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Le secteur des microsystémes, en continuelle croissance depuis les années 1980, génére
aujourd’hui un fort volume de produits finis grace a l'utilisation des technologies ma-
tures issues de la microélectronique. Les microsystémes électromécaniques ou MEMS, de
I’'anglais « Micro-ElectroMechanical Systems », sont des dispositifs miniaturisés ayant des
fonctions d’actionneurs et/ou de capteurs qui vont couvrir un trés large champ d’appli-
cations dans des domaines variés, comme :

— le secteur bio-médical, avec des capteurs bio-chimiques, des distributeurs progressifs

de médicaments, dispositifs de neuro-stimulation, dispositifs cardio-vasculaires,

— le secteur des transports pour tous les capteurs intégrés (température, pression,

accélération),

— I’électronique grand public, les jeux vidéos, les télécommunications avec les inter-

rupteurs radio-fréquence, les microphones, les filtres.
La figure 1 représente des microsystémes utilisés pour quelques unes des applications citées

précédemment.

(a) Micro préhenseur chirurgical en alliage & mé- (b) Micro-aiguille pour application microfluidique
moire de forme|Lee+96] (biomédical)|[TP98]

ro
From Computer Desktop Encyclopedia
Reproduced with permizsion.

@ 2002 MBMGen Corparation =

Smm

x1000
5 /9
512 x 480 99120120 .TIF

20pm —————— SkU
SHITCH40A W4 12,01/99

(¢) Micro-accélérométre 3 axes (capteur de dépla- (d) Interrupteur radio-fréquence pour les
cement et d’accélération)|Gui+03] télécommunications[Reb03]

FI1GURE 1 — Exemples de microsystémes pour diverses applications
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FIGURE 2 — Exemple de modélisation d’un interrupteur MEMS par éléments finis [Hua+01]

Cette étude s’inscrit dans un contexte général d’amélioration des performances et de la
fiabilité des microsystémes et plus particulierement des microsystémes électromécaniques.
Ces derniers constituent une catégorie particuliére de microsystémes dont la fonction
capteur/actionneur est assurée par une structure mobile ou déformable (typiquement :
pont, membrane). Ces structures sont soumises a des sollicitations mécaniques, électriques
et thermiques complexes, avec parfois un couplage de ces sollicitations. Un des moyens
d’anticiper les défaillances et de prévoir la durée de vie de ces composants est de réaliser des
simulations par éléments finis. Cette méthode de résolution numérique d’équations aux
dérivées partielles représentant le comportement dynamique d’un dispositif mécanique
permet de simuler la réponse d’une structure a une sollicitation, ses modes et fréquences
de résonance... Elle peut aussi s’appliquer & I'étude des défaillances en définissant un
critére de défaillance. Les défaillances d'un systéme peuvent étre associées a des problémes
relatifs aux matériaux utilisés ou a des problémes en rapport avec le design du dispositif.
A titre d’illustration, considérons I'exemple de l'interrupteur radio-fréquence (cf.figure
1(d)) : cet interrupteur réalise une fonction ouverture - fermeture (commande binaire)
par I'actionnement d’une structure déformable sollicitée par le passage d’un courant en
son sein. Il existe des modéles par éléments finis (cf. figure 2) qui permettent d’extrapoler le
nombre d’allers-retours que cet interrupteur est capable d’endurer avant d’étre défaillant.
Ces modeles peuvent aussi servir & déterminer les modes de vibration, les déformations
maximales qu’il peut endurer ou encore le courant maximal admissible par un couplage
des simulations électriques, thermiques et mécaniques [Hua+01|[GMAO7]. Ces simulations
ont pour paramétres d’entrée [Hua+01] :

— module d’élasticité,

— coefficient de Poisson,

— densité,

— propriété diélectrique de I'air,

— caractéristiques géométriques.
Les trois derniers parameétres peuvent étre pris dans la bibliographie ou directement me-
surés sur le systéme, mais les deux premiers sont des propriétés mécaniques qu’il est
nécessaire d’analyser a 1’aide d’outils spécifiques, car les valeurs bibliographiques du ma-

3
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tériau massif correspondant ne sont pas forcément applicables directement aux matériaux

qui constituent le microsystéme.

A Theure actuelle, les matériaux servant a la fabrication des microsystémes sont d’échelle
micronique, voire submicronique. Ces matériaux, que 1’on appelle des couches minces, en
raison particuliérement de leur faible épaisseur, n’ont pas les mémes propriétés mécaniques
que leurs équivalents massifs. Le module d’¢lasticité, les propriétés plastiques, ou encore
les propriétés a rupture, aux échelles nanométriques, peuvent dépendre par exemple de
I'épaisseur [Nix89|[Wan+00]. Ces films minces peuvent aussi étre soumis a des contraintes
internes qui les sollicitent et les déforment [TH89|[DN8S|. Depuis bientot vingt ans, la com-
munauté scientifique s’efforce de comprendre comment la réduction d’échelle des couches
minces altére leurs propriétés mécaniques. Nous venons de citer les effets de 1’épaisseur
ou encore des contraintes internes, mais on peut signaler aussi les effets de la rugosité,
non négligeables & cette échelle, les effets de la taille des grains constituant le matériau
(nombre de grains dans la largeur et dans I’épaisseur), les effets de surface et d’inter-
face qui peuvent devenir prédominants sur les effets de volume... Tous ces artefacts sont
propres aux couches minces et sont liés a la réduction des échelles. Il est donc essentiel
de mesurer les propriétés mécaniques de ces matériaux a ces échelles avant de les intégrer

dans les procédés de fabrication des microsystémes, conception comprise.

Une couche mince est aussi définie comme étant issue d’un procédé de fabrication. Ses
caractéristiques géométriques, morphologiques, physiques et chimiques sont directement
dépendantes de celui-ci. Les procédés physico-chimiques mis en jeu pour déposer depuis
un matériau source vers un substrat cible varient d’un procédé a l'autre. Une couche
mince peut aussi étre définie par deux ensembles de propriétés : ses propriétés physico-
chimiques et ses propriétés mécaniques. Les premiéres définissent I’ensemble de toutes les
propriétés intrinséques propres au matériau étudié, a savoir ses propriétés thermiques,
ses constituants chimiques, sa cristallographie ainsi que son organisation structurelle. Les
propriétés mécaniques définissent le comportement dans I’espace du matériau soumis a des
forces extérieures. Les propriétés mécaniques sont directement dépendantes de ’historique
du matériau, mais aussi des propriétés physico-chimiques. C’est pourquoi la connaissance
des propriétés physico-chimiques est importante pour comprendre le comportement mé-
canique de ces matériaux. Cette étude s’articule donc autour de trois grands thémes de
recherche :

— les procédés de dépot des couches minces métalliques sur substrat silicium,

— la caractérisation microstructurale de ces dépots,

— la mesure de leurs propriétés mécaniques.

Chacune de ces thématiques est liée aux deux autres (cf.figure 3) : les paramétres
du dépot de la couche mince auront un impact direct sur la microstructure et les pro-
priétés physico-chimiques, elles-mémes impactant directement les propriétés mécaniques,
mais auront aussi un impact direct sur I'état des contraintes mécaniques intrinseéques

au matériaux. Depuis les années 1980, les connaissances et la maitrise des procédés de
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FIGURE 3 — Relations entre les procédés de dépot des couches minces, leur microstructure et leurs
propriétés mécaniques

dépot des couches minces métalliques n’ont cessé de s’améliorer. En particulier, les amé-
liorations des capteurs de pression, des électrovannes et des performances des systémes
de pompage moléculaire ont largement permis de fiabiliser les filiéres de fabrication. En
parallele, les moyens de caractérisation microstructurale n’ont eux aussi cessé d’évoluer
au cours des 25 derniéres années, améliorant ainsi la précision des mesures et réduisant
les échelles d’observation. En particulier, des progrés notables ont été effectués en micro-
scopie électronique, les résolutions permettant a ’heure actuelle d’observer des couches
d’un dizaine de nanomeétres pour la microscopie électronique a balayage (SEM), et de
I'ordre de 'angstrom pour la microscopie électronique en transmission. La microscopie
a balayage, largement adaptée a nos échantillons, a été couplée dans le cadre de cette
étude a la spectroscopie de dispersion des rayons-X (EDS) et a la diffraction des électrons
rétro-diffusés pour obtenir des informations chimiques et cristallographiques. Les types de
microstructure sont maintenant connus et classifiés en fonctions des parametres de dépot.
Notre contribution, se limitant dans un premier temps & classifier les microstructures de
nos dépots par rapport aux standards de la littérature, sera de comprendre et de compa-
rer avec la bibliographie l'effet des parameétres de dépot sur les microstructures obtenues,
mais aussi de comprendre quels roles jouent les recuits sur ces microstructures. La fina-
lité est de comprendre I'impact des paramétres de dépot et de recuit sur les propriétés
mécaniques.

La mesure des propriétés mécaniques est compliquée a cause des effets du substrat.
Une couche mince étant toujours déposée sur un substrat dont l’épaisseur est largement
plus grande que celle de la couche mince (d'un facteur d’environ 500), la mesure de ses
propriétés mécaniques risque d’étre noyée dans la mesure des propriétés mécaniques du
substrat. La grande difficulté de la caractérisation mécanique des couches minces réside
donc dans 'interprétation des résultats.

L’objectif principal de la thése est d’améliorer les connaissances du lien entre les pro-
priétés mécaniques des matériaux qui composent les microsystémes, leur microstructure
et leurs propriétés physico-chimiques. Les travaux présentés dans ce manuscrit sont le
fruit d’une collaboration entre le Centre National d’Etudes Spatiales (CNES) et I'Institut
des Nanotechnologies de Lyon (INL), avec la participation de I’entreprise NOVAMEMS.
D’autres organismes ont aussi collaboré a ce projet de recherche, comme le laboratoire
MATEIS de Lyon pour la caractérisation en EBSD, la société AUXITROL et le Labo-
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ratoire d’Architecture et d’Analyse des Systémes (LAAS) de Toulouse pour les étapes
technologiques en salle blanche, ou encore le LMTG (laboratoire de minéralogie et géolo-
gie) de Toulouse pour les analyses en microsonde de Castaing.

Des éprouvettes en or et en aluminium ont été fabriquées au cours de ces trois années
de these. Le choix de ces matériaux se justifie par 'utilisation de ces matériaux pour la
fabrication de composants [Sto+94|[HM99| ainsi que par une bibliographie trés riche sur
la caractérisation physico-chimique et mécanique de ces matériaux a l’échelle des couches
minces. Ces couches ont été libérées de leur substrat par des procédés de salle blanche,
et caractérisées d’'un point de vue microstructural. Les propriétés mécaniques ont été
mesurées pour les couches minces sur substrats ainsi que pour les couches minces libérées,
améliorant ainsi la connaissance de I'influence du substrat sur la mesure des propriétés
mécaniques.

Plusieurs outils nous permettent de caractériser mécaniquement les couches minces.
Les essais d’indentation instrumentée, ot une pointe pyramidale en diamant pénétre dans
la surface du matériau a analyser, permettant de solliciter la couche mince sur substrat
avec une résolution de 'ordre du nanométre. On peut ainsi solliciter la couche dans un
trés faible volume de matiére et diminuer les artefacts liés au substrat. L’inconvénient
est que l'on sollicite une fraction de la couche, car plus on s’enfonce dans la matiére,
plus on est influencé par le substrat. Cette technique permet ainsi d’extraire le module
d’élasticité des matériaux testés ainsi que leur dureté, grandeur équivalente a la pression
moyenne d’écoulement plastique de la matiére sous la pointe. L’autre équipement utilisé
a été la platine de microtraction, permettant de mesurer comme & 1’échelle macromé-
trique la contrainte en fonction de la déformation d’une structure autoportante de section
connue (poutres métalliques mesurant quelques centaines de nanométres a 10 pm environ
d’épaisseur). Ce banc de mesure, développé a 'origine par le laboratoire SIMaP, fut op-
timisé dans le cadre du projet ANR Blanc Microtraction de 2005 a 2008 porté par I'INL
en collaboration avec le laboratoire SIMaP, la société Esterline-AUXITROL et le CNES,
et permet de mesurer la contrainte en fonction de la déformation d’une structure auto-
portante de section connue. On peut ainsi extraire les propriétés élastique, plastique et de
rupture sur I'’ensemble de la couche. L’inconvénient de la technique est qu’elle nécessite
des outils de préparation d’échantillons trés lourds. Enfin, un banc de gonflement de mem-
branes développé a I'INL a permis d’extraire les propriétés élastiques et les contraintes

internes de membranes submicroniques autoportantes.

Ce manuscrit comporte quatre chapitres. Le premier s’attachera a présenter les liens
existant entre les procédés d’élaboration des couches minces et leurs propriétés micro-
structurales. Nous présenterons en particulier les modes de dépots utilisés dans le cadre
de cette étude, un état de 'art sur la thermodynamique et la cinétique du dépot. Nous
présenterons enfin les contraintes résiduelles propres a ces dépots, en présentant plus par-
ticuliérement leur origine physique ainsi que leur état par rapport a la classification des

microstructures.

Le deuxiéme chapitre présentera les outils utilisés pour réaliser la caractérisation
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physico-chimique et microstructurale compléte de ’ensemble des échantillons étudiés. Les
résultats expérimentaux sur la caractérisation microstructurale et physico-chimique des
couches minces étudiées seront ensuite présentés. Une discussion finale permettra d’établir
le lien entre les paramétres de dépot et les propriétés microstructurales, et de les situer
par rapport a la littérature.

Le troisiéeme chapitre s’attachera a présenter les moyens de caractérisation mécanique
utilisés dans le cadre de cette étude ainsi que les développements théoriques et techniques
qui y sont associés. Plus précisément, une premiére partie dressera I'état de ’art sur la
mécanique du matériau métallique, suivie d’une présentation des paramétres impactant les
propriétés mécaniques. Les parties suivantes présenteront la caractérisation mécanique des
couches minces sur substrat, avec en particulier la présentation et 1’évaluation de modéles
de nanoindentation en pointe Berkovich et en pointe sphérique, puis la caractérisation
mécanique des couches minces autoportantes, avec en particulier la présentation des bancs
de caractérisation, la fabrication des structures de test et les résultats expérimentaux.

Le quatriéme et dernier chapitre s’attachera a établir le lien entre les propriétés mi-
crostructurales des couches minces métalliques étudiées et leurs propriétés mécaniques.
Plus particuliérement, nous étudierons I'impact des recuits sur les microstructures et sur

les propriétés mécaniques.
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CHAPITRE 1

DEPOT ET MICROSTRUCTURE DES
COUCHES MINCES
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Chapitre 1

INTRODUCTION DU CHAPITRE 1

Ce chapitre est consacré a 1’étude bibliographique des procédés d’élaboration des
couches minces utilisées dans les microsystémes.

Il existe plusieurs procédés de dépot des couches minces métalliques, classables en
deux grandes catégories : les dépots physiques et les dépots chimiques. La distinction
entre les deux processus mis en jeu est notable : dans le premier les énergies nécessaires
sont importantes , comme la fusion d’un matériau ou 'arrachement des atomes & déposer
par bombardement d’autres atomes plus lourds, alors que dans le deuxiéme la croissance
du dépot se fait uniquement par réaction chimique d’un gaz contenant les atomes & déposer
avec le substrat (amorcée par des précurseurs). Le premier type de dépot a été utilisé au
cours de cette étude (cf.§1.1), pas le second qui ne sera donc pas présenté.

Les atomes en se déposant vont s’organiser de sorte a minimiser 1’énergie, et ce phéno-
meéne sera d’autant plus marqué que la température sera élevée, favorisant ainsi la mobilité
des atomes et donc les structures de plus faible énergie. Trois étapes se distinguent au
cours du dépot : la nucléation, la coalescence et ’épaississement. Ces processus feront
I'objet du §1.2. On pourra ainsi expliquer selon les énergies et les températures du dépot
les différentes morphologies adoptées.

Les morphologies des dépots ont été classifiées dans la littérature en quatre grandes
zones établissant ainsi le « Modéle des zone de structures » (« Structure Zone Model »
ou SZM). Ces zones de structures sont établies selon la morphologie du dépdt vue selon
une coupe transverse a travers 1’épaisseur, e dans la direction et le sens de la croissance
du dépot. Ce modeéle suppose que la largeur du film est grande devant son épaisseur
(hypothése orthotrope), les films minces seront donc étudiés sur les zones dites « pleines
plaques », i.e. dans les zones de bords de plaque ou le dépdt n’a pas été usiné pour créer les
structures de test. Selon ce modéle, on peut s’attendre a obtenir des propriétés mécaniques
différentes selon les structures obtenues.

Enfin, un état de l'art sur I’établissement des contraintes dans la couche mince sera
établi. Ainsi, seront étudiées les contraintes d’origine thermique et microstructurale. Par
exemple, les structures de zones peuvent avoir une influence notable sur 1’état des contraintes
internes dans la couche. En particulier, un gradient de structure au sein de la couche va

provoquer un gradient de contraintes internes.
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Chapitre 1

1.1 DEPOT DES COUCHES MINCES METALLIQUES PAR VOIE PHYSIQUE

Les couches minces métalliques ont été déposées sur un substrat silicium grace a des
dépots par voie physique, incluant des dépot par voie séche et des dépots par voie humide.
Les dépots par voie séche, appelés en anglais « Physical Vapor Deposition » (PVD), ont
pour principe d’évaporer le matériau a déposer, appelé la cible, dans une enceinte sous
vide et de le re-déposer sur le substrat. La pulvérisation cathodique radio-fréquence et
I’évaporation par arc électrique, utilisées dans le cadre de cette étude, font partie des
dépots par voie séche. Nous avons aussi déposé des métaux en couches minces par voie
électrolytique. Si la réaction de réduction du métal oxydé en solution aqueuse en un
métal solide non oxydé sur substrat est purement chimique, ce mode de dépot a quelques
similarités avec les dépots par voie physique pour deux raisons :

— ceux-ci sont différents des dépots chimiques en phase vapeur (CVD) car ils ne né-

cessitent pas de précurseurs,

— la réduction du métal n’est pas spontanée mais activée par ’application d’un poten-

tiel électrique.

Nous présenterons les dépots par voie physique utilisés dans le cadre de cette étude
dans le §1.1, a savoir la pulvérisation cathodique, I’évaporation par arc ainsi que les dépots
électrolytiques. Nous présenterons ensuite la thermodynamique et les étapes cinétiques
des dépots par voie séche dans le §1.2. Dans le §1.3 | nous présenterons la classification
microstructurale des dépots et I'influence des paramétres du dépot sur les types de micro-
structures obtenus. Enfin, le §1.4 sera consacré a l'influence du dépoét sur les contraintes
internes dans la couche mince métallique. Nous verrons en particulier comment le procédé

de dépot influence les microstructures et donc par conséquent les contraintes internes.

1.1.1 Evaporation par arc électrique

Le principe de I’évaporation par arc électrique est de vaporiser un métal solide dans un
creuset afin de le redéposer sur le substrat. Cette technique est schématisée en figure 1.1.
Ce schéma est propre au bati de marque Alcatel utilisé dans le cadre de cette étude.

Les atomes du métal a déposer sont évaporés par chauffage de leur support solide grace
au bombardement des électrons générés par un canon a électrons. Ces atomes en phase
vapeur sont ainsi libérés avec une énergie cinétique qui leur permet d’aller se déposer sur
le substrat. Ainsi, la plupart des matériaux peuvent étre évaporés, y compris ceux qui ont
une haute température de fusion. En effet, le paramétre controlant 1’évaporabilité de la
cible est sa tension de vapeur, qui doit donc étre inférieure a celle de la pression régnant
dans la chambre. La pression dans la chambre est obtenue par un vide cryogénique, qui
permet de descendre le niveau de vide jusqu’a environ 1-10~"mbar. Ce niveau de vide
permet par ailleurs de limiter la présence d’impuretés, telles que I'oxygéne ou ’azote. Le
métal & évaporer (environ 15cm) est introduit dans un creuset situé sous ’échantillon en
bas de la chambre (cf. figure 1.1). Il est évaporé en surface par les arcs électriques qui le
chauffent, et les atomes qui sont libérés peuvent aller se déposer sur 1’échantillon situé a

1

une distance de travail fixe. Les vitesses de dépot peuvent varier de 50 nm-s™" & environ
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Chapitre 1

1 Chargement de I'échantillon par le dessus

Porte-échantillon rotatif

Chambre
-— secondaire

Echantillon d'introduction

Vanhe — —— 0 | e

| Mesure d' épaisseur
par microbalance a
auartz

Pompage
cryogénique

\

—
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Volume = 15¢cc
(achoisir parmi 4)

FIGURE 1.1 — Schéma de principe du bati d’évaporation par canon a électron Alcatel.

500 nm-s~! [Mal00]. Celles-ci sont établies par une balance a quartz qui permet de mesurer
la masse déposée en temps réel. Le porte-échantillon est tournant pour assurer une bonne
homogénéité de I'épaisseur du film. Ces dépots ont une application d’avantage tournée
vers les dépots fonctionnels (amélioration de la conductivité de surface, dépots optiques).
Tous les dépots par évaporation par arc électrique ont été réalisés a I'INL par madame
Joélle Grégoire et monsieur Khaled Ayadi.

1.1.2 Pulvérisation cathodique

La pulvérisation cathodique a été découverte en 1852 par W.R. Grove : lors de la dé-
charge électrique dans une ampoule sous vide , celui-ci s’est rendu compte que le métal de
la cathode se redéposait sur 'anode[RDC95|. Cette découverte est restée plus d’un siécle
inexploitée car les scientifiques n’arrivaient pas a déposer des métaux purs a cause de
problémes de contamination, en particulier avec 'oxygéne. Ce n’est que lors des 30 der-
niéres années, grace a ’amélioration des techniques de pompage pouvant atteindre jusqu’a
10 - 10~8 mbar que le dépot de matériaux non contaminés est devenu possible. Le principe
de la pulvérisation cathodique (cf. figure 1.2) repose sur 'accélération d’un plasma de gaz
lourd sur un matériau cible a déposer sur substrat. Le plasma est créé par 'application
d’une tension électrique entre une cathode, la cible qui fournit les atomes & déposer, et
une anode, a savoir le substrat. Cette tension peut étre continue ou alternative. Quant au
plasma, celui-ci est composé d’atomes, d’ions et d’électrons. La plupart des métaux sont
évaporables en mode continu, mais pour les matériaux isolants il est nécessaire d’appli-
quer une tension alternative, sinon la cible (cathode) devient un condensateur a cause de
la non écoulabilité des charges électroniques. La tension alternative radiofréquence est la
plus utilisée aujourd’hui car elle offre la possibilité d’évaporer les matériaux isolants et les

métaux.
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Chapitre 1
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FIGURE 1.2 — Principe de la pulvérisation cathodique.

