOMo 33 21 6.8
Si 2.3 0 5.7
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Contraintes, microstructure et sollicitation sous irradiation aux ions de films minces élaborés
par pulvérisation ionique : modélisation et application a I’étude des effets interfaciaux dans
des multicouches métalliques

RESUME

Nous avons étudié la formation du mélange chimique interfacial dans le systéme multicouches Mo/Ni, et
en particulier I’influence des effets balistiques durant la croissance. Pour cela, des multicouches hétéro-
épitaxiées c.c./c.f.c. Mo(110)/Ni(111) de périodes A variant de 4.8 a 27 nm ont été élaborées avec deux
techniques de dépot : I’évaporation thermique et la pulvérisation ionique. Au préalable, une description fine
de I’état de contrainte de films minces de Mo élaborés par pulvérisation ionique a été requise. L’étude de la
microstructure et de 1’état de contrainte a été essentiellement réalisée par diffraction des rayons X, et
I’irradiation aux ions a été utilisée comme un moyen efficace pour contrdler le niveau de contrainte.

Nous avons montré que les films déposés par voie thermique présentent une légére contrainte de
croissance en tension (~ 0.6 GPa), qui peut étre expliquée par le modéle de relaxation des joints de grains,
alors que les films ¢élaborés par pulvérisation ionique développent de fortes contraintes en compression (de
-2 a -4 GPa). Celles-ci résultent du bombardement du film en cours de croissance par les particules
énergétiques mises en jeu durant le processus de pulvérisation (phénoméne d’ "atomic peening"), qui conduit
a la production de défauts dans les couches, ce qui génére des distorsions volumiques du réseau cristallin.
Nous avons développé un modele de contrainte qui permet de rendre compte de ces déformations
volumiques par I’intermédiaire d’une contrainte hydrostatique et qui surtout donne acceés au parameétre de
maille non contraint et libre de défauts ay, paramétre directement et uniquement 1ié aux effets chimiques. Des
preuves quantitatives que les défauts créés sont de nature interstitielle et qu’ils sont éliminés lors du
processus de relaxation sous irradiation sont fournies.

Dans le cas de couches de Mo épitaxiées, il a été possible de séparer les contraintes de cohérence des
contraintes de croissance en raison de leur cinétique de relaxation différente sous irradiation. Ainsi, la
modélisation a permis de déterminer la valeur de @, dans les sous-couches de Mo constitutives des
multicouches Mo/Ni, en fonction de A et des conditions de dépdt. Une tendance a la formation d’un gradient
chimique par ‘ségrégation’ de nickel dans le molybdéne est observée, indépendamment des conditions de
dépot. Ce résultat suggére que des forces thermodynamiques sont favorables au mécanisme d’échange.
Néanmoins, I’amplitude de cet effet de mélange est clairement accentuée par les effets balistiques.

Mots clés : films minces, pulvérisation, diffraction, irradiation, contraintes, multicouches, effets interfaciaux

Stress, microstructure and evolution under ion irradiation of thin films grown by ion beam
sputtering: modelling and application to interfacial effects in metallic multilayers

ABSTRACT

We have investigated the formation of the interfacial chemical mixing in Mo/Ni multilayers, and
particularly the influence of ballistic effects during the growth. For this purpose, hetero-epitaxial b.c.c./f.c.c.
Mo(110)/Ni(111) multilayers were grown by two deposition methods: thermal evaporation and direct ion
beam sputtering. As a preliminary, an accurate description of the stress state in pure sputtered Mo thin films
was required. Microstructural and stress state analyses were essentially carried out by X-ray diffraction, and
ion irradiation was used as a powerful tool to control the stress level.

We showed that thermal evaporated thin films exhibit a weak tensile growth stress (~ 0.6 GPa) that can
be accounted for by the grain boundary relaxation model, whereas sputtered thin films develop large
compressive growth stress (- 2 to - 4 GPa). This latter results from the bombardment of the growing film by
the energetic particles involved during the sputtering process (atomic peening phenomenon), which induces
the formation of defects in the layers, generating volume distortions. We thus developed a stress model that
includes a hydrostatic stress component to account for these volume strains. This model allowed us to
determine the “unstressed and free of defects lattice parameter” ay, solely linked to chemical effects.

For epitaxial Mo layers, it was possible to separate coherency stress from growth stress due to their
distinct kinetic evolution during ion irradiation. Therefore, the stress analysis enabled us to determine the a,
values in Mo sub-layers of Mo/Ni superlattices. A tendency to the formation of an interfacial alloy is
observed independently of the growth conditions, which suggests that thermodynamic forces favour the
exchange mechanism. However, the extent of the intermixing effect is clearly enhanced by ballistic effects.

Keywords: thin films, sputtering, diffraction, irradiation, stress, multilayers, interfacial effects