L’énergie cinétique des atomes du gaz ionisé va permettre l'arrachement des atomes
de la cible, qui vont, grace a I’énergie cinétique acquise, se redéposer sur le substrat. Le
gaz utilisé est la plupart du temps de ’argon, atome neutre lourd qui offre par sa masse
atomique élevée un excellent potentiel cinétique pour arracher les atomes de la cible. Le
processus de dépot peut se diviser en trois étapes physiques majeures, résumées sur la
figure 1.2 :

1. Les atomes d’argon sont introduits dans la chambre de dépdt et ionisés au sein de ce
plasma. Pour ioniser un plasma, il faut noter qu’il faut dépasser une tension et une
puissance critique entre ’anode et la cathode pour initier la réaction d’ionisation du
gaz neutre. Plusieurs parameétres clés, telle que la puissance transmise au plasma, la
polarisation du substrat, la pression ou encore la distance cible-substrat controlent
ensuite le plasma. Les atomes d’argon ionisés sont accélérés vers la cathode, ou leur
énergie cinétique va permettre I’arrachement physique des atomes de celle-ci.

2. Les atomes de la cible acquiérent une fois libérés une énergie cinétique qui leur
permet de se libérer et d’aller vers le substrat. Il est possible de faciliter le parcours
de ces atomes en polarisant le substrat et en concentrant le faisceau d’atomes ionisés

avec un champ magnétique : on parle alors de pulvérisation cathodique magnétron.

3. Les atomes ionisés rencontrent le substrat et se lient moléculairement avec celui-ci.

Les étapes de la croissance du dépot sont expliqués dans le paragraphe suivant.

Les parameétres cités précédemment agissent chacun sur des processus physiques particu-
liers. La puissance incidente, réglable sur un générateur de tension, agit directement sur
la tension d’autopolarisation (en mode radio fréquence). Cette tension correspond & un
potentiel de stabilisation de la cible. En effet, lors de la demi-période positive du potentiel
appliqué, les électrons sont attirés vers la cathode. Lors de la demi période négative, les
ions sont & leur tour attirés vers la cathode, mais moins facilement que les électrons car
leur mobilité est beaucoup plus faible. Il en résulte qu’il y a en moyenne beaucoup plus
d’électrons que d’ions au voisinage de la cathode, ce qui induit la tension d’autopolarisa-
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S

Cathode Anode

FIGURE 1.3 — Scéma simplifié d’un réacteur de dépét électrolytique.

tion. Plus cette tension d’autopolarisation est importante, plus les ions Ar" seront attirés
vers la cible, augmentant ainsi la vitesse et la densité des atomes libérés de la cible, et
augmentant donc la vitesse de dépot. La polarisation du substrat permet éventuellement,
celui-ci étant souvent de potentiel nul, d’accélérer les ions Ar™ et les atomes ionisés de
la cible vers le substrat, augmentant éventuellement la vitesse de dépot mais augmentant
aussi le bombardement de celui-ci par les ions Ar*. Ce bombardement peut avoir pour
conséquence de modifier I’état des contraintes intrinséques au dépot [HRI7|. Enfin, la
pression d’argon dans la chambre influence directement la quantité d’ions argon venant
impacter la cible, et donc également la vitesse du dépot. Il est par ailleurs intéressant de
noter que le bombardement ionique, et plus généralement la cinétique et la température
de dépdt auront chacun une influence sur les propriétés microstructurales ainsi que sur

les contraintes internes. Ces thématiques seront étudiées dans les §1.3 et 1.4.

1.1.3 Dépot par voie électrolytique

Le principe du dépdt par voie électrolytique est de réduire un métal oxydé en phase
aqueuse dans un réacteur électrolytique, le métal étant donc a 1’état d’ion soluté, sous I’ac-
tion d’un potentiel électrochimique. Le schéma de principe est résumé dans la figure 1.3.
La réaction chimique qui régit la réaction d’oxydo-réduction est la suivante pour la ré-
duction du métal :

M" +ne” & Mide (1.1)

M"™* correspond a 'ion métallique en solution, ne™ les n électrons apportés par le courant
électrique que fournit un générateur. A 'anode, la réaction d’oxydo-réduction se fait avec
les ions hydroxyde :

nOH™ & nOH +ne” (1.2)

La réduction se produit a la cathode, ce qui permet au métal de se déposer. Il faut
cependant que ’accroche du métal sur le matériau de la cathode soit bonne, sinon le
métal se réduit sous forme de précipités en suspension dans la solution. La surface est
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ainsi totalement nettoyée des composés organiques (jusqu’au niveau atomique) avec des
solvants adaptés. Pour amorcer 'accroche du métal réduit sur le substrat, une couche
intermédiaire est parfois déposée (soit par électrochimie, soit par une autre technique de
dépot).

Pour déposer de I'or sur le substrat silicium, une bi-couche d’accroche en titane - cuivre
a été déposé au préalable par pulvérisation cathodique. L’or ionique de la solution est issu
de la dissolution d’un sel de AuCN. L’or a été déposé avec un réacteur électrochimique
RENA Fontaine © au Laboratoire d’Analyse et d’Architecture des Systémes de Toulouse
(LAAS). Une fois la gravure en face arriére du silicium effectuée (procédé de gravure
détaillé dans le §3.4.2), la bi-couche a été retirée par une attaque chimique sélective pour
ne laisser en théorie que de I'or autoportant.

1.2 THERMODYNAMIQUE ET CINETIQUE DU DEPOT PAR VOIE PHYSIQUE

La croissance d'un film métallique est composé de trois grandes étapes thermodyna-
miques|Tho00] :

— la nucléation,

— la coalescence,

— I’épaississement.
Ces trois étapes peuvent éventuellement se dérouler en paralléle ou en série (dans un ordre
éventuellement différent) suivant leurs paramétres physiques et influer directement sur la

microstructure du dépot.

1.2.1 La nucléation

Lors des premiers instants du dépot, les premiers atomes incidents en phase vapeur
s’assemblent sur le substrat par des mécanismes de tension de surface, s’agglomérent et
créent des ilots : cette étape est appelée la nucléation. Selon Thompson|Tho00], on peut
faire 'hypothése que ces ilots sont de forme sphérique, et 1’équilibre entre les forces de
tension de surface (projetées dans le plan du substrat) peuvent se résumer selon 1'équa-
tion 1.3, dont les composantes (non projetées) par unité d’aire sont schématisées sur la
figure 1.4.

FIGURE 1.4 — Composantes des tensions de surface d’un ilot en nucléation.
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FIGURE 1.5 — Vue de dessus d’un ilot en cours de nucléation. ¢ est la distance a laquelle les atomes
déposé sur le substrat sont intégrés a la croissance de I'ilot.

Yy cos(0) + i = 7s (1.3)

avec v I’énergie de surface du substrat, v; la tension de surface entre 1'ilot et la surface du
substrat et ¢ la résultante entre I'ilot et I’environnement. Cet ilot est donc en équilibre
avec la phase vapeur de son propre constituant présent dans la chambre durant le dépot.
Cet ilot, de rayon r tel que représenté en figure 1.4, va croitre en absorbant les atomes
adsorbés sur la surface du substrat a une distance § de l'ilot, comme le représente la
figure 1.5. Cette figure est une vue de dessus de la figure 1.4

Les atomes adsorbés par l'ilot sont retenus durant un certain temps dépendant du
taux de désorption de cet ilot. Ainsi, la croissance d’un ilot ne sera possible que si le taux
d’adsorption de l'ilot est supérieur a sa désorption. Plusieurs auteur ont analysé le taux
de nucléation des ilots [LA78|[Neu70|[Tho00]. Il en ressort que le taux de nucléation [

suit une loi d’Arhénius :

T (1.4)

avec Iy une constante indépendante de la température et du flux d’atomes incident, n*

* _A n*
I =IR" exp( G )

la taille critique de l'illot, R le taux de dépot, k la constante de Boltzmann et AG,,-
I'énergie de formation d’un cluster de taille n*. La taille critique n* (qui correspond a la
taille d’équilibre entre les flux d’adsorption et de désorption) et ’énergie de formation
AG, des ilots croissent avec la température. Ainsi, le taux de nucléation aura tendance
a décroitre avec la température. Cette information est importante : la température condi-
tionne ainsi la cinétique et la morphologie du dépot dans ses premiers instants. Une fois
que la taille critique de I'ilot atteint une grandeur suffisamment importante pour que ses
atomes s’organisent en cristaux, celui-ci va minimiser son énergie interne (qui comprend
une composante volumique et une composante interfaciale) en orientant préférentiellement
les plans cristallins. Selon les paramétres mis en jeu, deux scénarii sont possibles [Ohr92] :
— les ilots sont de taille suffisante pour que I’énergie soit minimisée sur une surface
importante, favorisant ainsi une croissance selon la structure cristallographique qui
minimise cette énergie; La structure cristalline est alors prédéfinie par celle des
nucléons, et détermine la structure cristalline de toute la couche. Ce procédé est
favorisé par la température,

— les ilots sont de tailles trés faibles (comme c’est souvent le cas dans les dépots en
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Johnson - Mehl Voronoi

FIGURE 1.6 — Représentation morphologique des structures de type Johnson-Mehl et Voronoi.

phase vapeur) : les quelques orientations préférentielles établies par ces ilots pourront
ne pas étre suffisantes pour déterminer dans la suite du dépdt l'orientation cristal-
line. La minimisation des énergies d’interface peut étre plus forte, et de nouvelles
orientations cristallines différentes de celles des nucléons peuvent ainsi apparaitre.
Ce procédé apparait aux températures plus faibles.

Une fois de plus, on constate que la température du dépot joue un role essentiel, en

influencant directement son orientation cristalline.

Une fois ces ilots suffisamment grands pour couvrir la surface du substrat, on peut

écrire la taille des grains d; la composant comme une fonction de J et de % [Tho99] :

1
d; ~ 1.3515 + 1.203 (%) /3 (1.5)

avec GGy une constante indépendante de la température mais proportionnelle au taux de
dépot R et ¢ la distance de capture des atomes adsorbés sur le substrat.

Quand % est le terme prédominant devant 9, la structure est de type Johnson-Mehl.
Quand ¢ est prédominant devant %, la structure est de type Voronoi [FT87|. Ces deux
structures sont représentées en figure 1.6 : Les paramétres I et o décroissent avec la
température. Ainsi, une température élevée aura tendance a favoriser la structure de type
Johnson-Mehl, alors qu’une température plus faible aura tendance a favoriser la structure

de type Voronoi.

Une fois que toute la surface du substrat est recouverte par le dépot et qu’une structure
est établie, la nucléation prend fin et une nouvelle étape thermodynamique s’enclenche :

la coalescence et la croissance des grains.

Pour résumer, I’étape de nucléation est I’étape préliminaire du dépot. Cette étape a un
impact non négligeable sur la suite du dépot, en particulier sur sa morphologie. Les para-
métres tels que la tension de surface des différents métaux a déposer et du substrat leur
sont intrinséques, et ne peuvent pas étre modifiés. Le seul parameétre physique permet-
tant d’impacter la cinétique et la thermodynamique de la nucléation est la température.
Aux faibles températures, le dépot adopte dans un premier temps une structure de type

Voronoi. Aux températures élevées, le dépot aura une structure de type Johnson-Mehl
(cf. figure 1.6).
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006883

FIGURE 1.7 — Coalescence d’ilots isolés et sur substrat.

1.2.2 La coalescence

Le phénomeéne de coalescence est bien connu, et peut s’appliquer aux liquides aussi bien
qu’aux solides. La seule différence est la cinétique du phénomeéne. Si nous considérons deux
ilots sphériques de méme dimension rentrant en contact (cf. figure 1.7), ceux-ci minimisent
leur énergie de surface libre avec I’environnement en se rassemblant pour ne former qu’'un
seul ilot de plus grand taille, mais dont 1’énergie de surface libre totale est inférieure
a la somme des énergies de surface libre des ilots initiaux séparés. Le processus peut
éventuellement s’arréter en cours pour former un assemblage de deux grains reliés 'un a
I’autre par un joint de grain. Dans ce cas 1a, il faut ajouter une tension de surface liée au
joint de grain a I’énergie totale du systéme.

La coalescence peut se dérouler de deux maniéres : soit les atomes sont mobiles, et les
ilots coalescent par des processus de diffusion, soit les ilots s’assemblent par accommo-
dation élastique entre les deux réseaux cristallins. Autrement dit, les atomes du réseau
cristallin du premier ilot s’alignent avec les atomes du réseau cristallin du deuxiéme ilot,
engendrant ainsi des contraintes internes importantes [NC99|. Le premier phénomeéne se
déroulera a des températures ou la diffusivité des éléments est suffisante pour provoquer
la migration des atomes d’un ilot vers ’autre. De maniére générale, I'ilot le plus grand,
ou la tension de surface libre est la plus faible, absorbera le petit. Cet état de fait aura
une incidence majeure sur la distribution des tailles des ilots en sortie. En effet, si deux
ilots de méme taille rentrent en contact, leur tension de surface étant la méme, seul un
déséquilibre pourra favoriser ’absorption d’un des deux ilots par 'autre. Ainsi, au début
du dépot, la coalescence est inexistante jusqu’a I’apparition des premiers joints de grains,
puis de vitesse modérée au début de la coalescence, car il n’y a a priori pas de raison
que les ilots aient des tailles différentes. Ce phénomeéne va par la suite s’accélérer jus-
qu’a atteindre le ratio volume/surface nécessaire a I’équilibre des différentes tensions de
surface. Cette coalescence diffusive sera donc accompagné d’une réduction de la surface
occupée (les ilots gagnent en volume et perdent donc en surface de contact avec le sub-
strat, comme cela est illustré sur la figure 1.7). Ainsi, une renucléation peut apparaitre si
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le substrat se retrouve dénudé, impliquant une distribution des tailles de grains bimodale.
La coalescence diffusive peut également s’accompagner d’un réorganisation du réseau, et
voir apparaitre une nouvelle configuration cristallographique qui minimise aussi I’énergie
totale (énergie de surface et énergie de volume) du dépét.

Le deuxiéme phénomeéne cité est la coalescence par accommodation élastique entre les
réseaux cristallins. Il se produira si la température n’est pas suffisante. En effet, les coef-
ficients de diffusion des matériaux étant plus faibles aux basses température, les liaisons
chimiques prédominent. Pour minimiser 1’énergie d’interface, le matériaux va donc s’ac-
commoder élastiquement aux joins de grains pour les supprimer. Ce phénoméne n’implique
pas de réorganisation du réseau, juste une déformation élastique de celui-ci a I'interface,
d’ott les contraintes en tension engendrées dans les matériaux ayant une faible diffusivité
de surface (on parle de la surface des grains, autrement dit des joints de grains)[NC99|.

La température du dépot joue une nouvelle fois un réle important, en particulier sur
la taille des grains, leur orientation et la présence de contraintes internes. Plus celle-ci
augmente, plus les grains vont se réorganiser a l'interface (aux joints de grains) pour
minimiser 1’énergie d’interface : cette réorganisation est totale, aussi bien au niveau de
I'interface des grains que dans leur volume, engendrant ainsi une réorganisation cristal-
lographique. Aux faibles températures, si I’énergie d’interface est trop grande, la matiére
la minimise en supprimant le joints de grains et en accommodant les deux réseaux loca-
lement & 'interface. Il en découle une désorientation cristalline au sein du grain localisée
a I'emplacement du joint de grain disparu.

Une fois la coalescence des ilots achevée, une processus plus homogéne se met en place :

I’épaississement, du dépot.

1.2.3 L’épaississement du dépot

Une fois la coalescence des ilots suffisamment avancée, le dépot va s’épaissir de maniére
plus homogeéne en alignant les atomes incidents sur les cristaux de la surface du dépot. Ce
processus se fera une nouvelle fois par minimisation de I’énergie de surface des cristaux, a la
nuance prés qu’a présent les tensions de surface comportent désormais trois grandeurs : la
tension de surface libre, la tension de surface entre le grain et le substrat dans les premiers
instant, et surtout la tension de surface aux joints de grains, prédominante une fois que
plusieurs grains sont présents dans I’épaisseur. Cependant, une température élevée lors du
dépot peut toujours favoriser les processus de diffusion et donc la coalescence des grains.
On parlera a partir de cette étape de croissance des grains, la diffusion des atomes étant
réalisée aux joints de grains et non plus désormais a la surface du substrat. Ce paragraphe
va s’attacher en particulier a expliquer les mécanismes de croissances des grains, ainsi que
I'influence de ’enchainement des étapes sur la structure finale du dépot.

Dans le cas d’un grain entouré par d’autres grains, seule la réduction de 1’énergie d’in-
terface des joints de grains pilote la croissance des grains. La cinétique de cette croissance

est bien connue [Atk88] :
dr  mryg

— 1.
dtO( r (1.6)
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avec r le rayon moyen des grains, 74 'énergie moyenne des joints de grains, et m
la mobilité moyenne des joints de grains. La mobilité moyenne est un parameétre activé

thermiquement par une loi d’Arrhénius :

m = mgexp (_]f;gb> (1.7)

avec my une constante indépendante de la température, £ la constante de Boltzmann, Qg
I'énergie d’activation de mobilité des joints de grains et T la température (en kelvins).
En résolvant ainsi I’équation différentielle 1.6, on constate que la croissance des grains est
une fonction de la racine carrée du temps écoulé. Ces équations peuvent étre appliquées a
des grains individuels, et sont ainsi utilisées dans les modéles de simulation par éléments
finis [FTH+88|.

Ces équations peuvent étre complétées dans le cas de grains traversant I’épaisseur du

dépot pour tenir compte de :

— la minimisation des énergies d’interface et de surface libre,

— la minimisation des énergies de déformation cristalline.

Pour cela, on rajoute a ’équation 1.6 deux nouveaux termes. Cette équation devient donc :

dr 1
o = U= M (; + sy + Fe) (1.8)

avec I'y/; le terme associé a I'énergie des interfaces libres et avec le substrat, et I'. I’énergie

de déformation élastique. On a pour le terme de minimisation des énergies de surface :

A7s + A%

Fs P
/ ngh

(1.9)
avec Ay, et Ay, les différences des énergie, respectivement, de surface et d’interface entre
deux grains reliés par un joint de grain. v, est I’énergie de surface de ce joint de grain, et
h Vépaisseur du dépot. Ce terme met simplement en équation I'influence des énergies de
surfaces libres et d’interface. Pour le terme de minimisation de 1’énergie de déformation
élastique on aura :
J—
e’AFE
I, =
Ygb

avec € la déformation élastique, supposée homogéne entre deux grains, AFE la différence

(1.10)

entre les modules élastiques biaxiaux des deux grains adjacents considérés. Ce terme
correspond a l’énergie relaxée lorsque le réseau cristallin se déforme pour relaxer les
contraintes induites lors de la coalescence par accommodation élastique. En égalisant les
termes de ces deux équations, Thompson [TC95| dresse une carte de domaine de prédo-
minance des deux mécanismes précédemment cités : minimisation de 1’énergie de surface
- minimisation de ’énergie de déformation élastique. Cette carte (cf.figure 1.8) décrit
cette transition en représentant le paramétre ¢ (la déformation élastique) en fonction de
h ('épaisseur). La figure 1.8 met en avant le fait que le mécanisme de minimisation de
I’énergie de surface peut se dérouler par exemple pour des déformations importantes dans
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Minimisation de
I'énergie de
surface

h

FIGURE 1.8 — Domaines de prédominance des mécanismes de minimisation d’énergie.

le film mais avec une épaisseur faible. Ce mécanisme créé en régle générale des textures
cristallines denses, en particulier la structure (111) qui sera ainsi majoritairement favori-
sée dans la plupart des métaux cubiques a faces centrées. Inversement, le mécanisme de
minimisation de I’énergie de déformation élastique peut étre prédominant pour de faibles
déformations du réseau mais avec des épaisseurs importantes. Ce mécanisme favorise des
textures ou les constantes d’élasticité sont plus faibles, donc les réseaux moins denses.
Ainsi, dans la plupart des métaux cubiques a faces centrées (cas le plus simple), la tex-
ture (100) sera favorisée au détriment de la texture (111)(ces deux textures peuvent étre
inversées dans le cas d’autre matériaux, comme le TiN par exemple). En conséquence,
outre la température, jouer sur I’épaisseur totale du film peut étre un moyen de controler
ses propriétés cristallines.

Ces mécanismes de minimisation des énergies de surface, qui contribuent a la croissance
des grains, peuvent intervenir dans n’importe quelle étape du dépot, que ce soit a la
coalescence des nucléons, en cours d’épaississement ou aprés (dans le cas d'un recuit par
exemple). De maniére générale, la mobilité des atomes est le facteur déterminant. Par
conséquent, des métaux connus pour leur grande mobilité atomique a faible température
verront leurs grains croitre tout le long du dépot, résultant en une structure ou les grains
traversent 1’épaisseur du dépot, et dont le diameétre est largement supérieur a la taille du
dépot.

Cependant, des impuretés peuvent inhiber la croissance [L.S63|, en opposant des obs-
tacles a la diffusion aux joints de grains. Ainsi, des structures dont la taille de grain
augmente avec I’épaisseur peuvent étre favorisées. Ce phénomeéne peut étre réduit en ef-
fectuant les dépots dans des chambres sous ultra-vide. Ces structures sont aussi favorisées
si les joints de grains sont immobiles. Dans ce cas 1, la croissance du dépdt s’effectuant
a la surface de celui-ci subit une compétition entre les mécanismes de minimisation de

I’énergie précédemment cités : minimisation de ’énergie de surface et minimisation de
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FI1GURE 1.9 — Construction de Van der Drift : I'anisotropie des vitesses de dépo6t accentue la rugosité.

Tableau 1.1 — Paramétres physiques influencant la morphologie des dépots polycristallins.

Facteur influencant la morphologie du dépot Conséquences sur le dépot

- Diffusivité des nucléons sur le substrat

. . Vitesse de croissance des nucléons
Facteurs cinétiques | - Taux de désorption des ilots

- Diffusivité aux joints de grains .
grains

- Mobilité des joints de grains - Vitesse de croissance des grains

- Diffusivité de la surface du substrat - Taille et cinétique de formation des nucléons

- Vitesse de coalescence des nucléons et des

- Vitesse de dépot

- Diffusion des atomes sur le substrat avant

Parameétres du nuc.léat.i on .
dépot - Température du substrat - Cinétique de tous les phénomeénes cités
- Pression de la chambre - Pureté du film
- Distribution angulaire de la surface des
- Polarisation du substrat grains, bombardement ionique (contraintes
compressives)
Facteurs - Type de matériau déposé - Diﬁ}usivité des espéce atomiques déposées,
. températures de fusion
extrinséque au - Type de dépot et cinétique de croissance des
procédé de dépdt - Présence d’impuretés yP P 4

grains
- Energie cinétique des atomes déposés

I’énergie de déformation élastique. Dans ce cas 1a, la topographie de surface s’accentue,
augmentant la rugosité. Ce phénomeéne est appelé en anglais Kinetic Roughening, la rugo-
sité cinétique [KPZ86]. Cette rugosité de surface peut étre entretenue par ailleurs par un
phénoméne d’anisotropie des vitesses de dépot. En effet, les taux d’adsorption et de crois-
sance sont différents selon les directions cristallines. En particulier, les plans denses, dont
la croissance est facilitée par la minimisation des énergies de surface, ont une meilleure
cinétique de dépot. Ainsi, la surface d’un grain incliné par rapport a la normale du plan
du substrat verra son orientation cristalline elle aussi inclinée par rapport a l'angle d’inci-
dence des atomes en solution dans la plasma du dépot. Ce mécanisme est représenté par
les constructions de Van Der Drift (cf. figure 1.9)[Dri67|.

Le mécanisme de minimisation dominant sera influencé par les conditions appliquées
au dépdt en cours de formation. Ainsi, pour un film dont les contraintes internes sont
suffisamment élevées, le mécanisme de minimisation de I’énergie de déformation prédomi-
nera, aussi bien dans le cas de contraintes en tension que de contraintes compressives. Le
tableau 1.1 résume les différents parameétres pouvant affecter la morphologie des dépots
durant la croissance. Ces paramétres et mécanismes physiques permettent de controler
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FIGURE 1.10 — Evolution des microstructures durant le dépot [Tho00)].

chacune des étapes précédemment étudiées. On retient de ce tableau que les facteurs pou-
vant influencer la température des atomes au cours du dépot, comme la vitesse de dépot,
la température du substrat, sa polarisation, ou encore la pression dans la chambre, ont
une influence sur les types de structures obtenus.

Pour comprendre I'influence de ces paramétres sur la microstructure finale, le schéma
1.10 fournit une bonne explication pour comprendre I'impact de ’enchainement des étapes
de coalescence et de croissance des grains. Ainsi les structures homogénes dans 1’épais-
seur sont souvent associées a une croissance des grains tardive (mouvements des joints de
grains), ou a une coalescence présente tout au long du dépot (température de dépdt im-
portante). Les structures inhomogénes dans 1’épaisseur rendent compte d’une coalescence
prématurée et qui est présente tout le temps du dépot (durant la nucléation et tout au
long de I’épaississement). [Tho00].

La figure 1.10 montre ici deux exemples simplifiés de type de structure. La sous-
partie suivante présente la classification compléte des microstructures en fonction de leur

morphologie.

1.3 TYPES DE DEPOT

Le procédé de dépot des couches minces métalliques est, comme nous ’avons décrit
dans le §1.2, susceptible de produire différents types de microstructures. De maniére gé-
nérale, les auteurs de la littérature s’accordent, dans le cas des dépodts a 1’échelle du
micromeétre, & classifier les microstructure en quatre grandes catégories :

— les dépots de type I,
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FIGURE 1.11 — Modéle des zones des structures selon Thornton en fonction du rapport température
de dépét / température de fusion du matériau déposé (T/Tm)[BA9S].

— les dépots de type T,

— les dépots de type II,

— les dépots de type III.

Cette classification est admise par la plupart des auteurs : le type de structure dépend
de la température de dépot (souvent assimilée a la température du substrat). Cette classi-
fication est celle de Thornton [Tho74] (cf. figure 1.11), et a été construite pour les dépots
par pulvérisation cathodique.

Si 'on se référe a cette classification, la zone I existe aux faibles températures, suivie
de la zone T pour des températures plus élevées, puis de la zone II et de la zone III quand
la température de dépot augmente. Une classification plus généralisée a été proposée par
Thornton : la figure 1.12 représente les types de structures obtenues en fonction du ratio
température de dépdt / température de fusion du matériau et de la pression d’argon, ce
qui correspond dans le cas des dépots par pulvérisation cathodique a la pression totale
régnant dans la chambre de dépot. On retrouve sur cette figure les quatre zones évoquées
précédemment, mais aussi leurs évolutions respectives en fonction de la pression d’argon
montrant clairement que la température de dépdt n’est pas le seul parameétre physique
pouvant changer la microstructure finale d’'un dépot. Dans ce cas précis, augmenter la
pression totale d’argon privilégie la zone I au détriment de la zone T. Les paragraphes
qui suivent vont présenter les différentes structures qui existent. Nous choisissons de les
présenter toutes les quatre afin de bien comprendre leurs domaines d’existence respectifs,
malgré le fait que la structure de type I est trés rare et n’a jamais été détectée sur les

couches minces étudiées dans ce manuscrit.

1.3.1 Dépot de type I

Les dépots de type I sont des dépots réalisés a faible température. Leur taille de grain
est trés faible, de 'ordre de la taille des nucléons. Cette structure est une structure fibreuse
pour la plupart des auteurs, en particulier pour Thornton si I'on se référe aux figures 1.11
et 1.12. Selon lui, le substrat est le meilleur moyen de contréler la microstructure en
sortie. Ainsi, un substrat bien refroidi favorisera la formation de ce type de structure
[Tho86]. Cependant, au vu de la faible température, la diffusion en volume et en surface
est excessivement faible. Ainsi, les dépot sont dans ce cas 14 excessivement sensibles &
plusieurs parameétres :

— la rugosité du substrat,
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FIGURE 1.12 — Modéle des zones de structures selon Thornton en fonction du rapport tempé-
rature de dépét / température de fusion du matériau déposé(T/Tm) et de la pression partielle
d’argon[Tho74].

— la pression de la chambre,
— la polarisation du substrat.

Cette microstructure est définie pour des températures de 'ordre de 10% de la tem-
pérature de fusion dans le cas des faibles pressions de dépot. Si I'on prend pour exemple
I’aluminium, dont la température de fusion est de 930 K, la température nécessaire pour
obtenir en théorie une microstructure de type I est de 93 K, soit —180°C. Cet exemple
montre la difficulté pour mettre en ceuvre ce type de microstructure dans ce cas précis.
Pour favoriser cette structure, il est possible d’augmenter la pression partielle dans la
chambre, comme le montre la figure 1.12, permettant d’étendre le domaine d’existence de
celle-ci & 30% de la température de fusion, soit 279K (6°C). Dans le cas de la pulvéri-
sation cathodique magnétron, le domaine d’existence de la zone I semble décalé vers de
plus faibles températures, voire inexistant (le domaine frontiére de la zone II est décalé a
15% de la température de fusion [KA9S]).

La taille latérale des fibres qui composent cette structure est controlée par le processus
de nucléation, et donc directement par la diffusion superficielle des éléments déposés sur
le substrat. Ainsi, plus cette derniére est faible, plus les grains auront une taille faible,
élevant ainsi le facteur de forme. En régle générale, les dimensions latérales de ces types
de grains sont nanométriques. On peut donc les associer a la famille des nanomatériaux
et nano-revétements, largement étudiés dans la littérature [TCO04] [May-+06] mais étant
hors contexte dans le cadre de cette étude. Trés peu de structures de ce type ont a
ce jour été observées directement : le taux d’impuretés a un role prépondérant dans la
croissance des grains, comme nous ’avons expliqué dans le §1.1. Ainsi, seules les chambres
sous ultravide peuvent prétendre a créer ce type de microstructure, les vides secondaires
n’étant pas suffisants pour éliminer les impuretés.

Seules des simulations atomistiques permettent de rendre compte de la morphologie
et des propriétés de ces types de dépots [Bar74|, méme si celles-ci ont tendance a créer
des structures dont la morphologie bascule progressivement vers des structures de type
T au cours de I’épaississement numérique du dépot. D’un point de vue expérimental, des

observations sous microscopie électronique de ces structures a été réalisée par Barna et
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FIGURE 1.13 - Evolution du modéle des zone de structures en fonction du taux d’impuretés [BA95].

Adamik [BA95](cf. figure 1.13). L’introduction d’impuretés favorise une deuxiéme nucléa-
tion au niveaux des zones I, T et II. Plus le niveau d’impureté augmente, plus le nombre
de renucléations augmente, tout en inhibant la croissance des grains. Ainsi, on constate
que la taille de grain moyenne diminue avec ’augmentation du taux d’impuretés dans
la chambre. Il y a beaucoup plus de grains dans 1’épaisseur au niveau des structure de
type I. Au final, si le taux d’impuretés est suffisamment élevé, les structures colonnaires

disparaissent, éliminant ainsi la possibilité de réaliser des dépot de type T ou L.

Les zones de types I sont aussi trés sensibles au bombardement ionique, provoqué
par une polarisation du substrat. Ainsi, Messier et al. [MGR84] ont établi que la zone I
était progressivement réduite au profit de la zone T si la polarisation du substrat était
augmentée, comme illustré en figure 1.14 (essais réalisés sur des échantillons de T'iBs,
WOs3 et SiC'). L’auteur met ainsi en exergue que la température n’est pas le seul moyen
de controler efficacement le type de microstructure, et que la polarisation du substrat
permet aussi d’augmenter la mobilité atomique pour permettre une meilleur croissance
au cours du dépot, favorisant ainsi la zone T. Il souligne d’ailleurs que cette zone n’est a
priori pas définie, en théorie, pour des dépot dont le substrat n’est pas polarisé.

La structure de type I n’existe pas en pulvérisation cathodique magnétron. Ce résultat
a été publié par Kelly et al. [KA0O|, et est illustré en figure 1.15.

N

La zone I est dans son ensemble une structure peu dense et instable a cause de la
grande proportion de joints de grains, et surtout difficile & réaliser (faible température,
polarisation du substrat et forte pression sont nécessaires). Cette structure est, d'un point
de vue mécanique, peu intéressante dans le contexte de cette étude. En effet, une faible
densité implique un module d’élasticité plus faible que son équivalent sur une structure
dense. Il est cependant intéressant de connaitre son domaine d’existence, ne serait-ce que

pour éviter de fabriquer des films minces qui ont cette structure.
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FIGURE 1.14 — Modéle des zones de structures proposé par Messier pour tenir compte du bombar-
dement ionique[MGR84].

1.3.2 Dépot de type T

Les dépots de type T, sont issus d’une croissance compétitive ot plusieurs mécanismes
de nucléation et de croissance des grains définissent simultanément la cinétique et ’équi-
libre thermodynamique du dépot. La classification la plus répandue est celle admise par
Barna et Adamik [BA98|. Dans celle-ci, la zone T est une structure inhomogéne dans
I'épaisseur, avec des grains de taille trés faible (méme taille que les nucléons) au voisinage
du substrat et des grains plus large au fur et a mesure que le dépot s’épaissit. Il en résulte
une structure en « V » typique de cette structure (cf.figure 1.11). Cette structure résulte
d’une compétition entre les différents grains : au voisinage du substrat, seule la densité de
nucléation prédomine au détriment de la migration des joints de grains. Les grains proches
du substrat sont de taille voisine de celle des nucléons. Ces nucléons sont d’orientation
cristalline aléatoire. Au fur et & mesure que le dépot s’épaissit, la température a la sur-
face du dépot augmente et permet une meilleure mobilité des joints de grains : les grains
s’élargissent jusqu’a devenir colonnaires. Passé ce stade, les grains restent colonnaires, et
les processus de croissance se font par minimisation de 1’énergie d’interface et de surface.
Les structures de zone T sont définies selon Barna pour des températures de dépot allant
de 20% a 40% de la température de fusion. Au dela, la température est suffisamment
importante pour que la mobilité atomique provoque la prédominance des mécanismes de

minimisation de I’énergie de surface et d’interface.

Pour Thornton, cette zone peut étre assimilée a une zone de type I dont il est difficile
de définir la taille des grains. Elle apparait ainsi fibreuse et posséde une densité de joints
de grains suffisante pour que le matériau ait la cohésion intergranulaire nécessaire pour

assurer la tenue mécanique du matériau [Tho86.

Les dépots de type T sont peu ou prou influencés par I'inclusion d’impuretés. Ainsi,
si 'on se référe a la figure 1.13, on constate qu’il est nécessaire d’inclure une quantité
importante d’impuretés pour déclencher des renucléations en nombre suffisant pour que
la deuxiéme partie du dépot, habituellement colonnaire, soit entiérement morcelée. Dans
ce cas la, il est difficile de faire la différence entre une zone I et une zone III, les frontiéres
qu’étaient les zone T et II ayant disparu. Par ailleurs, il est intéressant de remarquer

que l'inclusion d’une quantité intermédiaire d’impuretés permet de favoriser la zone T au
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FIGURE 1.15 — Modéle de Kelly relatif aux dépot par pulvérisation cathodique magnétron.

détriment de la zone II. En effet, les impuretés se déposent aux joints de grains deés la
nucléation, permettant les renucléations. Si toutes les impuretés de la chambre sont ainsi
consommeées dans les premiers instants du dépot, rien n’empéche les croissance colonnaires
des grains. Cependant, les impuretés déja incluses empéchent la mobilité des joints de
grains, empéchant ainsi la formation de la zone II.

En ce qui concerne le bombardement ionique, la figure 1.14 illustre, comme cela a
été précisé précédemment, que la structure de type T est favorisée par le bombardement
ionique au détriment de la zone 1. En effet, le bombardement ionique induisant un réchauf-
fement local & la surface du dépot, la mobilité atomique est améliorée et favorise donc la
croissance des grains, éliminant les petits grains typiques de la zone de type L. Il est inté-
ressant de remarquer qu’augmenter la polarisation du substrat ne permet pas a la zone II
de se développer au détriment de la zone T. Cela prouve que les mécanismes favorisant la
nucléation intitiale avec une orientation aléatoire des nucléons sont prédominants sur la
minimisation des énergies de surface que pourrait provoquer un bombardement atomique.

La structure de type T n’existe a priori pas en pulvérisation cathodique magnétron
si 'on se réfere aux travaux de Kelly et Arnell [KA00] [KA98]. Dans le cas des dépots
magnétrons, ces auteurs ont proposé une classification résumée en figure 1.15

Les dépots de type T sont tres largement répandus en pulvérisation cathodique. Leur
taille de grain s’élargissant au fur et & mesure que le dépot s’épaissit, leur densité est a

priori correcte pour assurer une bonne tenue mécanique.

1.3.3 Dépots de type 11

Comme cela a été évoqué précédemment, la structure de type II est une zone dite de
restructuration. Autrement dit, la mobilité atomique est suffisante pour permettre une ré-
organisation compléte du réseau cristallin en minimisant 1’énergie de surface et d’interface.
Il en résulte une structure colonnaire dont la taille des grains est largement supérieure a la
taille des nucléons. Si I'on se référe & Thompson et aux éléments de croissance des grains
présentés dans le §1.2, les joints de grains sont donc suffisamment mobiles pour permettre
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une croissance des grains jusqu’a atteindre un équilibre thermodynamique ot I’énergie de
volume, qui tend a faire croitre les grains, compense ’énergie de surface et d’interface,
ce qui permet de contenir les grains dans un volume fini. La croissance des grains se fait
selon plusieurs processus de diffusion, a savoir diffusion a travers les joints de grains (qui
permettent la mobilité de ceux-ci), en surface des joints de grains, diffusion a la surface
du substrat et sur la surface libre du dépot. Par contre, la diffusion en volume ne fait
pas partie des mécanismes participant a I’élaboration de ce type de structure. Les plans
cristallographiques dominants sont ceux qui minimisent I’énergie de surface et d’interface,
a savoir les plans denses. Dans le cas de dépots métalliques cubiques a faces centrées, ce
sont donc des plans (111).

Le domaine d’existence de la structure de type II n’est pas influencé par le bom-
bardement ionique et dépend seulement de la température, comme le montre Messier
[MGRS84] (cf. figure 1.14). En effet, selon 'auteur, le bombardement ionique intervient sur
I'ordonnancement des atomes & courte distance (de 1 & 10nm). Ainsi, seule les structures
atomiques de faible taille ont une mobilité atomique élevée, ce qui impacte seulement les
structures de type I et T.

En revanche, 'existence de la zone de type II est fortement influencée par les impuretés
présentes lors du dépot, comme 'ont montré Barna et Adamik [BA95| (cf. figure 1.13).
Ainsi, la zone II voit sa taille de grain diminuer en méme temps que les grains perdent
leur aspect colonnaire, et ce au fur et & mesure que le taux d’impureté augmente. Ceci est
dt une nouvelle fois & I'inhibition de la croissance des grains par des impuretés se placant
aux joints en formant des précipités et créant ainsi des barriéres de diffusion.

En ce qui concerne l'existence de la zone II sur les batis de pulvérisation cathodique
magnétron, la zone II existe pour des faibles températures [KA98|, de 15% a 35% de la
température de fusion (cf. figure 1.15). L’apport énergétique du magnétron, qui concentre
I’ensemble du plasma dans une colonne située entre la cible et le substrat, permet en effet
une mobilité atomique élevée, et donc un processus physique de minimisation des énergies

de surface et d’interface, favorisant 1’orientation des grains vers une structure colonnaire.

1.3.4 Dépots de type III

La zone de type III est une zone dont le domaine d’existence est situé a de plus hautes
températures de dépot (aux alentours de 70 & 90% de la température de fusion). Dans ces
conditions, la diffusion en volume prédomine et les grains deviennent équiaxes, c’est a dire
d’orientation cristalline aléatoire. Il en résulte ainsi une structure avec plusieurs grains
dans I’épaisseur, de tailles homogénes et rugueuse en surface. C’est le type de structure le
plus répandu parmi les métaux issus des procédés de fonderie, du fait de la température
élevée (proche de la température de fusion). Dans le cas des dépots métalliques, cette
structure se retrouve assez fréquemment dans les dépots issus des procédés d’évaporation
par arc. En effet, les atomes étant évaporés par arc électrique, leur température est lo-
calement élevée lors du dépot, et ce malgré un éventuel refroidissement du substrat. Les
tailles de grains sont donc relativement importantes par rapport a la taille des nucléons.

Cependant, pour Barna et Adamik [BA9S|, on peut aussi attribuer cette structure a
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des grains nanométriques orientés aléatoirement, qui auraient été créés durant le dépot
suite a 'inclusion d’impuretés. Ainsi, la seule différence entre une zone I et une zone III
dans le cas d'un dépot avec un taux d’impuretés important est la taille des grains.

Pour les dépots avec magnétron, le domaine d’existence se situe a partir de 50% en-
viron de la température de fusion, comme le montre la figure 1.15. En ce qui concerne
le bombardement ionique, celui-ci permet de décaler vers de plus faibles températures les
domaines d’existence des différents types de dépots.

Cette structure n’est pas forcément la plus stable, et tend a évoluer vers la structure
de type II.

Pour conclure

Cette partie a présenté les différents types de microstructures propres aux couches
minces déposées sur substrat. Cette classification permet de les situer par rapport aux
modes de dépot et a leurs différents parameétres. Nous présentons dans la partie suivante
les contraintes résiduelles qui peuvent étre présentes dans les couches minces sur substrat.
Nous en présentons plus particulierement les origines ainsi que les différents mécanismes

physiques qui ameénent la création de contraintes résiduelles dans les couches minces.

1.4 CONTRAINTES RESIDUELLES

Le dépot de couches minces métalliques engendre des contraintes en leur sein. Ces
contraintes ont deux origines : thermique, due au refroidissement de la couche mince et
de son substrat aprés le dépot, et microstructurale, due a la microstructure et a I’enchai-
nement des étapes thermodynamiques de croissance de la couche. La notion de contrainte
sera développée en détails dans le chapitre 3, car il s’agit d’une notion de mécanique. Ce-
pendant, afin de comprendre cette sous-partie, cette notion sera dans un premier temps
succinctement introduite.

Au cours du dépot, des contraintes peuvent apparaitre au sein du matériau. Il s’agit
du rapport de I'ensemble des forces que subit le systéme divisée par la surface, et est
exprimée en MPa. Ces notions sont introduites plus en détails dans le chapitre 3

Les déformations dans un film mince sont supposées biaxiales, c¢’est & dire isotropes
dans le plan défini par la surface de la couche mince. Autrement dit on suppose que la
valeur de la contrainte est égale dans les deux directions principales du repére principal
du plan défini par la surface du film (cf. figure 1.16). Dans ce cas 14, la relation entre le

%/

FIGURE 1.16 — Contrainte biaxiale dans un film plan sur un substrat.
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module d’élasticité et la contrainte biaxiale est définie selon la loi de Hooke :

o= FEye = £ (1.11)

L’étude des contraintes internes dans les films minces est connue d’un point de vue
théorique depuis Stoney en 1909 [Sto09], ot celui-ci a mis en équation 'influence des
contraintes internes d’un dépoét sur substrat circulaire en analysant la courbure de celui-
ci. Les principales hypothéses qu’il a utilisées sont les suivantes :

— D’épaisseur du film est négligeable devant 1’épaisseur du substrat,

— les déformations sont supposées faibles (de l'ordre de 1% au maximum).

La forme simplifiée par ces hypothéses est la suivante :

~

><1>< g>< Es
R tf 1—VS

(1.12)

g =

| =

avec o la contrainte biaxiale du film mince, ¢, I’épaisseur du substrat, t; ’épaisseur du
film, R le rayon de courbure du substrat, F, le module d’¢lasticité du substrat et v,
son coefficient de Poisson. Des définitions plus détaillées sur les modules d’élasticité, les
coefficients de Poisson et les notions de contrainte seront données dans le chapitre 3. Cette
équation pose la base de I’étude des contraintes internes par la méthode expérimentale
de la courbure de wafer. Aprés les travaux de Stoney, les études des contraintes et des
déformations ont été délaissées jusqu’au début des années 70[DN88|. Depuis, bon nombre
d’auteurs se sont intéressés a cette problématique [Cam70|[Kin72].

De par sa nature, le procédé va engendrer des contraintes dites thermique dans le
dépot et sur le substrat. Ces contraintes sont issues de la différence entre les coefficients
de dilatation thermique du dépdt et du substrat et sont expliquées dans le §1.4.1. Ces

contraintes peuvent étre suffisantes pour induire un endommagement du matériau.

L’autre type de contrainte est celui d’origine microstructurale, ou contrainte interne.
En effet, il a été expliqué dans les sous-parties 1.1 1.3 que les dépots pouvaient avoir
des différences morphologiques, des phases de densification et des orientations cristallines
différentes : ces caractéristiques peuvent amener a des contraintes au sein du dépot : on

les appelle parfois les contraintes internes, ou contraintes intrinseques.

1.4.1 Contraintes thermiques

Les contraintes thermiques sont issues soit de la différence de température entre deux
matériaux possédant les mémes propriétés thermiques, soit de la différence de coefficient
de dilatation thermique de deux matériaux a la méme température. Si 'on considére
un barreau unidimensionnel, comme illustré en figure 1.17 soumis & une différence de

température T —T5, celui-ci subira un dilatation dimensionnelle L— Ly dont la déformation

L—Lg
Lo

entre la différence de température et la déformation est appelé le coefficient de dilatation

(e = ) dépendra directement de la température. Le coefficient de proportionnalité
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7
(a) Film libre sans (b) Dilatation négative (c) Introduction de déformations
contrainte sur substrat avec changement de pour assurer la continuité entre
volume isotrope le film et le substrat

FIGURE 1.18 — Développement des contraintes thermiques lors du dépo6t d’un film mince.

thermique, et est défini par ’équation 1.13.

AL

1, —oll=T) (1.13)

Le cas du barreau unidimensionnel s’étend aux trois dimensions de l’espace. Si 'on
considére un film mince déposé sur un substrat a une température 7} qui refroidit & une
température T, sans contrainte initiale, la différence entre les coefficients de dilatation
thermique créé une différence de dilatation entre les deux matériaux, comme illustré en
figure 1.18. Le processus de formation peut étre divisé en trois étapes :

— dépdt d’un film sur substrat a température homogene (figure 1.18(a)),

— changement isotrope du volume du film lors du refroidissement par dilatation ther-

mique (figure 1.18(b)),

— le film est attaché au substrat et compense donc la dilatation thermique par une

contrainte (en tension dans le cas de la figure 1.18(c)) pour en rester solidaire.

En combinant I’équation 1.12, relative a la contrainte d’un film sur substrat circulaire
selon Stoney [Sto09], avec I’équation 1.13, relative a la dilatation thermique créée par une
variation de température T, — 77 , on obtient une relation entre la courbure du wafer, les
épaisseurs , les modules d’élasticité et les coefficients de Poisson du film et du substrat :

E, t*1 —-F

f
o= = Aa(Ty — T 1.14
1—V56tfR 1—l/f (2 1) ( )
Ces équations rendent donc compte de I’évolution de la courbure du substrat lors d’une
différence de température : celle-ci peut étre retirée a la courbure finale du substrat pour

ne mesurer que les contraintes internes dues a la microstructure de la couche.
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fo

FIGURE 1.19 — Courbure du substrat sous 'effet des tensions de surface exercées par le dépot du
film.

1.4.2 Contraintes microstructurales

Outre les contraintes thermiques inhérentes a la chaleur créée lors de I’évaporation des
espéces atomiques au cours du dépot, 'ordonnancement de ces atomes en réseaux cris-
tallins, la réorganisation des plans cristallins en vue de minimiser les énergies d’interface
et la réduction de densité liée a la croissance des grains peuvent amener a la création de
contraintes internes. Doerner et Nix classent ces contraintes en deux grandes catégories
[DN8S] :

— les contraintes sur films trés minces et discontinus,

— les contraintes sur films épais et continus.

Le premier cas est celui des films dont ’épaisseur est de I'ordre de 10nm. A ces dimen-
sions, seules les énergies de surfaces et d’interfaces ont un effet sur une éventuelle courbure
du substrat. Ces énergies de surfaces, dans le cas d’un film déposé sur substrat, induisent
des contraintes de surface et d’interface dépendantes de ’aire de ces surfaces. Dans le cas
isotropique, on aura [VMKWG6S] :

d;

fz‘Z%‘-i‘AdA

(1.15)

avec 7; la tension de surface et A I'aire de contact moyenne entre les différentes interfaces.
Ainsi, la contrainte équivalente a celle qui serait présente dans le film pour que le substrat

présente la méme courbure est :

U:fz—i‘fl—fo

y (1.16)

avec ty I'épaisseur du film, f> la contrainte de tension de surface libre du dépot, f; la
contrainte de tension d’interface entre le dépot et le substrat et fy la contrainte de surface
libre de la face arriére du substrat. Cette contrainte, pour des valeurs de fo + f1 — fo =
0,5J-m~2 et une épaisseur d’environ 10nm vaut environ 50 MPa. Des modéles plus com-

plets sont exposés dans les travaux de Spaepen [Spa00].

Le deuxiéme cas est celui des films continus et homogénes. De maniére générale, les
contraintes introduites microstructurellement sont généralement en tension. Plusieurs mé-
canismes inhérents au dépot peuvent intervenir dans la création des contraintes internes :

— les effets cinétiques d’une croissance non équilibrée,

— la croissance des grains,
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— la disparition des lacunes atomiques,
— la relaxation aux joints de grains,
— la contraction des vides aux joints de grains,

— les précipitations et transformations de phases liées aux impuretés.

Les effets cinétiques, mis en préambule dans la revue de Doerner et Nix [DN88|, sont
donnés comme étant une cause nécessaire a la formation de contraintes et ont été expliqués
dans la sous-partie 1.2. Pour rappel : la cinétique de dépot doit étre supérieure a la
cinétique de réarrangement des atomes de la surface pour créer des contraintes. Une
deuxiéme considération cinétique a prendre en compte est la relaxation des contraintes.
Ce phénomeéne est directement dépendant de la diffusion des espéces atomiques dans la
couche mince et du niveau de contrainte présent : plus celui-ci est élevé, plus la relaxation
sera importante. Cette relaxation des contraintes, suivant sa cinétique, peut ainsi étre

directement en compétition avec la génération des contraintes internes.

Les cinq autre mécanismes reposent sur une densification du matériau, autrement dit
sur une contraction de la matiére qui résulte en une contrainte en tension pour rester
solidaire du substrat. Nous détaillons ici deux modeéles : la croissance des grains et la
disparition des lacunes atomiques (les plus courants lors des dépots). La croissance des
grains est un moteur pour la création de contraintes biaxiales en tension au sein du film.
Comme cela a été détaillé dans le §1.2, la croissance des grains permet de minimiser
I’énergie de surface. La densité des joints de grains étant plus importante que celle des
grains, la croissance des grains impliquerait un rétrécissement volumique si la couche
n’était pas solidaire du substrat : les contraintes sont donc en tension. La contrainte o,
résultant de la croissance des grains dont la taille varie de Ly & L peut étre exprimée en
fonction de ces valeurs selon le modeéle de Chaudhari [Cha72|, dont la démonstration est

en annexe A.l.
E 1 1

Ogy = Oyy = 21__—VACL <Z — L_O) <117)

avec F et v le module d’élasticité et le coefficient de Poisson du dépdt, Aa le volume
des joints de grains appelés a disparaitre par unité d’aire. Cette formule permet donc de
calculer la contrainte ajoutée & la contrainte initiale pour un dépot recuit dont la taille
de grain a varié de Ly a L. En tenant compte de 'équilibre avec I'énergie de tension
des joints de grains, et en la minimisant, le critére d’arrét de la croissance des grains est
effectif quand :
1 _1_3»d=-v ”2) (1.18)
Ly L 4F(Aa)
D’un point de vue cinétique, la cinétique de croissance des grains suit le modeéle de Shew-

mon [She69] :

dL DR

avec D le coefficient de diffusion du dépot, Q le volume atomique en m3-mol~!, &k la
constante de Boltzmann, T' la température et AP la différence de pression hydrostatique
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FIGURE 1.20 - Cinétique de la contrainte pour plusieurs tailles de grains initiales.

conduisant a une diffusion des joints de grains. Au final on a :

do _ AE AaDQy [ 4E(Aa)2<1 1) (1.20)

dt — 1—v kToL? 3y(1—v)\L Lo

Cette équation traduit la variation de la contrainte au cours du temps : celle-ci est di-
rectement dépendante des divers paramétres matériaux, et en particulier de la taille de
grain initiale. La figure 1.20 représente une abaque des cinétiques de croissance des grains
pour différentes tailles de grains initiales : on constate que plus la taille de grain initiale
est faible, plus la cinétique de la contrainte sera rapide, et plus le niveau de contrainte
sera ¢élevé. Il faut noter que si les contraintes maximales atteignent, pour une taille initiale
minimale de 1nm, des valeurs de l'ordre du GPa (contrainte largement supérieure a la
limite d’élasticité et a la contrainte a rupture de la grande majorité de métaux voire méme
des céramiques), cette théorie ne prend pas en compte 1’écoulement de ces contraintes par
relaxation aux joints de grains ot simplement par écoulement plastique. Ce modéle donne
des indices importants sur la capacité des dépots a créer des contraintes pouvant atteindre
plus de 1 GPa par croissance des grains jusqu’a ’équilibre, ainsi que les cinétiques asso-
ciées. On peut retenir, outre les valeurs de contrainte trés importantes, que les cinétiques
sont trés rapides, en particulier pour les grains dont la taille initiale est faible. Dans le
cas ol les contraintes dépassent largement les limites élastiques, il faut évidemment tenir

compte de I’écoulement plastique de la matiére et de la relaxation des contraintes.

Un autre mécanisme de génération des contraintes est ’annihilation des lacunes ato-
miques au joints de grains. Les lacunes sont mobiles au sein du réseau, selon des processus
diffusionnels identiques a ceux des atomes : les lacunes possédent donc un coefficient de
diffusion Dy, dont la cinétique est régie par la loi de Fick (exprimée ici dans la direction x) :

PO, _ 190, (1.21)
69372 l)]; é)t
avec C, la concentration des lacunes. Le modéle proposé par Doerner et Nix [DNS8S|
est représenté en figure 1.21 et permet d’établir les conditions aux limites pour résoudre
I’équation 1.21. Dans ce modéle, on considére que le joint de grain est perpendiculaire
au dépot et au substrat. Ainsi, les lacunes peuvent s’annihiler soit dans le plan du dépot
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Joint de grain

L

FI1GURE 1.21 — Concentration des lacunes au voisinage d’un joint de grain : modéle du joint de
grain perpendiculaire au substrat.

(création de contraintes), soit a la surface libre du dépot (réduction de I’épaisseur). On
suppose dans notre cas I'apparition d’une contrainte biaxiale en tension, selon plusieurs
hypotheése :
— L la taille de grain est grande devant le libre parcours moyen des lacunes par diffu-
sion,
— () est la concentration de lacunes pour une contrainte nulle au joint de grain,
— la concentration de lacunes au joint de grain Cy est la valeur d’équilibre apres
I’établissement d’une contrainte biaxiale o.
Les autres conditions aux limites sont les suivantes :
— conditions initiales : C'(z,0) = C; et C'(0,0) = Cy (discontinuité entre la concentra-
tion des lacunes du grain et la concentration du joint de grain a ¢t = 0),
— condition aux limites : C'(co,t) = 0.
On peut trouver en annexe A.1 le reste de la résolution de I’équation de Fick. La solution
de cette équation (cf. équation 1.21) est la suivante :

Z—g = (% - 1) (1 — exp (2°) erfe(z)) (1.22)

avec z qui vaut :
2E QD

* T 1=, LkTD,

Pour les faible valeur de z, on peut écrire :

4E (G Dy [ Dyt\'"?
i (e m (F) .

Doerner et Nix ont représenté, en figure 1.22, le niveau de contrainte en fonction du temps

(Dyt)"/? (1.23)

dans le cadre de cette théorie pour du Ni colonnaire dont la taille latérale des grains est
30nm et pour une concentration initiale de lacune de 1%. La diffusion des lacunes est
un phénomeéne thermiquement activé. Plus la température est élevée, plus le niveau des
contraintes dues a ’annihilation des lacunes est élevé, et atteint des valeurs de contrainte
de l'ordre du GPa, et ce pour seulement 1% de lacunes initialement. Encore une fois,
ce modeéle permet de comprendre la capacité importante qu’ont les lacunes atomiques a
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FIGURE 1.22 — Niveau de contrainte théorique pour une échantillon de Ni a 1% de lacune dans les
grains, et pour une taille de grain de 30nm.

créer des contraintes d’un point de vue théorique, et ne tient pas compte de la limite
d’élasticité des matériaux et de leur capacité a écouler ces contraintes par plasticité ou
visco-plasticité.

Les autres modéles (la relaxation aux joints de grain [Hof66] et la contraction des vides
aux joints de grain [RA75|), sont détaillés en annexe A.1. Une fois encore, les niveaux
de contrainte peuvent atteindre environ 1 GPa et ne tiennent pas compte de I’écoulement
plastique de la matiére, mais permettent de rendre compte de la capacité qu’ont ces défauts
a créer des niveaux de contrainte importants, et ce pour de faibles fractions volumiques
initiales de défauts (environ 1%). Le modéle important & retenir est celui de la croissance
des grains, car celle-ci conditionne les types de structures rencontrées. Suivant le type de

structure, le type et le niveau de contrainte ne sera pas le méme.

1.4.3 Contraintes selon le type de dépot

Les différents types de structures présentés dans le §1.3 n’ont pas le méme niveau de
contrainte interne car ils n’ont pas subi le méme historique physique de croissance des

grains.

Dépots de type I  Les dépots de type I, existant pour de faibles températures de dépot,
ont un niveau de contrainte trés élevé. En effet, leur faible taille de grain, proche de la
taille des nucléons implique, comme expliqué dans le §1.2, une densification importante
lors de la coalescence des ilots. Ainsi, le niveau de contrainte est élevé au voisinage du
substrat et est transmis, si les grains restent colonnaires, aux joints de grains. Thornton
illustre cela en figure 1.23 par un paralléle direct entre I’état de contrainte et la tempé-
rature de dépot. Si on considére que les températures de ce schéma correspondent aux
modeles des zones de structures, les zones de types I correspondent donc aux zones ot les
contraintes sont les plus fortes. Si les contraintes sont supérieures a la limite & rupture, le
dépot créé des décrochements de grains ponctuels ou se détache du substrat. Dans le cas
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FIGURE 1.23 — Représentation schématique des contraintes microstructurales et thermiques en
fonction de la température de dépot.
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FIGURE 1.24 — Contrainte moyenne d’une couche de Cr en fonction de son épaisseur.

ol le dépot se fait en présence d’impuretés, il a été vu que les grains fibreux de la zone
I n’existaient plus au profit de grains nanométriques équiaxes rassemblés en une struc-
ture proche morphologiquement de la structure de type III. Dans ce cas la, le niveau de

contrainte diminue et se rapproche des niveaux de contrainte des températures de dépot
élevées.

Dépots de type T L’état de contrainte dans un dépot de type T est particulier car ce
dépot est morphologiquement inhomogeéne. Ainsi, au voisinage du substrat, le niveau de
contrainte est élevé car les grains sont issus directement de la nucléation. Plus on s’éloigne
du substrat, plus le niveau de contrainte baisse au fur et & mesure que le dépot devient
colonnaire. Cette constatation est mise en évidence dans les travaux de Janssen [Jan07].
La figure 1.24 illustre I’évolution de la contrainte dans le film au cours du dépdét par la
méthode de courbure de wafer [JK04]. Le niveau de ces contraintes diminue au fur et a
mesure que le dépot s’épaissit. Deux explications sont possibles : tout d’abord, il a été vu
que la contrainte pouvait étre fonction du nombre de joints de grains par unité de volume.
Dans le cas de la zone de type T, le nombre de joints de grains dépend de I’épaisseur (plus

39
Cette thése est accessible a I'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2012ISAL0033/these.pdf

© [J. Martegoutte], [2012], INSA de Lyon, tous droits réservés



Chapitre 1

Contrainte (GPa)

[
'y
T

!
|

-2 1 1
0.01 0.1 1 10

Epaisseur (um)

FIGURE 1.25 — Evolution des contraintes biaxiales en fonction de I’épaisseur. e : Sans polarisation
du substrat. B : polarisation du substrat 75V.

t est grand, plus la fraction de joints de grains diminue) : par conséquent, la contrainte
dépend de I'épaisseur. La deuxiéme explication serait une relaxation des contraintes dans
I’épaisseur du dépot par diffusion aux joints de grains. Cette hypothése est cependant
remise en cause par Janssen qui a constaté que 1’évolution des contraintes allait dans le
sens d’une augmentation au fur et & mesure que 1’épaisseur diminue. Dans ce cas 1a, les
contraintes ne se sont donc pas relaxées mais sont « noyées » dans I’épaisseur du film.
Il en découle donc un état de contraintes inhomogéne dans ’épaisseur pour un film de
structure de type T.

Par ailleurs, les structures de type T sont favorisées par le bombardement ionique
dans le cas des dépots par pulvérisation cathodique. Ceci est aussi le cas pour 'état des
contraintes internes. Avec une polarisation du substrat et/ou en diminuant la pression de
la chambre, ’état des contraintes internes passe progressivement de la tension a la com-
pression. Ce phénoméne est illustré en figure 1.25. L’évolution des contraintes internes
est la méme que précédemment mais décalée en ordonnée vers des niveaux de contraintes
compressives. Ce phénoméne est effectif pour tous les types de structures. Le bombarde-
ment ionique, s’il n’a que peu d’effet pour modifier une microstructure [HR97|, permet
par un phénoméne d’implantation ionique d’étendre le réseau cristallin (par implantation
des ions argon), dont 1’état de contrainte entre en compression [TH89|. Des compléments
d’informations se trouvent dans les travaux de Thornton [TH89]|, en particulier sur 'in-
fluence du numéro atomique du métal pulvérisé sur la réflectivité des ions argon sur la
cible, ou encore sur 'influence de la pression d’argon sur I’état de contrainte de la couche.
Par ailleurs, on peut citer les travaux de Davis [Dav93| qui a développé un modéle per-
mettant d’évaluer 'apport du niveau de polarisation du substrat sur I’état des contraintes
compressives de la couche en sortie.

Pour résumer, les dépots de type T ont une contrainte inhomogéne dans 1’épaisseur,
qui est positive (en tension) et trés élevée au plus proche du substrat, et diminue pour se
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FI1GURE 1.26 — Frontiére entre les contraintes en tension et les contraintes en compression.

rapprocher de 0 au fur et a mesure que l'on s’en éloigne. Cette contrainte peut devenir
négative (en compression) si ’échantillon est soumis & un bombardement ionique. Cette
possibilité a une grande probabilité d’occurrence car les dépots de type T sont favorisés

par le bombardement ionique.

Dépots de zone II  Les dépots de zone II sont les dépots a structures colonnaires pré-
sentées dans le §1.3. Ces structures, comme cela a été expliqué dans le §1.2, sont issues
de mécanismes de croissance des grains avec densification du matériau. Par conséquent,
si I’on se référe au §1.4.2, les dépots de type II sont sujets a de larges contraintes internes
en tension. Ces données ont été confirmées par Thornton [TH89|, par Janssen [Jan07| et
plus récemment par Detor et al [Det+09|. Ce dernier a cependant établi une frontiére
entre les contraintes compressives et les contraintes de tension, en fonction de la pression
partielle d’argon et de la polarisation du substrat pour un échantillon de béryllium, repré-
sentée en figure 1.26. La présence de contraintes en compression pour les grande valeurs
de polarisation du substrat (bombardement ionique) est en adéquation avec les travaux
de Thornton [TH89| sur les effets du bombardement ionique.

Dans les travaux de Janssen les contraintes suivent dans ’épaisseur du dépot une ré-
partition compression - tension - compression, depuis l'interface avec le substrat jusqu’a
la surface libre du dépot. La compression au voisinage du substrat peut s’expliquer par
deux hypothéses : elle est soit issue des tensions de surfaces des ilots issus de la nucléation
[Lau81] [CTS00] [CSS00], ou créée par une population d’atomes en excés (bombardement
ionique, impuretés) [Cha+02] [FT02]. La tension s’explique par les mécanismes de coa-
lescence et de croissance des grains expliqués précédemment. La compression a la surface
libre du substrat a trois explications proches des précédentes : les tensions de surfaces,
noyées par les contraintes de tension jusqu’a présent, se révélent a nouveau [CTS00|, ou
bien des espéces atomiques sont introduites en excés par la surface [Spa00], ou bien des
espéces atomiques sont introduites en excés par diffusion aux joints de grains [Cha-+02].

Les contraintes de la zone II sont donc majoritairement en tension, ce qui s’accorde

avec les mécanismes de croissance des grains. Cependant, d’autre mécanismes tels que les
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tensions de surface ou I'inclusion d’atomes supplémentaire dans le réseau, peuvent amener
a la création de contrainte en compression. Dans ce cas la, on a observé a ce jour une
alternance compression - tension - compression des contraintes dans la couche.

Nous ne présentons pas ici les contraintes de la zone III, car peu d’auteurs se sont
intéressés a la présence des contraintes dans ce type de dépot. Ces structures étant issues
de procédés de recristallisation, ce qui implique une densification du matériau, on peut
s’attendre a ce que les contraintes présentes dans ce type de dépdt soient des contraintes

en tension.
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CONCLUSION DU CHAPITRE 1

Ce chapitre a présenté les différentes techniques de dépdts, la thermodynamique qui
y était associée ainsi que leur classification selon leur microstructure et les contraintes
internes. La technique de la pulvérisation cathodique est la plus utilisée, la plus référen-
cée dans la littérature et donc la plus maitrisée. Cette technique, trés adaptée pour les
dépots métalliques épais (en particulier avec les batis magnétron) est idéale pour réaliser
des dépots structurels ayant une fonction mécanique a remplir. L’évaporation par arc est
d’avantage utilisée pour les matériaux fonctionnels (électrique ou optique). Les cinétiques
de dépot sont plus lentes et les dépots sont moins denses que ceux fabriqués par pulvérisa-
tion cathodique : cette technique, bien que moins adaptée pour le dépot de métaux épais
structurels, a été utilisée pour synthétiser des couches minces d’aluminium et d’or, dont
les propriétés mécaniques sont présentées dans le chapitre 4. Enfin, le dépot électrolytique
est utilisé pour son faible cotit de revient et ses cinétiques de dépot intéressantes : les
couches d’or électrolytique ont été analysées mécaniquement lors des travaux de thése
de Cédric Seguineau [Seg09] et les résultats seront aussi présentés dans le chapitre 4 et
comparés avec les résultats de l'or évaporé.

Ce chapitre a aussi permis de nous doter d’outils d’identification et de classification
des microstructures en fonction de leur morphologie. Cette classification sera utilisée dans
le chapitre suivant pour identifier les microstructures des couches minces d’or et d’alumi-

nium.
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Chapitre 2

INTRODUCTION DU CHAPITRE 2

L’objet de ce chapitre est de présenter les différentes microstructures et analyses
physico-chimiques caractéristiques des échantillons d’or et d’aluminium. Nous rappelons
que le choix de ces matériaux (cf. introduction de la thése) est justifié par leur utilisation
dans la fabrication de microsystémes et par la possibilité de pouvoir comparer les résultats
avec une bibliographie trés riche. Nous étudierons en particulier 'impact des conditions de
dépdt sur les microstructures, et émettront quelques hypothéses (qui seront étudiées dans
le chapitre 4) sur les éventuels impacts des microstructures observées sur les propriétés
mécaniques.

La premiére partie de ce chapitre sera consacrée a 1’étude des moyens de caractérisa-
tion microstructurale. Outre les techniques d’observation classiques (microscopie optique
et microscopie électronique), succinctement expliquées, nous nous attacherons & présenter
également les techniques d’analyse chimique, a savoir I’Energie de Dispersion des rayons
X (EDX), la microsonde de Castaing ou encore la spectroscopie de masse des ions secon-
daires (SIMS). Enfin seront présentées deux techniques d’analyse cristallographique, la
diffraction des rayonnements dans la matiére, et en particulier la diffraction des électrons
rétro-diffusés (EBSD).

La deuxiéme partie de ce chapitre présentera ’analyse des échantillons étudiés dans le
cadre de cette thése. Ainsi, seront présentés :

— l'aluminium pulvérisé,

— l'aluminium évaporé,

— l'or électrodéposé,

— l'or évaporé.

La troisiéme et derniére partie s’attachera a comprendre les liens entre les microstruc-
tures et les procédés de dépot ayant servi a les fabriquer, ainsi qu’avec le matériau déposé.
Dans un premier temps, on étudiera 'influence du matériau choisi en comparant 1’or et
I’aluminium issus du bati d’évaporation. Puis dans un deuxiéme temps, nous étudierons
I'influence du procédé en comparant d’abord ’aluminium évaporé et I’aluminium pulvé-

risé, et en comparant ensuite 1’or évaporé et l'or électrodéposé.
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2.1 TECHNIQUES DE CARACTERISATION MICROSTRUCTURALE

2.1.1 Préparation des échantillons

La préparation des échantillons est essentielle pour effectuer une observation de bonne
qualité. De nombreux artéfacts peuvent venir polluer I’échantillon biaisant ainsi les conclu-
sions que l'on pourrait tirer de ces observations. Il existe plusieurs techniques de prépa-
ration des échantillons, chacune étant adaptée a la technique d’observation utilisée. Nous
présenterons succinctement les cas qui nous intéressent : les coupes transverses par polis-

sage, et les coupes transverses par ablation ionique (FIB pour « Focused ion Beam »).

2.1.1.1 coupe transverse par polissage

Le polissage est une technique tres utilisée en métallographie pour révéler les micro-
structures des métaux. Sa mise en ceuvre est simple, et ne nécessite qu'une polisseuse,
schématisée simplement par un disque en rotation, et des disques de polissage granuleux.
Le principe du polissage est le suivant : réduire la rugosité de surface en arrachant la
matiére a 'aide de grains abrasifs, la taille de ces grains conditionnant la rugosité. En
réduisant successivement la granulométrie, on réduit la rugosité de surface. Cette tech-
nique a cependant un inconvénient : en arrachant de la matiére, on plastifie le matériau
en profondeur d’un facteur de trois fois la taille des grains des disques de polissage (régle
empirique donnée par les constructeurs). Il est donc nécessaire de s’attarder sur chaque
disque afin d’éliminer la couche écrouie par 1’étape précédente. Les disques et solutions
de polissage mécanique peuvent se diviser en deux catégories :

— Le polissage mécanique,

— Le polissage mécano-chimique.

Dans le premier cas, on utilise des disques avec des grains de carbure de silicium (SiC) pour
le pré-polissage du disque 180 au disque 1200 (granulométrie décroissante, cf. annexe A.3).
La finition est assurée par des disques feutrés non abrasifs sur lesquels est pulvérisée une
solution colloidale diamantée jusqu’a une taille de 1 pm. Le polissage mécano-chimique
est quant & lui utilisé pour la finition « poli miroir » et utilise une solution d’OPH ©
(particules de silicium de 50nm dans une solution basique) sur un disque feutré non
abrasif. Le matériau est poli mécaniquement par les particules de Si et chimiquement par
la solution, contribuant a réduire davantage la rugosité en surface.

Pour polir correctement et de maniére reproductible une coupe transverse d’une couche
mince de 1pm, nous avons utilisé un outil utilisé pour les préparations en microélectro-
nique : une polisseuse ALLIED MultiPrep ©, représentée en annexe A.2. Cet outil permet
une bonne reproductibilité des polissages et du parallélisme du front de coupe, contraire-
ment au polissage manuel des échantillons massifs qui dépend entiérement de I'opérateur.

Ce dispositif expérimental a montré ses limites sur certains matériaux trés ductiles,
en particulier 'or. On peut voir sur la figure 2.1 un essai de polissage de I'or, poli de la
couche mince vers le substrat, et dans lequel 'or a été étalé sur le substrat. On remarque
aussi que la surface polie est trés endommagée, avec des traces de rayures provenant
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FIGURE 2.1 — Artéfacts liés au polissage d’une coupe transverse d’or.

probablement des grains et des disques de polissage. Pour s’affranchir des effets liés a la
ductilité du matériau, une autre technique de préparation des coupes transverses a été
utilisée : I'ablation par faisceau d’ions focalisé, ou FIB.

2.1.1.2 Coupe transverse par faisceau d’ions focalisés

Le faisceau d’ions focalisés, ou FIB, est un appareil trés semblable au microscope
électronique a balayage présenté dans le §2.1.2, et remplit une triple fonction :

— Imagerie d’ions secondaires,
— Dépot métallique assisté par faisceau ionique,
— Ablation ionique.

L’ablation ionique se présente comme une alternative technologiquement intéressante au
polissage pour plusieurs raisons : elle permet d’obtenir des rugosités largement plus faibles
que celle obtenues par polissage, en particulier sur les matériaux ductiles. Ensuite, le fait
de pouvoir focaliser un faisceau dans une zone bien définie permet de choisir des zones
d’intérét, ce qui rend cette technique trés utile en analyse technologique : on ne détruit
I’échantillon que localement. Cette technique est cependant cotiteuse en temps et en ma-
tériel. Le rendement ionique (ratio d’ions éjectés sur ions incidents) est compris entre
107! et 10? particules arrachées par ion incident [GS05|. La direction d’ablation au sein
du matériau peut dépendre de son orientation cristalline. De plus, celle-ci peut par un
effet d’endommagement par radiations, amorphiser le matériau sur quelques nanométres,
dégradant ainsi la qualité d’observation des microstructures. Cette couche amorphe peut
étre enlevée en effectuant plusieurs passes de faisceau successives combinées & une diminu-
tion du courant d’émission ionique. Au final, la préparation par FIB permet généralement
de visualiser des détails microstructuraux que ne nous permet pas le polissage mécanique,
mais n’est pas efficace sur tous les matériaux. Dans le cadre de cette étude, les meilleures
observations des coupes ont été réalisées grace a une préparation par FIB dans le cas de
I'or, et par une préparation par polissage dans le cas de I'aluminium.
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2.1.2 I’imagerie optique et I’imagerie électronique

Deux techniques de microscopie ont été utilisées afin d’extraire les parameétres micro-
structuraux : la microscopie optique et la microscopie électronique. La premiére technique
utilise 'interaction de la lumiére avec la matiére solide, la deuxiéme l’'interaction des élec-
trons. Par conséquent, les informations recueillies par chacune de ces techniques sont

sensiblement différentes.

2.1.2.1 L’interaction lumiére-matiére

Deux appareils utilisant de la lumiére blanche ont été utilisés au cours de cette étude.
Le premier est le microscope optique. Cette technique permet d’observer la matiére dans
les conditions ambiantes pour des grossissements pouvant aller jusqu’a x 100 dans le cadre
de ces travaux. Si cette technique n’est pas adaptée & 'observation microstructurale,
elle permet cependant de valider les différentes étapes de polissage et de repérer des
structures particuliéres, comme des empreintes d’indentation instrumentée (cf. chapitre 3).
Des informations complémentaires sur la microscopie optique sont disponibles dans les
ouvrages suivants : [CE02] [GG90].

Les mesures de rugosité ont été obtenues a l'aide d’'un autre appareil utilisant de la
lumiére blanche : le profilométre interférométrique. Le microscope interférométrique est
un appareil mesurant la topographie d’un matériau en se servant des franges d’interférence
de Michelson|Ste83|. Le principe est détaillé en annexe A.4|Laf+03]. Les résolutions sont,
pour le FOGALE ZoomSurf 3D® utilisé, de I'ordre de 1 A en résolution verticale et de
300 nm environ en résolution latérale (cette résolution dépend de 'objectif utilisé, celle
indiquée correspond & une résolution maximale pour un objectif x100) [BBPO05|.

2.1.2.2 Interaction électron-matiére

Un autre type d’instrument permettant d’imager a de faibles échelles de mesure est le
microscope électronique & balayage, ou MEB (SEM en anglais pour « Scanning Electron
Microscope »). Son principe repose sur la collecte des données d’interaction du balayage
des électrons sur la surface d’un échantillon conducteur (métallique ou métallisé) & ana-
lyser.

Le microscope utilisé est une ZEISS Ultra 55 & émission de champ, FEG pour « Field
Emission Gun » en anglais (schéma de principe en annexe A.5). Avec cet technique, les
électrons sont créés par effet tunnel a I'aide d’une pointe trés fine (en oxyde de zirconium)
placée dans un champ électrique de forte intensité (environ 1-107 V-em™!). L’avantage
majeur de cette technique est une résolution permettant des images nettes pour des gran-
dissements allant jusqu’a environ x500000, permettant la résolution de détails de I'ordre
du nanomeétre.

La figure 2.2 présente les deux types d’interactions utilisées en imagerie électronique.
Les électrons secondaires (figure 2.2(a)) sont les électrons éjectés directement par collision
électronique entre les électrons incidents et les électrons des couches supérieures du nuage
atomique. Ces électrons, émis directement depuis la couche superficielle du matériau et
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(a) Electrons secondaires (b) Electrons rétro-diffusés

FIGURE 2.2 — Interactions utilisées en microscopie électronique.

de faible énergie, renseignent sur la topographie de surface du matériau, et sont collectés
par des détecteurs de Everhart-Thornley|Com04] (mode SE). Les électrons rétrodiffusés
(figure 2.2(b)) sont les électrons qui interagissent avec les électrons du nuage électronique
de I'atome sans collision avec ceux-ci, et sont donc de haute énergie. L’énergie convoyée
par les électrons rétrodiffusés est proportionnelle a la racine carrée du numéro atomique
de I'atome analysé. Ces électrons sont ainsi utilisés pour 'analyse de contraste chimique
dans un échantillon : les phases riches en éléments lourds apparaitront plus brillantes que
les phases riches en éléments légers [Gol03| (mode BSE).
Quatre types de détecteurs ont été utilisés, a savoir deux détecteurs d’électrons secon-
daires et deux détecteurs d’électrons rétrodiffusés :
— le détecteur d’électrons secondaires « in-lens », situé directement dans la colonne :
haute résolution (grandissement jusqu’a x500000),
— le détecteur d’électrons secondaires « SE2 », situé a I'extérieur de la colonne : vi-
sualisation du relief (grandissement jusqu’a x100000),
— le détecteur d’électrons rétrodiffusés « ESB », situé dans la colonne : faibles tensions
d’accélération (faible contraste chimique),
— le détecteur d’électrons rétrodiffusés « ASB », situé sous la colonne (détecteur annu-

laire) : bon contraste chimique pour des tensions d’accélération supérieures a 5kV.

2.1.3 Analyse chimique

Pour identifier clairement les espéces chimiques présentes au sein d’un matériau, nous
avons utilisé au cours de cette étude trois moyens techniques :

— I'énergie de dispersion des rayons X,

— la microsonde de Castaing,

— la spectroscopie de masse d’ions secondaires.

Les deux premiéres techniques reposent sur une interaction entre les électrons et la
matiére, la derniére est basée sur la détection d’ions secondaires arrachés a 1’échantillon

par un faisceau d’ions primaires.
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FI1GURE 2.3 — Interaction électron-matiére : génération des rayons X.

2.1.3.1 L’énergie de dispersion des rayons X

Les détecteurs d’énergie de dispersion des rayons X, ou EDX (EDS en anglais pour
« Energy Dispersive x-ray Spectroscopy »), sont des équipements directement implantés
dans les MEB. Ils s’utilisent en balayant le matériaux, comme en imagerie, et recueillent
les informations chimiques en analysant les rayons X émis par I’échantillon soumis au
faisceau électronique. Plus précisément, 1’énergie du photon X émis par la matiére cor-
respond a I'énergie de désexcitation de I'atome, traduisant un retour a 1’état d’équilibre
(cf. figure 2.3)[Gol03||Bri08|. Nous avons utilisé deux types de détecteur : un détecteur a
diode refroidie par azote, et un détecteur SDD (cf. annexe A.6).

L’objectif des analyses chimiques est d’identifier les cas de diffusion chimique des
éléments du substrat au sein de la couche, et dans notre cas la diffusion du silicium
a travers la couche métallique d’aluminium ou d’or. En ce qui concerne ’EDX, il existe
deux modes opératoires : le premier consiste & analyser directement la surface par pointage
de la zone d’intérét et détecter d’éventuelles traces chimiques du substrat (diffusion par
exemple). Cette technique est cependant limitée par le fait que la poire d’interaction
des électrons avec 'aluminium effleure le substrat, comme cela est illustré en figure 2.4
(simulation réalisée avec le logiciel CASINO pour une tension d’accélération des électrons
de 10kV et une épaisseur d’aluminium de 1 pm). Une autre technique consiste a analyser
en EDX un profil d’éléments chimiques directement sur une coupe transverse. Cependant,
la poire d’interaction présentée en figure 2.4 a aussi une dimension latérale du méme ordre
de grandeur que I’épaisseur de la couche. Ainsi, méme si les interfaces sont bien nettes,

les profils de concentration indiqueront une transition de concentration progressive.

2.1.3.2 Microsonde de Castaing

La microsonde de Castaing, implantée dans les équipements MEB, se distingue de
I’analyse EDX par le fait qu’elle nécessite un courant électronique plus important. C’est
pourquoi un équipement adapté a ce type d’analyse est nécessaire. Le principe est simple
(cf. figure 2.5) : une sonde génére un courant d’électrons important sur un échantillon,
lequel réémet des rayons X selon le méme principe que celui de 'EDX (cf. figure 2.3). Ces
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FIGURE 2.4 — Poire d’interaction des électrons accélérés a 10kV avec une couche d’aluminium de
1 pm.

Cristal monochromateur

electrons issus
de la microsonde

Détecteur

FIGURE 2.5 — Principe de I'analyse par microsonde de Castaing.

rayons X passent a travers un cristal monochromateur qui permet de séparer les longueurs
d’onde selon les angles de diffraction régis par la loi de Bragg. En sortie du cristal, les
longueurs d’onde sont analysées a 1’aide d’un détecteur & ’argon. Le principe de celui-
ci, illustré en figure 2.6, est basé sur la récolte du courant d’ionisation des ions argon
provoqué par les rayons X. Ce courant est lui aussi proportionnel a I’énergie, ou longueur
d’onde, de ces rayons X [Gol03]. Les spectres RX sont donc reconstitués en analysant tous
les angles de diffraction, qui correspondent chacun a une longueur d’onde a analyser.

L’avantage principal de la microsonde de Castaing est une meilleure résolution des
spectres, qui permet une analyse quantitative si des étalons sont utilisés en préambule de
chaque analyse. Les concentrations minimales détectables sont de 100 ppm. Cette tech-
nique est trés adaptée a 'étude des couche minces, car elle permet de discréditer les effets
de substrat si I’épaisseur de la couche est connue. L’inconvénient de cette technique est le

temps d’acquisition beaucoup plus long en raison du balayage en longueur d’onde réalisé
[Cha+07].
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FIGURE 2.6 — Détecteur de photons X pour microsonde de Castaing.
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FIGURE 2.7 — Principe de I'analyse SIMS.

2.1.3.3 Spectroscopie de masse des ions secondaire

La spectroscopie de masse des ions secondaires (ou « Secondary Emission Ion Spec-
troscopy » en anglais, ou SIMS) repose sur Ianalyse des ions extraits de 1’échantillon par
bombardement ionique (cf.figure 2.7). Pour cela, un faisceau d’ions primaires (césium
pour une source cationique ou oxygéne pour une source anionique) bombarde dans une
enceinte sous vide ’échantillon & analyser. Les courants d’émission doivent étre suffisam-
ment importants pour provoquer une érosion du matériau a analyser, qui se traduit par
I'émission d’ions secondaires issus de I’échantillons [BRWS8T7|. Ces ions secondaires sont
ensuite dirigés vers le spectrométre de masse magnétique, ou il sont séparés selon leur nu-
méro atomique. Les courbes obtenues correspondent a des nombres de coups par éléments
identifiés en fonction du temps d’érosion ionique. Si les vitesses d’érosion sont connues
et calibrées, il est alors possible de remonter directement & la profondeur d’érosion. Les
nombres de coups renseignent ainsi qualitativement sur les concentrations des espéces dé-
tectées en fonction de la profondeur d’érosion. En ce qui concerne I'analyse quantitative,
les rendements ioniques, i.e. le nombre d’atomes secondaires éjectés par ion primaire inci-
dent, différent selon les matériaux. Pour obtenir des profils de concentration quantitatifs,

il est nécessaire de calibrer les instruments avant chaque mesure[Nie0§].

2.1.4 Analyse cristallographique par diffraction des électrons rétrodiffusés

Le MEB permet d’analyser la topographie d'un échantillon aux échelles micromé-
triques, voire nanométriques dans le cas d'un MEB-FEG, alors que 'EDX, la sonde de
Castaing et le SIMS permettent de recueillir les informations sur I'identification chimique
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FIGURE 2.8 — Représentations schématiques de la maille cubique et de leur plans principaux.
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FIGURE 2.9 — Principe de la diffraction d’un faisceau électro-magnétique incident sur un cristal de
distance inter-réticulaire dpy;.

des éléments a ’échelle atomique. A une échelle plus large, il s’agit de savoir comment les
atomes, identifiés par analyse chimique, s’organisent entre eux pour former des structures
cristallographiques. Cette analyse a été réalisée avec un appareil directement implanté
dans un MEB-FEG : une caméra d’analyse de la diffraction des électrons rétrodiffusés (ou
EBSD pour « Electron Back Scattered Diffraction »).

Un cristal est une organisation périodique des atomes selon des orientations bien défi-
nies. Au sein de ces structures répétitives, appelées réseaux, des structures géométriques
révélatrices de ces réseaux apparaissent et permettent de les identifier. Prenons le cas
d’une maille cristalline simple : la maille cubique, caractéristique de beaucoup de mé-
taux purs et représentée en figure 2.8. Un cristal de maille cubique est constitué d’une
reproduction quasi-infinie du motif représenté en figure 2.8(a). Les plans géométriques
représentés dans les figures suivantes sont des plans possibles de diffraction. Ces plans
sont caractérisés par leur distance inter-réticulaire djy;, représentée en figure 2.9 : il s’agit
de la distance entre deux plans équivalents successifs dans le réseau.

Le principe de la diffraction des électrons rétrodiffusés repose sur la capacité des cris-
taux a diffracter des rayonnements a travers leur propre réseau. Le principe de la dif-
fraction est résumé en figure 2.9. Le faisceau incident de longueur d’onde A arrive sur le
plan d’'un réseau cristallin de distance inter-réticulaire dyy; selon un angle . Ce faisceau
est diffracté, et les maxima d’intensité sont détectés en sortie pour des angles de 260 qui
vérifient la loi de Bragg :

2dp Sin 0 = nA\ (2.1)

avec n un nombre entier, et A la longueur d’onde de I'onde incidente, ici directement liée
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FIGURE 2.10 — Principe de ’EBSD.

a ’énergie des électrons. Dans le cas de 'EBSD, 'incidence 6 est fixée a 70°, seuls les
angles de sortie sont mesurés par projection des plans de diffraction sur un écran phos-
phorescent, sensible aux électrons. Les projections des plans de diffraction sur le détecteur
sont appelées les lignes de Kikuchi, comme représenté sur la figure 2.10(b)[SK09]. La me-
sure de l'inclinaison de ces lignes ainsi que leur position sur I’écran permet de remonter
a l'orientation des plans de diffraction, et donc & l'orientation du cristal. Pour pouvoir
identifier la nature des structures cristallines et leur orientation, les logiciels comparent
les clichés de diffraction avec une base de données de la plupart des phases cristallines
connues. Cette analyse associée avec un balayage électronique du matériau permet de re-
constituer des cartographies d’orientation cristalline des échantillons. Cette technique est
particulierement utile pour I’étude de 1’élasticité des matériaux, directement dépendante
des orientations cristallines.

Cette technique, dont les premiers clichés furent observés par Nishikawa et Kikuchi
en 1928, a atteint une maturité technologique grace aux algorithmes de reconnaissance
des clichés, a ’automatisation du dispositif et 'amélioration de la résolution des caméras.
Celles-ci sont aujourd’hui suffisamment résolues pour pouvoir mesurer des angles d’environ
un dixiéme de degré, ce qui permet de mesurer des variations de déformation du réseau

de lordre de 1%, et donc un état de contrainte interne.

2.2 RESULTATS EXPERIMENTAUX

Deux éléments de la table de Mendeleiev ont été étudiés : I'aluminium et ’or. Ces deux
matériaux ont été fabriqués a ’'aide des techniques expliquées dans le §1.1. Les résultats
de cette étude seront comparés aux parameétres microstructuraux de l'aluminium et de
I’or massifs, dont les principales propriétés physiques sont résumées dans le tableau 2.1,
d’aprés [Lym+61].

Les différents échantillons sont déposés sur substrat de silicium, avec des sous-couches
de diélectrique de SiOy — SigNy, et parfois avec des couches d’accroches. Le tableau 2.2
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référence tous les échantillons fabriqués et analysés. Le champ « type d’échantillon » est
appelé « Eprouvettes » dans le tableau 2.2 s’il s’agit d'un lot d’éprouvettes dont les ana-
lyses microstructurales ont été réalisées sur les bords de plaques. S’il est appelé « dépot »,
il s’agit d’'un dépot pleine plaque témoin n’ayant pas été utilisé pour fabriquer des struc-

tures de test. Il est appelé « Membranes » s’il s’agit d'un lot de membranes

Tableau 2.1 — Propriétés physiques de Paluminium et de l'or massifs[Lym+61].

Matériau | Densité (g-em=3) | Température de fusion (°C) | Chaleur de fusion (J-g=1)
Aluminium 2,6989 660,2 395.,4
Or 19,32 1063,0 67,4

Tableau 2.2 — Références et géométries de I’ensemble des échantillons fabriqués et analysés.

Référence Type d’échantillon | SiO — SigNy | Couche d’accroche | Epaisseur
Alu-AUX-W1 Eprouvettes NON NON ~ 950 nm
Alu-AUX-W2 Eprouvettes NON NON ~ 900 nm

Alu-CRP-GLW5 Eprouvettes OUI NON ~ 1000 nm
Alu-CRP-GLW7 Eprouvettes OUuI NON ~ 1000 nm
Alu-CRP-GLWS8 Eprouvettes OUI NON ~ 1000 nm
Alu-INL-PP Dépot NON NON ~ 750 nm
Alu-INL-1007 Eprouvettes OUuI NON ~ 1700 nm
Alu-INL-1103 Eprouvettes OUI Cr ~ 1200 nm
Alu-INL-GM Membranes OUI Cr ~ 1300 nm
Au-INL-PP Dépot NON Cr ~ 1000 nm
Au-INL-1105 Eprouvettes OUI Cr ~ 1000 nm
Au-LAAS Eprouvettes NON Ti-Cu ~ 5600 nm
Au-INL-GM Membranes OUul Cr ~ 1600 nm

2.2.1 Aluminium pulvérisé et aluminium évaporé

Lors de la synthése de l’aluminium, deux techniques, présentées dans le §1.1, ont
été utilisées : I'’évaporation par arc et la pulvérisation cathodique. L’évaporation par arc
a été réalisée a l'Institut des Nanotechnologies de Lyon (INL) avec un bati Alcatel©
pour évaporer de 'or et de ’aluminium. La pulvérisation cathodique a été réalisée par la
société AUXITROL avec un bati UNIVEX 450 C©, et par le Centre de Recherche Public
Gabriel Lippmann (CRP-GL), du Luxembourg, avec un bati de pulvérisation cathodique
assistée par plasma, « Plasma Immersion Ion Implantation and Deposition » (PIII & D),
assistance non mise en ceuvre lors du dépot d’aluminium. Les différentes conditions de
dépot sont résumeées dans le tableau 2.3.

Le procédé AUXITROL effectue une pulvérisation cathodique & courant continu, né-
cessitant plus de puissance incidente, contrairement au procédé du CRP-GL qui effectue
une pulvérisation cathodique RF, nécessitant une puissance incidente plus faible.

Les conditions de dépot par évaporation sont résumées dans le tableau 2.4. Le niveau
de vide est proche de celui des dépots AUXITROL. La distance de travail est importante
afin de réduire le rayonnement sur I’échantillon. Deux lots ont été réalisés a des dates
différentes, dates renseignés directement dans la référence de 1’échantillon.
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Tableau 2.3 — Références et conditions de dépot de 'aluminium pulvérisé.

Fabricant Référence Puissance Pression Distance de | Polarisation | Température
incidente (mbar) travail du substrat | du substrat
(W) (inm) (V) (°C)
AUXITROL | Alu-AUX 4000(DC) 8-107° 20 380 25
CRP-GL CRP- 300 3,7-1073 10 0 25
GLW5
CRP-GL CRP- 300 1,2-1071 20 0 25
GLWS

Tableau 2.4 — Références et conditions de dépot de Ialuminium évaporé.

Fabricant | Référence Tension Courant (mA) | Pression (mbar) Distance de
d’accélération travail (mm)
(V)
INL Alu-INL 9000 200-300 1-1077-1-107° 500

2.2.1.1 Observation des surfaces

Les surfaces des dépots d’aluminium pulvérisé sont représentées en figure 2.11. Le
grandissement est de x15000. On constate que les morphologies de surface sont diffé-
rentes pour les trois modes de dépot. Pour les dépots pulvérisés, on a les caractéristiques
suivantes :

— Dépot AUXITROL : grains petits, dépot dense et rugueux (pointes des grains vers

la surface),

— Dépots CRP-GL W5 : dépot dense, grains de taille importante, distribution bimo-
dale (cf. figure 2.11(b) : un grain plus gros que ses voisin), rugosité importante. Les
petites particules blanches sont probablement des particules d’oxyde d’aluminium,
trop petites pour pouvoir étre identifiées en EDX,

— Dépots CRP-GL W8 : dépot d’aspect poudreux avec un faible cohésion intergranu-
laire, rugueux, taille de grain importante (proche CRP-GL W5)

Les dépots d’aluminium évaporé (cf.figure 2.12) ont les caractéristiques suivantes : le
dépot est dense, rugueux, les grains de taille importante avec 14 aussi une distribution
bimodale.

Les rugosités de ces échantillons d’aluminium ont été extraites a I'aide du profilomeétre
interférométrique FOGALE ©présenté dans le §2.1.2 sur les parties « pleine plaque »
des éprouvettes. Les résultats sont présentés dans le tableau 2.5, les dispersions d’une

éprouvette a 'autre au sein d’'un méme lot sont faibles.

Tableau 2.5 — Rugosité des échantillons d’aluminium sur substrat silicium.

Echantillon Ra (nm) | Rq (nm)
Alu-AUX 3 )
Alu-CRP-GL-W5 23 30
Alu-CRP-GL-W8 33 44
Alu-INL-1007 28 45

60

Cette thése est accessible a I'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2012ISAL0033/these.pdf
© [J. Martegoutte], [2012], INSA de Lyon, tous droits réservés



Chapitre 2

A

A Grand. = 15.00 KX Signal A = InLens Date :18 Jan 2010 Tpm Grand. = 1500 K X Sina\A=SE1 Date :2 Aout 2011
EHT = 500kV ESBGrid= 815V WD = 23 mm EHT = 200 kV WD = 32mm
(a) Aluminium pulvérisé AUXITROL Brut (b) Aluminium pulvérisé CRP-GL Wafer 5 Brut

rand. = 15.00 KX Signal A = SE2 Date :13 Juil 2011

EHT = 200 kv WD = 3.0mm

(¢) Aluminium pulvérisé CRP-GL Wafer 8 Brut

FIGURE 2.11 - Surface a x15000 des dépdts d’aluminium pulvérisés.

X Signal A = SE2 Date 114 Mors 2011 1 m Grand. = 15.00 KX Signal A = SE2 Date :15 Sep 2011
AN 21 e EHL 2.0 I EHT = 200KV WD = 3.4 mm
(a) Aluminium évaporé INL 1007 (b) Aluminium évaporé INL-1103

FIGURE 2.12 — Surface 4 x15000 des dépéts d’aluminium évaporés.
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Tableau 2.6 — Identification des types de structure selon le modéle de Thornton sur les dépdts
d’aluminium.

Echantillon | Type de structure
Auxitrol Zone T
CRP-GL-W5 Zone II1
CRP-GL-W7 Zone III
CRP-GL-W8 Zone T ou III
INL-1210 Zone II ou III
INL-0311 Zone II ou III

2.2.1.2 Coupe transverse

Les échantillons ont été observés en coupe au microscope électronique a balayage apres
avoir été préparés par polissage mécanique. La figure 2.13 présente les différentes coupes
transverses des dépots d’aluminium pulvérisé. Les échelles ne sont pas forcément iden-
tiques, rendant difficile la comparaison, car la prise d’image au MEB doit étre rapide a
cause des effets de charge et de contamination de I’échantillon par les électrons. Nous
retenons les caractéristiques suivantes pour les coupes d’aluminium pulvérisé :

— Aluminium AUXITROL : grains petits au voisinage du substrat, et colonnaires au
voisinage de la surface, 4-5 grains dans ’épaisseur, épaisseur 1,05 pm (estimée sur
les images MEB),

— Aluminium CRP-GL W5 : grains équiaxes, 3-4 grains dans ’épaisseur, épaisseur :
1,1 pm,

— Aluminium CRP-GL WS : grains équiaxes, 5-6 grains dans ’épaisseur, épaisseur :
1,01 pm.

Les coupes transverses de I'aluminium évaporé sont représentées en figure 2.14. Les
caractéristiques retenues sont proches du dépot d’aluminium CRP-GL : les grains sont
équiaxes, avec 3 a 4 grains dans ’épaisseur. L’épaisseur de ces dépots semble inhomogéne
a l’échelle d’un cliché, mais il s’agit probablement d’un effet lié¢ au contraste trés poussé
qui ombrage la surface libre du dépot combinée a un effet du polissage.

Le modele utilisé pour identifier ces structures est le modéle de Thornton, présenté dans
le §1.3 [Tho74]. Les structures des dépots d’aluminium sont présentées dans le tableau 2.6.
Certaines structures sont difficilement identifiables de par le fait qu’elles sont situées a
la frontiére entre deux zones. De maniére générale, les dépdts d’aluminium AUXITROL
ont une structure assez proche de ce que l'on trouve dans la littérature sur les dépots
par pulvérisation cathodique [Jan07], aussi bien pour l'observation de surface que sur
les coupes transverses. Les dépots d’aluminium du CRP-GL ressemblent donc d’avantage
aux aluminiums évaporés en terme de structure transverse (et de topographie de surface

cf. paragraphe précédent).

2.2.1.3 Analyse chimique

Les échantillons d’aluminium ont été analysés avec différentes techniques de carac-
térisation chimique. L’analyse EDX ne permet pas de faire d’analyse quantitative mais
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300 nm Grand. = 4470K X Signal A = AsB Date :13 Juil 2011

e Grand.= 5405KX  Signal A=SE2 Date :11 Mai 2010
EHT = 2.00kV ESB Grid= 500V WD = 32mm EHT =1200kV WD = 33mm
(a) Aluminium pulvérisé AUXITROL Brut (b) Aluminium pulvéris¢ CRP-GL-W5 Brut

200 nm Grand. = 2642 K X Signal A = AsB Date :3 Aout 2011
EHT = 12,00 kV WD = 33mm

(¢) Aluminium pulvérisé CRP-GL-W8 Brut

FIGURE 2.13 — Coupes transverses des dépots d’aluminium pulvérisés. Les contrastes sont forts
pour révéler la microstructure, mais cachent les surfaces libres des dépots.

s S

200 nm Grand. = 25.66 KX Signal A = AsB Date :22 Mars 2011 1 pm Grand. = 10.81 KX Signal A = AsB Date :20 Juil 2011
EHT = 10.00 kv WD = 3.3mm EHT = 15.00 kv WD = 3.4 mm
(a) Aluminium évaporé INL 1007 (b) Aluminium évaporé INL-1103

FIGURE 2.14 — Coupes transverses des dépdts d’aluminium évaporés. Les contrastes sont forts pour
révéler la microstructure, mais cachent les surfaces libres des dépots.
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FIGURE 2.15 — Spectre EDX de la surface d’un couche mince d’aluminium AUXITROL de 1pm
d’épaisseur.
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FIGURE 2.16 — Analyse EDX sur coupe transverse d’aluminium pulvérisé AUXITROL.

est utile pour identifier rapidement et simplement les éléments chimiques présents, et en
particulier détecter les impuretés. La microsonde de Castaing a été utilisée pour analyser
les dépots d’aluminium AUXITROL et INL et permet d’établir une quantification des es-
péces chimiques dans la couche mince. Le SIMS a été utilisé pour analyser les échantillons
AUXITROL, INL et CRP-GL. Cette technique est elle aussi non quantitative dans le cas
des analyses effectuées dans le cadre de cette étude, mais permet d’identifier les cas de
diffusion.

La figure 2.15 représente le spectre de 'analyse EDX réalisé sur la surface d’'un échan-
tillon d’aluminium pulvérisé AUXITROL. On peut identifier deux éléments chimiques sur
ce spectre : 'aluminium et le silicium. Les différents échantillons ont été analysés suivant
le méme procédé. Les éléments détectés pour chaque échantillon sont reportés dans le
tableau 2.7.

Tableau 2.7 — Eléments chimiques détectés par analyse EDX sur les couches minces d’aluminium.

Auxitrol Al, Si
CRP-GL-W5 Al
CRP-GL-W7 Al O
CRP-GL-WS8 | Al Si, O

INL-1210 Al, Si

La figure 2.16 représente un profil EDX sur une coupe transverse d’aluminium pulvé-
risé réalisé par la société AUXITROL. Le profil en rouge est celui de 'oxygéne. Le nombre
de coups d’oxygene est faible, indiquant donc une trés faible quantité, voire pas d’oxy-
géne, dans la couche d’aluminium. Les deux profils étudiés sont celui du silicium en noir
et celui de 'aluminium en violet. Ils présentent une transition progressive a l'interface,

laissant présumer ainsi d’une interdiffusion des deux éléments. A ce stade, il est difficile
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FIGURE 2.17 — Analyse SIMS sur une surface d’aluminium pulvérisé AUXITROL.

de confirmer la nature de cette diffusion, de la quantifier ni méme de la valider, en raison
de la taille de la poire d’interaction qui fait 1,6 pm de diamétre (cf. simulation §2.1.3).
La figure 2.17 représente un profil SIMS du méme échantillon d’aluminium pulvérisé
AUXITROL. Les profils (silicium en noir, aluminium en violet) présentent une continuité
caractéristique des phénomeénes de diffusion. Dans ce cas, il semblerait qu’il y ait interdif-
fusion, ¢.e.’aluminium diffuse dans le silicium et le silicium diffuse dans 'aluminium. Il
semblerait que les échantillons n’ayant pas de sous-couche en oxyde-nitrure soient soumis
a une diffusion du silicium dans la couche d’aluminium. Des analyses EDX ont été menées
sur des coupes transverses d’aluminium INL ayant une sous-couche, mais la poire d’inter-
action des électrons ne permet pas de résoudre les cas de diffusion. Pour ces échantillons,
des analyses SIMS sont prévues et permettront de lever les incertitudes sur la diffusion
du silicium dans la couche métallique. On peut donc s’attendre d’un point de vue mi-
crostructural a 'apparition probable de précipités de Al-Si dans la couche d’aluminium,
pouvant entrainer un renforcement structural vis & vis du comportement mécanique.
Des analyses en microsonde de Castaing ont été réalisées sur les échantillons d’alumi-
nium pulvérisé AUXITROL et d’aluminium évaporé INL. Les résultats bruts sont présen-
tés dans le tableau 2.8. Ces taux de silicium sont importants, mais sont des artéfacts de
mesure dus a la faible épaisseur de ’aluminium, dont la masse ne suffit pas a absorber la
totalité des électrons incidents. Le logiciel a permis de calculer I'épaisseur théorique du
dépot INL-PP si on fait I'hypothése qu’il n’y a pas de silicium dans la couche d’alumi-
nium : 650 nm. Cette valeur étant inférieure a la valeur réelle mesurée par coupe transverse
(1050 nm environ), on peut en déduire, en renversant les hypothéses, qu’il y a bien du
silicium dans la couche d’aluminium, confirmant la diffusion de celui-ci & travers la couche
d’aluminium. L’analyse en microsonde de Castaing dans les mémes conditions est prévue
sur les échantillons du lot Alu-INL-1007 afin d’évaluer I'efficacité de la couche SigN,/SiOs

en tant que barriére de diffusion.

Tableau 2.8 — Taux massiques de silicium mesurés par microsonde de Castaing.

Echantillon | Taux massique de Si
AUXITROL 34%
INL 26%
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Tableau 2.9 - Taux d’indexation en analyse EBSD des échantillons d’aluminium. Le champ de
Panalyse englobe plusieurs centaines de grains.

Echantillon | Taux d’indexation (%)
Auxitrol 66.1
CRP-GL-W5 23.4
CRP-GL-W7 33.4
CRP-GL-W8 49.1
INL 69.3

2.2.1.4 Analyse cristallographique par EBSD

Les différents échantillons ont ensuite été analysés par EBSD. La distance de travail
est de 14mm, et la tension d’accélération est comprise entre 10kV et 15kV. Les dia-
phragmes, qui permettent de controler le courant d’émission, sont choisis en fonction de
leur capacité a fournir des clichés d’EBSD identifiables et a éviter les effets de charges sur
I'échantillon (diaphragmes de 60 pm et 120 pm). Par ailleurs, il est d’autant plus difficile
d’obtenir des clichés identifiables si la rugosité des échantillons est importante. Ceci est
problématique dans la mesure ou il est impossible de polir la surface d’une couche mince
de 1pm d’épaisseur sans 'endommager et sans perdre I'information cristallographique de
surface.

Les taux d’'indexation des différents échantillons, c’est a dire le pourcentage de pixels
dont le spectre est identifiable par logiciel, sont résumés dans le tableau 2.9. Ces taux
d’indexation indiquent le pourcentage de pixels indexés. Certains taux d’indexation sont
faibles car les algorithmes sont réglés de sorte que la fiabilité d’indexation soit la meilleure
possible, au détriment de la quantité de pixels indexés. Les analyses sont par conséquent
(pour les faibles taux d’indexation) fiables en ce qui concerne la texture cristallographique,
mais non fiables pour la mesure des tailles de grain. Les cartographies ont révélé, dans le
cas des échantillons CRP-GL trés rugueux, que seuls certains grains (les plus gros) ont
pu étre indexés, ces grains masquant les petits grains dans son voisinage. L’information
granulométrique sur les échantillons CRP-GL est a priori sur-évaluée.

Un exemple de cartographie sur 'aluminium AUXITROL est montré figure 2.18. La
légende représente les orientations cristallines principales, [100], [110] et [111], dans un
triangle avec des codes couleur associés en IPFZ, i.e. les orientations cristallines mesurées
par rapport a la normale du plan de I’échantillon (la direction « Z » par convention). Cela
permet ainsi de représenter directement 1’angle entre les plans cristallins de chaque grain
et la normale de I’échantillon. Cette représentation ne permet pas de savoir, pour deux
grains de méme orientation par rapport a la normale de I’échantillon, si ceux ci ont tourné
autour de cette direction (l'orientation dans le plan du dépot). Cette direction normale a
été choisie car il est supposé que la couche mince est orthotrope (isotrope dans le plan du
dépdt, et anisotrope dans le sens normal au dépot).

Trois parameétres sont analysés :

— la taille de grain (tableau 2.10),

— les figures de pole, qui indiquent 1’orientation cristalline de chaque pixel de la carte

dans un cercle gradué de 0° (centre) a 90° représentant 1’angle entre la direction
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FIGURE 2.18 — Cartographie de I'aluminium AUXITROL en IPFZ.

Tableau 2.10 — Tailles des grains des dépots d’aluminium pulvérisés et évaporés (intervalles de
confiance a 95%).

AUXITROL | 116 +=4nm
W5-2 208 + 32 nm
W8-2 166 + 21 nm

INL 658 & 27 nm

cristallographique et le repére ((Xo, Yo, Zp)) de I’échantillon,

— les textures dominantes & 20°, c’est a dire le pourcentage de pixels dont la direction

choisie est située dans un angle solide de 20° autour de la normale de 1’échantillon.

Les grains de I'aluminium AUXITROL sont plus fins que les grains des deux échan-
tillons d’aluminium CRP-GL. Concernant ces deux échantillons, la microstructure du W8
est plus fine que celle du W5. En ce qui concerne l'orientation cristalline, les textures
dominantes sont reportées dans le tableau 2.11.

Une texturation apparait sur I’échantillon AUXITROL : les familles de plans (110) et
(111) sont prédominantes. Les dépots d’aluminium du CRP-GL sont isotropes concernant
la cristallographie, malgré de légéres variations entre les trois lots de ce fondeur. Ainsi, si
le W5 est parfaitement isotrope, le W8 voit sa texture (110) augmenter au détriment des
textures (100) et (111) (cf. tableau 2.11). L’échantillon d’aluminium évaporé semble plus
texturé selon les plans (100). Une analyse détaillée de la figure de poles (cf. figure 2.19)
permet d’établir qu’il ne s’agit pas d’'une texture prononcée (100), mais d’une texture
(111) désorientée d’environ 50° par rapport a la normale de I’échantillon vers la direction
«Y » (texture qui apparait sur la figure de poles de droite en rouge). Autrement dit,
I'ensemble des grains a sa direction [111]| (« coin » de la maille cubique) tournée a 50°

Tableau 2.11 — Texture dominantes des aluminiums.

. Textures principales et prédominance
Echantillon (100) | (110) (i11)
Auxitrol 8% | 23% 23%
CRP-GL-W5 | 25% | 25% 25%
CRP-GL-W8 | 17% | 35% 21%
INL-PP 38% | 17% 13%
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Pole Figures
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FIGURE 2.19 — figure de pdles d’un aluminium évaporé INL.
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FIGURE 2.20 — Surface des échantillons d’or. Les échelles sont délibérément différente pour montrer
les microstructures (différence de taille de grain importante).

par rapport a la normale de I’échantillon ; les grains tournent autour de cet axe comme le
montrent les bandes circulaires présentes dans les figures de poles. L’analyse des figures
de poles des autres échantillons d’aluminium a confirmé que ceux ci ont bien une texture
isotrope dans les directions « X » et « Y » (dans le plan de la couche mince).

2.2.2 Or évaporé et or électrolytique

L’or a été réalisé selon deux procédés de dépot. Le premier a été électrodéposé, les
résultats étant publiés dans le cadre de la thése de Cédric Seguineau [Seg09] et dans la
revue [Mar-+|. Les résultats sont ici repris et complétés d’une analyse microstructurale.
L’épaisseur de 1'or électrolytique est de 5,6 pm.

Le deuxiéme type d’or est évaporé (réalisé a I'INL). Son épaisseur est de 1pm et les
conditions de dépot sont les mémes que celles de I'aluminium évaporé (cf. tableau 2.3).

2.2.2.1 Observation des surfaces

Les surfaces des dépots d’or évaporé et électrolytique sont représentées en figure 2.20.
Les échelles sont délibérément différentes en raison de la grande différence de taille de
grains (l'or électrolytique a une taille de grain plus grande que 1'or évaporé d’un facteur
10).

Nous retenons les caractéristiques suivantes pour ces deux échantillons :

68
Cette thése est accessible a I'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2012ISAL0033/these.pdf
© [J. Martegoutte], [2012], INSA de Lyon, tous droits réservés



Chapitre 2

Tableau 2.12 — Rugosité des échantillons d’or sur substrat silicium.

Echantillon Ra (nm) | Rq (nm)
Au électrolytique LAAS 25 36
Au évaporé INL 8 11

— Or électrolytique : Grande taille de grain, grains anguleux, faible porosité, faible

rugosité

— Or évaporé : faible taille de grain, grains arrondis, faible rugosité de surface, artéfacts

de dépot (amas sphériques de 1pm de diamétre environ)

Le taux de porosité de 'or électrolytique a été mesuré par analyse d’image (en surface)
avec le logiciel ImagelJ, et ne dépasse pas 1%. Les artéfacts de l'or évaporé sont des
projections sphériques de matiére par arrachage de celle-ci, probablement & cause d'une
calibration de la vitesse de dépot trop élevée entrainant 1’évaporation périodique d’une
quantité importante de matiére. Cette matiére évaporée s’ordonne ainsi sous la forme
géométrique la moins énergétique (sphére) et se dépose avec le reste du dépot. Ces billes
contribuent & augmenter la rugosité globale du dépét, alors que celle-ci est au niveau de
la surface (sans les billes) trés faible.

La rugosité des différents échantillons d’or est reportée dans le tableau 2.12. La rugosité
de l'or électrolytique est plus importante que celle de 'or évaporé, a cause probablement
de sa taille de grain plus grande que la taille de grain de 1’or évaporé.

2.2.2.2 Coupe transverse

Les coupes transverses des dépots d’or électrolytique et évaporé sont représentées en
figure 2.21. L’or électrolytique montre majoritairement une structure de type II, avec des
grains colonnaires plus larges que I’épaisseur du dépot, son épaisseur mesurée au MEB est
de 5,6 pm. Cependant, des grains plus petits sont présent a la surface de ’échantillon. Les
différences de contraste délimitées par des lignes droites sont des macles. Il s’agit de défauts
du réseau cristallin dans lesquels une symétrie miroir & 60° sépare deux rangées atomique
de plans (111). Avec cette symétrie, un atome du réseau sur trois est en coincidence avec
son homologue de l'autre coté de la macle (cf. figure 2.22). L’or évaporé a une structure
de type III tres maclée elle aussi, on compte plusieurs macles par grain, au point qu’il est
difficile de distinguer les macles des joints de grains. Ces macles sont toutes paralléles a la
surface du dépot. On distingue également a mi-épaisseur du dépot une ligne de séparation,

montrant que le dépot a été réalisé en deux étapes (dans la méme chambre d’évaporation).

2.2.2.3 Analyse chimique

L’or électrolytique et 1'or évaporé ont été analysés chimiquement par EDX, micro-
sonde de Castaing et SIMS. Nous examinons tout d’abord l'or électrolytique. L’épaisseur
de la couche d’or a été mesurée sur une coupe transverse polie & 'ALLIED : 5,6 pm. Afin
de mieux comprendre la quantité de matiére analysée lorsque un faisceau électronique
frappe perpendiculairement la couche par sa surface libre, nous présentons en figure 2.23
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(b) Coupe transverse d’Au évaporé

FIGURE 2.21 — Coupes transverses des échantillons d’or. Fléches rouges = macles

]

FIGURE 2.22 — Macle d’ordre 3 : coincidence d’un atome sur trois de chacune des deux mailles.
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FIGURE 2.23 — Simulation de Monte-Carlo de deux faisceau électronique sur une couche d’or de
5,6 pm.
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FIGURE 2.24 — Analyse EDX a 20kV sur la surface de 'or électrolytique.

une simulation de Monte-Carlo réalisée avec le logiciel CASINO des trajectoires électro-
niques d’un faisceau électronique de 10kV (cf. figure 2.23(a)) et 20kV (cf. figure 2.23(b))
impactant perpendiculairement la couches mince d’or de 5,6 pm sur substrat silicium. Les
poires d’interaction simulées (en bleu sont représenté les électrons secondaires) s’enfoncent
respectivement d’environ 200 nm pour une tension de 10kV, et de 450 nm pour une tension
de 20kV. Si on se fie a ces simulations, il est donc impossible que les électrons atteignent
le substrat en silicium et renvoient des rayons X caractéristiques de celui-ci, et ce aussi
bien pour le dépdt électrolytique que pour le dépot d’or évaporé qui fait 1 pm d’épaisseur.
Le spectre EDX de l'or électrolytique est représenté dans la figure 2.24. La couche
mince ne contient, selon cette analyse, que de 'or dans les 450 nm proches de la surface.
Une analyse SIMS a été effectuée sur la face arriére de la couche mince libérée (sur une
membrane). Cette analyse est représentée en figure 2.25. On rappelle qu’il s’agit d’une
couche d’or déposée sur une couche d’accroche de titane et une couche d’accroche de
cuivre, le tout sur silicium (Si-Ti-Cu-Au). Plusieurs points ressortent de cette analyse :
— les couches d’accroche de titane et de cuivre sont détectées : paliers en début de
courbe

— les points d’inflexions de ces palier sont simultanés : le cuivre et le titane on vrai-
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FIGURE 2.25 — Analyse SIMS sur la face arriére d’une structure de test libérée.

semblament formé un alliage, probablement un binaire Cu,Tiz — CuTiy (diagramme
de phase consultable a [CT12])
— la décroissance des paliers est progressive, tout comme la croissance de la courbe
d’or : il y a a priori interdiffusion entre l'alliage Ti-Cu et 1'or
Une diffusion du cuivre et du titane & travers la couche d’or a donc été identifiée. Ceci
peut avoir comme conséquence une déformation de la maille cristalline, voire la création

d’une nouvelle phase, impactant au final les propriétés mécaniques de la couche.

L’or évaporé a lui été analysé en microsonde de Castaing directement sur la surface
libre du dépot. La structure est composée d’un empilement or sur substrat silicium (Au-
INL-PP du tableau 2.2). L’analyse a été réalisée pour une tension d’accélération de 20kV,
le logiciel a renvoyé une valeur de concentration de 0,06% massique de silicium dans la
couche d’or, silicium réparti sur les 450 nm sous la surface libre du dépot. Nous confirmons,
malgré un faible taux de silicium détecté, que le silicium a diffusé dans la couche d’or. I1
est donc probable qu’un eutectique Au-Si, dont la température de fusion est 355°C, se
forme [AS12]. Une température de fusion aussi faible peut ainsi avoir des répercussions

les types de dépot obtenus dans le cas de 'alliage Au-Si.

2.2.2.4 Analyse cristallographique par EBSD

L’or électrolytique a été observé en EBSD (taux d’indexation de 94%), contrairement
a son homologue évaporé. Cette impossibilité de réaliser I’acquisition des données EBSD
peut s’expliquer par la faible taille de ses grains qui empéche 'indexation, ainsi que par les
effets de charges et de contamination de la surface. Ce dernier artéfact est probablement
di la résine PROTEC (cf. §3.4.2) qui laisse des résidus carbonés. La figure 2.26 représente
une cartographie en figure de poles inverse par rapport a l'axe Z. Les deux textures
dominantes sont, par rapport a I’axe normal de ’échantillon : (100) & 71% et (111) a 29%.
Il y a moins de 1% de texture (110).

L’or électrolytique se texture donc trés fortement lors de la croissance électrolytique
selon la direction cristalline [100]. Dans le plan du dépot, les textures sont isotropes.
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FIGURE 2.26 — Cartographie EBSD IPFZ d’un échantillon d’or électrodéposé.

2.3 DISCUSSION : CORRELATION ENTRE LES PARAMETRES DU DEPOT ET

LES PROPRIETES MICROSTRUCTURALES

Cette partie a pour objectif de corréler les microstructures des couches minces d’alumi-
nium et d’or observées avec leurs parameétres de fabrication. La démarche est de comparer
les échantillons qui ont en commun soit leur procédé de fabrication afin de différencier
les effets dus a la chimie de I’échantillon, soit de comparer les matériaux de méme nature

chimiques fabriqués avec des procédés de dépot différents afin d’établir leur influence.

2.3.1 Influence du matériau : aluminium et or évaporés

L’objet de cette sous-partie est de comparer les matériaux issus du méme procédé de
dépot. En particulier, nous comparons ici I'or et ’aluminium évaporés.

Le premier critére est le critére des zones de structure. Sur 'or et 'aluminium évaporé,
la structure est de type III, dont le domaine d’existence est situé aux fortes températures
de dépot. Ainsi, on constate que la température de dépot est suffisamment élevée pour
permettre une organisation structurelle des atomes en minimisant 1’énergie de surface et
de déformation, indépendamment de 1’élément chimique déposé. Il faut cependant nuancer
ce propos par le fait que le modeéle des zones de structure a été con¢u pour les dépots par
pulvérisation cathodique, et non pour les dépots par évaporation par arc électrique.

Le second critére de comparaison est le critére morphologique des grains. Ainsi, si ’on
observe I'aluminium et l'or évaporés (cf. figure 2.27), on constate que les grains n’ont pas
la méme morphologie, ni la méme taille. Alors que les grains d’or ont une forme circulaire,

sans angles, on remarque que les grains du dépot d’aluminium sont anguleux. La structure
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FIGURE 2.27 — Comparaison entre les surfaces d’aluminium évaporé et d’or évaporé.

de l'or se rapproche ainsi d'une structure de Johnson Mehl, alors que I’aluminium est de
type Voronoi (cf.§1.2). Si nous faisons 'hypothése que le silicium en diffusant forme des
eutectiques Al-Si et Au-Si, I'observation de ces structures semble étre en accord avec le
fait que la température de fusion de l'eutectique Al-Si est plus élevée que celle du Au-Si.
En effet, les structures de Jonhson-Mehl sont favorisées par la température relative de
dépot (rapport température de dépot / température de fusion) : celle du systéme Au-Si
est donc plus élevée que celle du Al-Si (température absolue de dépét identique mais
température de fusion plus faible pour l'or), expliquant la structure de Jonhson-Mehl. En
ce qui concerne le critéere taille de grains, les deux structures semblent avoir la méme taille
de grain en coupe transverse. Combiné avec le fait que la structure est une structure de
type III (autrement dit une structure a priori a I’équilibre thermodynamique), on confirme,
en se basant sur la théorie de la croissance des grains présentée dans §1.4 et sur I’équation
1.18, que les énergies interfaciales de 1'or et de 'aluminium sont sensiblement proches,
en particulier la tension de surface des joints de grains et le volume des joints de grains
qui ont disparu. (cf. tableau 2.13 [HHO04]). Les deux inconnues restantes de 1’équation 1.18
sont la taille de grain initiale avant la coalescence, et Aa le volume de joints de grains qui
a disparu. L’analyse microstructurale des dépots durant la nucléation (dépot de quelques

nanomeétres d’épaisseur) permettra d’obtenir ces paramétres manquants.

Tableau 2.13 — Tensions d’interface des joints de grains de 'aluminium et de I'or.

Matériau | Tension d’interface des joints de grains
Al 0,324 J-m~?
Au 0,378 J-m—2

Le parameétre déterminant les microstructures étant majoritairement la température
relative de dépot, le parameétre clé controlant le dépot de deux matériaux différents avec
la méme technique et dans les mémes conditions (méme température en particulier) est
sa température de fusion. Nous avons donc avancé I’hypothése dans ce cas précis que
la température de fusion de l'or est celle de 'eutectique or - silicium pour expliquer les
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microstructures observées.

2.3.2 Influence du procédé de dépot

Nous allons maintenant comparer des matériaux d’éléments chimiques identiques mais
ayant été fabriqués par des procédés de dépot différents. Nous comparerons aussi au sein
du méme procédé de dépot les variations qu’induisent les changements des paramétres du
dépot. Nous comparerons dans un premier temps ’aluminium évaporé avec I'aluminium

pulvérisé, avant de nous intéresser a l'or évaporé et a l’or électrolytique.

2.3.2.1 Aluminium évaporé et aluminium pulvérisé

Si l'on compare la surface de 'aluminium évaporé avec celle de 'aluminium pulvérisé,
des différences morphologiques apparaissent. Les tailles des grains (mesurées par EBSD)
sont reportées dans le tableau 2.10. Les grains de I’aluminium pulvérisé sont plus petits
que ceux de aluminium évaporé. Ce résultat est assez surprenant compte tenu du fait
que I’énergie transportée par le matériau déposé est plus importante dans le cas de la
pulvérisation que dans celui de I’évaporation (10 - 100 eV dans le cas de la la pulvérisation
cathodique contre 0,5eV dans le cas de I’évaporation [VKO91]). Il faut cependant tenir
compte du fait que le dépot se fait sous ultra-vide dans le cas de ’évaporation par arc.
De plus, I'évaporation a été réalisée de sorte a accélérer la cinétique, ce qui implique
d’augmenter 1’énergie de I'arc électrique. Au final, 'aluminium évaporé a une structure
de type III et des grains de grande taille, ce qui est caractéristique des dépots en haute
température, alors que 'aluminium pulvérisé AUXITROL a une structure de type T avec
des grains de petite taille, ce qui est caractéristique des dépots a faible température.

En ce qui concerne 'aluminium pulvérise CRP-GL, les tailles de grain importantes
sont elles aussi caractéristiques des dépots a haute températures, tout comme les struc-
tures de type III. Cependant, la différence de type de structure par rapport a 'aluminium
AUXITROL ne suit pas le modéle de Thornton [TH89| : avec 'augmentation de la pres-
sion, le type de structure devrait rester une zone de type T, voire devenir une zone de
type I dans le cas du CRP-GL. L’explication la plus probable doit provenir du mode de
pulvérisation : la pulvérisation AUXITROL est continue, alors que la pulvérisation réalisée
au CRP-GL est une pulvérisation RF (plus énergétique). Si I'on s’intéresse a 1’évolution
microstructurale des différents échantillons du CRP-GL, les évolutions suivent le modéle
de Thornton. Ainsi, une augmentation de la pression est suivie d’'une diminution de la
taille des grains (plus proche de la zone I), tout en restant une structure de type de III.
Cet état structurel figé s’expliquerait par la présence d’impuretés dans la couche, de I'oxy-
géne a priori. Cet oxygene a été détecté en faible quantité en EDX sur les échantillons
CRP-GL-WT7 et CRP-GL-WS.

La cristallographie de ces échantillons d’aluminium révéle elle aussi une corrélation
visible entre elle et le type de structure. Ainsi, les dépots d’aluminium pulvérisés sont
globalement anisotropes, & la nuance que I’échantillon CRP-GL-W8 se texture légérement
selon les plans (110) par rapport a la normale. L’aluminium INL a lui une texture (111)

trés marquée mais inclinée d’environ 50°. Cette texturation prononcée indique a priori que
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le dépdt par évaporation se fait dans des conditions qui minimisent I’énergie de surface et
d’interface de la couche (les plans (111) sont denses). En revanche, il est difficile d’expliquer
son inclinaison par rapport a la normale, d’autant plus que la distance de travail entre le
creuset d’évaporation et le substrat est grande (50 cm, ce qui correspond & une déviation
maximale de 5° pour un wafer de 4 pouces).

L’aluminium pulvérisé présente deux caractéristiques des dépots a faible température
selon le modéele de Thornton :

— texture isotrope,

— taille de grain qui diminue avec la pression.
Le modéle de Thornton ne s’applique pas dans le cas ot la pression de la chambre de dépot
est augmentée (dépot CRP-GL), mais la structure de type III observée peut s’expliquer
par la présence d’oxygéne. L’aluminium évaporé présente lui trois caractéristiques des
dépodts a haute température :

— taille de grain importante,

— structure de type III,

— texture (111) qui minimise ’énergie d’interface.

2.3.2.2 Or électrolytique et or évaporé

Les deux types d’or sont microstructurellement différents, que ce soit en terme de
type de structure ou en terme de taille de grain. L’or électrolytique a une structure de
type II et des grains de taille importante (9,7 + 0,6 um), caractéristiques généralement
associées a des dépots en haute température. Cependant, le dépot électrolytique se fait a
température modérée dans une solution électrolytique. Il est donc étonnant, si on se fie
uniquement au critére température de dépot, que cet échantillon ait ce type de structure.
La texture cristallographique dominante est la famille des plans(100), orientés paralléles a
la normale de I’échantillon. Cette famille de plans cristallographiques est celle qui minimise
I'énergie de déformation, et semble typique des dépots électrolytiques [Vol+02|. La texture
(111) est elle aussi présente : il s’agit de la texture qui minimise I’énergie de surface. Il
semble donc qu’il y ait compétition entre les deux mécanismes de minimisation d’énergie
au cours du dépot d’or électrolytique. La structure de 1'or évaporé est plus proche des
structures évaporées (type III, comme pour I'aluminium évaporé). L’analyse EBSD sur
cet échantillon, réalisée une fois que seront levés tous les problémes de charge liés aux
résidus carbonés et aux faibles tailles de grain, permettra par ’analyse de la texture de
comprendre les mécanismes de minimisation d’énergie mis en jeu lors du dépot.

L’observation de ces deux types d’or a révélé la présence de nombreuse macles dans
I’épaisseur. Des macles en surface ont aussi été détectées par EBSD sur la surface de 'or
électrolytique (38% des joints de grain sont des macles sur cet échantillon). Ces macles sont
dispersées sur ’ensemble de la surface analysée, comme illustré dans la figure 2.28(macles
représentées en rouge). Dans 'épaisseur, les macles sont elle aussi dispersées, comme
I'illustre la figure 2.21. Les macles de I’échantillon d’or évaporé sont elles toutes paralléles
a la surface libre du dépot. Les macles sont a priori inhérente au matériau, d’autant
plus que trés peu de macles ont été détectées en EBSD sur les échantillons d’aluminium.
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I - 5" - M Bep=0. 7105 e Grid 364507

FIGURE 2.28 — Représentation des macles de I’échantillon d’or électrolytique par analyse EBSD
(en rouge).

Dans le cas du dépot électrolytique, les macles s’organisent dans les grains aléatoirement,
contrairement au dépot par évaporation avec lequel elles sont fortement orientées par
rapport a la direction de croissance du dépdt. Elles sont généralement révélatrices de

contraintes internes au matériau, car il s’agit de déformations du réseau cristallin.

Pour conclure

Cette partie a permis de confronter avec la littérature les résultats des analyses mi-
crostructurales réalisées sur les échantillons d’aluminium et d’or en couches minces. Les
dépot d’aluminium évaporé et pulvérisé ont une structure différente, avec des grains dont
la taille varie entre 100 nm (pour I'aluminium pulvérisé) et 600 nm (pour I'aluminium éva-
poré) environ. Si on considére une taille de grain plus grande comme étant issue d’'un dépot
a température importante, ce résultat s’accorde avec le fait que le dépdt évaporé a une
structure de type III (température importante), alors que le dépot pulvérise AUXITROL
(pulvérisation a tension continue) a une structure de type T (plus faible température).
Le dépot CRP-GL (pulvérisation RF) est lui de type III. Ce résultat ne s’accorde pas
avec le fait que ces dépots ont été réalisés a une pression plus importante que les dépots
AUXITROL (le dépot devrait rester de type T voir devenir de type I). Ceci peut s’ex-
pliquer par deux hypothéses : la pulvérisation RF est nettement plus énergétique que la
pulvérisation continue, et la présence d’impuretés (oxygéne détecté par EDX) peut avoir
contribué a créer la structure de type III. Enfin, tous les dépots pulvérisés sont cristallo-
graphiquement isotropes, contrairement aux dépots évaporés qui présentent une texture
(111) inclinée par rapport a la normale de la surface de I’échantillon de 50° environ.

Les échantillons d’or présentent tous deux des macles en quantité importante. Dans
le cas de l'or évaporé, les macles sont majoritairement orientées dans la direction de

croissance du dépot, contrairement au dépot électrolytique dans lequel elles sont orientées
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aléatoirement. La texture dominante du dépdt électrolytique est une texture (100) dans
I’axe normal a I’échantillon. Cette texture est celle qui minimise I’énergie de déformation.
On note cependant la présence d’une texture (111) (& 30% environ), texture qui permet
de minimiser I’énergie de surface. On peut donc supposer que la croissance électrolytique

de l'or se fait selon des mécanismes de minimisation d’énergie compétitifs.
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CONCLUSION DU CHAPITRE 2

Ce chapitre a présenté les différentes techniques de caractérisation microstructurale
et les résultats associés aux couches minces. Concernant les techniques de caractérisation
microstructurale, nous avons présenté des techniques spécifiques a 1’étude microstructu-
rale des couches minces. On peut ainsi retenir les coupes par polissage mécanique pour
la préparation de l’observation, l'utilisation du MEB, avec les électrons secondaires et
rétrodiffusés, pour la visualisation de la topographie des couches minces et de la micro-
structure. On peut également retenir I’analyse EDX, la microsonde de Castaing et le SIMS
pour l'analyse chimique, et 'EBSD pour 'analyse cristallographique.

Différents résultats d’analyse microstructurale réalisée sur couches minces métalliques
d’or et d’aluminium ont été comparés avec la littérature. L’aluminium obtenu par évapora-
tion a tendance a se comporter comme s’il était réalisé a température relativement élevée
par rapport au dépdt pulvérisé. En effet la présence de structure de type III, ainsi qu'une
taille de grain élevée confirme cette tendance. Concernant les paramétres de pulvérisation,
nous avons relevé une différence importante entre les dépdts par pulvérisation continue
(dépot AUXITROL) et les dépots par pulvérisation RF (CRP-GL) : les premiers ont les
caractéristiques des dépots réalisés a faible température [TH89] (dépot de type T, faible
taille de grain) alors que les seconds ont les mémes caractéristiques que des dépots réalisés
a plus haute température (dépot de type I1I, taille de grain plus importante). D’un point
de vue cristallographique, les différents dépots d’aluminium pulvérisé sont tous isotropes.
Le dépot d’aluminium évaporé présente une anisotropie : la famille de plans (111) est
majoritairement présente et est inclinée d’environ 50° par rapport a la normale du plan
de la surface du dépot.

Des différences microstructurales importantes apparaissent entre les dépots électro-
lytique et évaporé. Le dépodt électrolytique est un dépot de type II, alors que le dépot
évaporé est un dépot de type III. De plus la taille de grain du dépot électrolytique est de
deux ordres de grandeur supérieure a celle du dépot évaporé : (9,7 + 0,6 pm) contre une
quarantaine de nanomeétre pour le dépot évaporé (taille déterminée empiriquement sur les
clichés MEB). Il y a ici un paradoxe : le type III est caractéristique des températures im-
portantes, tout comme une taille de grain importante. Ici, le dépot de type IIT (évaporé)
a une taille de grain plus faible que le dépot de type II (électrolytique). Le modéle de
Thornton, pour I'influence des températures, ne s’applique pas.
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INTRODUCTION DU CHAPITRE 3

Ce chapitre introduit quelques notions de mécanique générale avant d’en étudier ’ap-
plicabilité aux échelles micrométriques. Ces notions portent sur la définition des contraintes
et des déformations et sur la notion de loi de comportement. En particulier, les notions
d’élasticité et de plasticité seront présentées avant d’introduire la mécanique appliquée aux
couches minces, en détaillant les effets liés a la présence d’un substrat, dont I’épaisseur
est largement supérieure a celle de la couche mince.

Nous étudierons ensuite les liens entre la microstructure et les propriétés mécaniques.
Plus particuliérement, nous nous intéresserons a 'impact des précipités, de la taille des
grains ou encore de l’écoulement des dislocations dans le matériau sur les propriétés
plastiques.

L’étude des propriétés mécaniques des couches minces est a adapter en fonction des
échantillons. Ainsi, il convient de distinguer les couches minces sur substrat des couches
minces autoportantes. D’un point de vue mécanique, les couches minces sur substrat ont
une surface libre et une interface, alors que les couches minces autoportantes ont deux
surfaces libres.

Nous présenterons l'indentation instrumentée, plus communément appelée la nanoin-
dentation en raison des faibles efforts détectés pour la caractérisation des couches minces
sur substrat. Cet outil consiste & introduire une pointe pyramidale dans la couche mince
en controlant et mesurant la force et le déplacement. Les méthodes seront évaluées sur les
couches minces d’aluminium évaporé.

Nous présenterons ensuite les essais de traction uniaxiale sur couches minces autopor-
tantes, ou microtraction. A l'instar de son homologue macroscopique, la microtraction
permet d’extraire les courbes contraintes - déformation. La libération des couches minces
de leur substrat nécessite bien plus qu'une simple préparation d’échantillon : un procédé
complexe, issu des technologies salle blanche du secteur de la microélectronique, est né-
cessaire pour libérer ces couches. Ce procédé sera présenté dans le §3.4.2. Enfin, nous
présenterons la méthode du gonflement de membrane, ou « bulge-test ». Cette méthode
repose sur la sollicitation d’une membrane carrée, rectangulaire ou circulaire, par une
différence de pression entre la face arriére et la face avant. Cette méthode, qui repose
une nouvelle fois sur la libération d’un dépo6t sur substrat par les technologies de la salle
blanche, a I’avantage de renseigner sur un autre paramétre mécanique que ne procurent
pas les deux techniques précédentes : I'état des contraintes internes.

Tous les résultats finaux sont présentés avec des incertitudes correspondant & un in-

tervalle de confiance a 95% et calculées selon la loi de Student.
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3.1 NOTIONS GENERALES DE MECANIQUE DES MATERIAUX

Nous présentons dans cette partie les définitions et les lois de comportement de la
mécanique des matériaux massifs. Ces notions seront réutilisées et adaptées a la mécanique

des couches minces.

3.1.1 Contraintes et déformations

Nous introduisons la notion de contrainte dans le cas d’une traction uniaxiale (barreau
en figure 3.1). Ce barreau est soumis & une contrainte, positive par convention dans le cas

de la traction :

avec I la force de traction (cf.figure 3.1) et S la section normale a la direction de la
traction. Cette contrainte se mesure en mégapascals, ce qui correspond a des newtons par

millimétre carré. Cette contrainte génére une déformation de dont la définition est :

dL
de = — 2
c L (3 )

avec L la longueur du barreau. Si 'on intégre cette équation entre Ly (longueur initiale)

et L, on obtient :
L

Dans le cas des faibles déformations, on approxime :

L—-Ly, AL
E= — =

— 4
I. I (3-4)

En trois dimensions, I’état de contraintes est défini selon la figure 3.2, avec la matrice des
contraintes associées (appelées aussi tenseur des contraintes) dans le repére (1,2,3) :

011 012 013
021 022 023 (3.5)

031 032 033

De la méme maniére on peut définir un état de déformation selon les mémes conventions :

€11 €12 €13
€21 €22 €23 (3.6)

€31 €32 £33

FIGURE 3.1 — Barreau soumis 4 une contrainte uniaxiale

86
Cette thése est accessible a I'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2012ISAL0033/these.pdf
© [J. Martegoutte], [2012], INSA de Lyon, tous droits réservés



Chapitre 3

3

FI1GURE 3.2 — Représentation spatiale d’un état de contrainte d’une unité de volume

Les matrices sont symétriques, et on a¢; ; = €,,,Vi # j et 0;; = 0, Vi # j. On peut ainsi
écrire les coefficients sous forme d’une matrice a 6 coefficients (appelée aussi le tenseur
des déformations) :

€11
€22
£33 (3.7)
€23

€3,1

€1,2 |

Contraintes et déformations sont étroitement liées par les lois de comportement méca-

nique, une contrainte causant une déformation et vice-versa.

3.1.2 Lois de comportement

Les lois de comportement permettent d’établir le lien entre contraintes et déformations
et renseignent sur la réversibilité ou non des déformations. Les lois de comportement
varient en fonction des matériaux. On peut cependant distinguer trois grandes familles de
matériaux classées en fonction de leurs comportements mécaniques :

— les métaux, au comportement élasto-plastique, objet de ce travail doctoral

— les céramiques, au comportement élastique fragile

— les polyméres, au comportement élastique et plastique
La derniére famille citée ne sera pas étudiée dans le cadre de ce manuscrit.

La figure 3.3 représente une courbe contrainte - déformation d’un essai de traction uni-
axiale sur une éprouvette. Cette courbe est composée de trois stades distincts : I’élasticité,
la plasticité et la rupture.

L’¢élasticité concerne les faibles déformations qui sont réversibles. Il s’agit de la partie
linéaire de la courbe représentée en figure 3.3. L’élasticité est régie par la loi de Hooke,
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Striction et
rupture

Plasticité

Elasticité

FI1GURE 3.3 — Courbe contrainte déformation avec les trois stades : élasticité, plasticité et rupture

découverte en 1676 par Robert Hooke [LCO6], et relie la contrainte a la déformation par
une simple relation de proportionnalité. Le coefficient de proportionnalité est appelé le

module d’élasticité. On écrira ainsi dans le cas du barreau unidimensionnel :
o= E¢ (3.8)

En élasticité, les déformations ne se définissent quasiment jamais & volume constant.
Ainsi, si un solide est soumis a une contrainte dans la direction 1, il sera déformé dans
cette direction selon la loi de Hooke précédemment définie, mais aussi dans la direction 2

et 3. Le coefficient reliant la déformation €11 a €29 est appelé le coefficient de Poisson :

p= 22 533 (3.9)
€11 €1,1
De la méme maniére que I’on peut définir une contrainte en trois dimensions, on peut ainsi
deéfinir la matrice symétrique d’élasticité a 21 coefficients (cas anisotrope) et qui vérifie
la loi de Hooke. Dans le cas isotrope et pour des contraintes planes, on définit la relation
entre déformations et contraintes sous la forme vectorielle suivante : [LCO6]

€| I+v
el =
E

o] — %Tr\a| |1d] (3.10)

avec Id la matrice identité (1 sur sa diagonale, 0 sinon). Dans le cas ou les contraintes

sont biaxiales (cas des couches minces), on aura :

1 v
€1,1 E T E 0 01,1
— v 1
2| = |—F o 0 022 (311)
€1,2 0 0 —121/ 012
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(a) Dislocation coin (b) Dislocation vis

FIGURE 3.4 — Dislocations coin et vis

O O> O>
A

O (i O

O O=«(Q=«=—O<«0O<0

O O O O
b

o»'(i—> >0>0>0

O (i O

O O= <O« (OO

FI1IGURE 3.5 — Construction du vecteur de Burgers b.

La plasticité intervient lorsque la phase élastique dépasse un certain critére (Tresca
ou Von Mises), et au dela duquel les déformations sont irréversibles. Cette irréversibilité
est due a I’écoulement des dislocations créées lorsque la limite d’élasticité est atteinte.
La notion de dislocation est essentielle a la compréhension de ’écoulement plastique :
il s’agit d’'un défaut ponctuel ou linéaire du réseau cristallin qui se propage d’atome en
atome. Plus précisément, une dislocation est un défaut d’empilement des atomes, o un
atome prend la place de son voisin, créant ainsi une dislocation. Il existe deux types
de dislocations, représentées en figure 3.4 : les dislocations coin (figure 3.4(a)), et les
dislocations vis (figure 3.4(b)) Ces dislocations sont caractérisées par une composante
vectorielle appelée le vecteur de Burgers, représenté en figure 3.5. Ce vecteur correspond
a la composante vectorielle a ajouter pour compléter une boucle dans le réseau en passant

par la dislocation.

Pour modéliser la plasticité, on utilise I’approche de Ramberg-Osgood qui décompose
la déformation totale en une composante élastique et une composante plastique. La loi de
Ramberg-Osgood est la suivante :

N
5:€e+€p:%+%<é> (3.12)
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FIGURE 3.6 — Rupture ductile avec cupules [ECA12]

Pour identifier les différents parameétres caractéristiques de ces deux lois, nous avons
utilisé plusieurs méthodes de régression avant de valider le modéle. Ainsi, on détermine F
par régression sur la partie linéaire, or et NV sont déterminés par régression logarithmique
sur la loi de Ramberg-Osgood.

La plasticité est homogéne jusqu’a la contrainte maximale o,. Une fois cette contrainte
maximale atteinte, la plasticité devient hétérogeéne et une zone particulieére de I’éprouvette
s’endommage et se rétrécit. Ce phénoméne qui précede la rupture de ’éprouvette est
appelé la striction.

La rupture survient quand la contrainte devient trop importante sur cette zone de
striction, et les chaines atomiques se séparent. Il est important de distinguer deux types
de rupture, propres chacun & un type de comportement :

1. la rupture ductile, ayant une phase plastique et un faciés de rupture présentant des
déchirements de matiére et éventuellement des cupules (cavités circulaires autour

desquelles la matiére s’est déchirée),

2. la rupture fragile, n’ayant pas de phase plastique, ot le matériau rompt en fin d’élas-
ticité; les faciés de rupture sont soit intergranulaire (rupture autour des joints de

grains) ou intragranulaire (rupture & travers les joints de grains)

Un exemple de faciés de rupture ductile est représenté en figure 3.6 : il s’agit d’une rupture
avec cupules de 'acier d’un arbre de transmission (source ECAM). Des exemples de faciés
de rupture fragile sont représentés figure 3.7. La premiére figure représente une rupture
fragile intergranulaire d’une piéce en laiton pour transport de liquide frigorigéne (source
CRITT), la deuxiéme figure représente la rupture fragile intragranulaire d’une de nos
éprouvettes d’aluminium évaporé (Alu-INL-1103).
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(b) rupture fragile intragranulaire - Eprouvette du lot Alu-INL-
1103

FIGURE 3.7 — Différents types de rupture fragile
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3.2 PARAMETRES MICROSTRUCTURAUX ET PHYSIQUES IMPACTANT LES PRO-

PRIETES MECANIQUES

Nous présentons dans cette partie comment les paramétres microstructuraux, tels que
I'orientation cristallographique, la taille des grains, la présence de précipités ou encore de

dislocations, influencent les propriétés mécaniques des métaux.

3.2.1 Modification des propriétés élastiques

Si 'on se référe a la loi de Hooke présentée dans le §3.1.2, la contrainte est reliée a la
déformation en trois dimensions par le biais de la matrice d’élasticité. Les composantes
de cette matrice d’élasticité sont directement reliées a l'orientation cristalline des mono-
cristaux|Nye85]. Si I'on connait la texture du matériau, il est alors possible de connaitre
son module d’élasticité pour une direction donnée. La direction qui nous intéresse ici est
la direction de traction, située dans le plan. Les couches minces étant supposées cristallo-
graphiquement isotropes dans leur plan (orthotropie), la valeur attendue de leur module
d’élasticité correspond au module d’un matériau massif. Nous retiendrons donc comme

valeurs de référence : 68 GPa pour I'aluminium et 77,2 GPa pour l'or [DC9S].

3.2.2 Modification des propriétés plastiques

Plusieurs parameétres peuvent intervenir dans la modification des propriétés plastiques :
la diffusion d’éléments chimiques, la précipitation d’éléments chimiques additionnels et la
présence de joints de grains.

Le premier mécanisme qui permet d’augmenter la limite d’élasticité est le blocage des
dislocations par précipitation d’éléments chimiques additionnels. Lorsque la concentration
en atomes additionnels est suffisante, un systéme binaire se crée avec de nouvelles phases
cristallographiques. Ces phases cristallographiques nouvelles peuvent se cristalliser sous la
forme de précipités inclus dans la matrice. Ces précipités sont un obstacle au mouvement
des dislocations par deux mécanismes bien distincts [CR10|. Selon la taille du précipité
la contrainte de franchissement varie. Ainsi, dans le cas ou les rayons des précipités sont
faibles, les dislocations cisaillent les précipités, autrement dit elles traversent les précipités
en les séparant en deux (cf. figure 3.8(a)). La contrainte de cisaillement de ces précipités

est la suivante :
rym

T = —
bL
avec r le rayon des précipités, v I'énergie de surface du précipité dans la matrice, b le

(3.13)

vecteur de Burgers et L la distance entre deux précipités. Dans le cas des grands rayons
de précipités, les dislocations le contournent, et laissent une empreinte enroulée autour
du précipité aprés I'avoir franchi (cf figure 3.8(b)). La contrainte nécessaire a la montée

des dislocations contournant un précipité est la suivante :

B Gb
T_QT—L

(3.14)

avec b le vecteur de Burgers de la dislocation, G' le module de cisaillement, L la distance
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(a) Franchissement d’un précipité (b) Franchissement d’un précipité
par cisaillement par contournement

FIGURE 3.8 — Principe du franchissement des précipités par des dislocations.

Contournement
eq. 3.14

Cisaillement
eg. 3.13

r

c

FiGURE 3.9 - Contrainte d’écoulement en fonction du rayon des précipités.

entre deux précipités et r le rayon des précipités. Le mode de franchissement des dislo-
cations coorespond & celui ol la contrainte est la plus faible. Si I'on trace la contrainte
d’écoulement des dislocations, autrement dit la limite d’élasticité en cisaillement, on ob-
tient une courbe par parties issue de 'assemblage des courbes caractéristiques des deux
équations précédemment décrites, illustrée en figure 3.9. On constate que la contrainte
croit au fur et & mesure qu’augmente le rayon des précipités jusqu’a atteindre une limite
maximale pour un rayon critique r.. Ensuite, la limite d’élasticité décroit quand le rayon

des précipités augmente. Le rayon critique a donc pour expression :

1 8Gb?L
re=—|(L+4/L?——— (3.15)
4 YT
Dans le cas ot le terme sous la racine est nul (autrement si L = @), on aura simplement
L
e = — 3.16
=1 (3.16)

Ce rayon critique est donc le rayon de précipité correspondant a une limite d’élasticité

maximale.

Le mécanisme de durcissement par les joints de grains a été découvert par Hall et
Petch dans les années 50[Hal51|[Pet53]. Ces auteurs ont découvert empiriquement que la

limite d’élasticité des métaux augmente si la taille des grains diminue, selon I'équation
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Hall Petch Hall Petch inverse
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FIGURE 3.10 — Effet Hall-Petch et Hall-Petch inverse.

suivante :

K
o, =00+ 7 (3.17)

avec o, la limite d’élasticité, oy une contrainte constante qui correspond a la contrainte
théorique du monocristal, K une constante propre au matériau et d la taille des grain.
Cette relation refléte un phénomeéne physique trés simple : les joints de grains sont des
obstacles & la transmission des dislocations d’un grain & I'autre. Ainsi, plus la taille de
grains diminue, plus la proportion de joints de grains est importante, ce qui contribue a
bloquer les dislocations. Si les dislocations sont bloquées, la limite d’élasticité augmente.

Cette loi trouve ses limites lorsque la taille des grains devient critiquement faible. A
ce moment-la, les dislocations n’ont plus la capacité de se déplacer d'un grain a l'autre
car la contrainte est trop grande. Dans ce cas 14, les énergies d’'interface étant plus faibles
que les énergies de déformation plastique, les grains adoptent un mode de déformation
basé sur le glissement des grains les uns sur les autres. La contrainte chute au fur et a
mesure que la taille de grains diminue, car la taille des interfaces diminue. On parle dans
la littérature d’effet Hall-Petch inverse |[Tak00][TCO04|[May-+06]. Si I'on schématise la loi
de Hall-Petch et son effet inverse sur un graphe, on obtient des courbes contrainte en
fonction de d=/2, du type de celle représentée dans la figure 3.10.

On peut nommer enfin comme phénoméne changeant les propriétés plastiques le phé-
nomeéne de restauration [LC06|. Ce phénomeéne n’a pas de répercussion microstructurale
visible, en tout cas pas par imagerie électronique a balayage. En effet, ce phénoméne de
restauration est activé thermiquement, et nécessite donc un recuit. Il implique un écoule-
ment des dislocations présentes dans le matériau, et donc un adoucissement de celui-ci. Cet
effet d’écoulement des dislocations provoque un adoucissement, ¢.e. une baisse de la limite
d’élasticité, mais aussi des coefficients d’écrouissage : on évoque une baisse de la résistance
mécanique. Un moyen de vérifier les effets de la restauration microstructurellement est de
réaliser des observations au TEM ou bien de mesurer les propriétés mécaniques.
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3.3 CARACTERISATION MECANIQUE DES COUCHES DEPOSEES

Nous présentons dans cette partie les outils, la théorie ainsi que les résultats expéri-

mentaux relatifs a la caractérisation mécanique des couches minces sur substrat.

3.3.1 Outil de caractérisation

Cette sous-partie a pour objet de présenter la nanoindentation, utilisée pour carac-
tériser les couches minces métalliques sur substrat. Cette méthode consiste & déformer
localement la couche par une pointe pyramidale en diamant (pointe par conséquent indé-
formable sur des matériaux métalliques) directement sur sa surface libre.

Le principal avantage de la nanoindentation est sa mise en ceuvre, ne nécessitant pas de
préparation particuliére des échantillons, si ce n’est d’avoir une faible rugosité de surface
pour permettre une bonne reproductibilité des résultats. Les modéles de Oliver et Pharr
[OP92], présentés dans le §3.3.2, sont aujourd’hui la référence des essais d’indentation
standards. Le principe consiste & enfoncer verticalement une pointe en diamant dans le
matériau a analyser en controlant la force et en mesurant le déplacement.

Le nanoindenteur utilisé est composé d’'une colonne actionnée verticalement par des
composants capacitifs directement montés en amont de lames ressorts de rigidité calibrée
et recalibrable, ce qui permet d’assurer une bonne verticalité de ’effort ainsi qu'une bonne
continuité des mesures. Au bout de la colonne est montée la pointe en diamant : les pointes
utilisées sont des pointes Berkovich, dont un exemple est illustré en figure 3.11. Ces pointes
ont la forme d’un pyramide & base triangulaire et ont été congues pour restituer la charge
d’une pointe Vickers. Le demi angle au sommet fait 70°, illustré en figure 3.11. Le porte-
échantillon est monté sur une table motorisée en (x,y) ; quant a la colonne, elle est associée
a une deuxiéme colonne sur laquelle est monté un objectif de grandissement x10 qui
permet un positionnement précis des empreintes (précision de 'ordre de 1 pm). La distance
entre la colonne d’indentation et I'objectif de positionnement est elle aussi calibrable. Nous
disposons au CNES de deux nanoindenteurs : tous deux de marque Agilent®©, 'un d’eux
est un modele XP standard muni d’un module forte charge pouvant appliquer des forces
de 'ordre de 10 N. Ce modéle n’est pas adapté a I’étude des couches, mais a été utilisé pour
étudier la nanoindentation en pointe sphérique sur matériaux massifs. Le deuxiéme modéle
est lui aussi un modele XP, mais celui-ci est muni d'une colonne d’indentation DCM qui
permet une meilleure précision, en particulier sur les faibles profondeurs. Il est limité en
force maximale (F,,; = 10 mN). Avec ce module, la précision en déplacement est de I'ordre
du nanométre et en force de l'ordre du micronewton. Ce module est particuliérement

adapté a I’étude des couches minces sur substrat.

3.3.2 Evaluation de modéles de nanoindentation pour les couches minces

3.3.2.1 Modéles en pointe Berkovich

La pointe Berkovich, congue pour étre un équivalent angulaire & la pointe Vickers,
est une pointe autosimilaire (pyramidale). Le principe d’autosimilarité traduit le fait que
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Tableau 2 - Paramétres géométriques du contact pour les pyramides
a base triangulaire

Aire Aire Demi-angle Taille
] w #+w |decontact de contact |(A,/Ap| de chne Volume de
réelle projetée équivalent I'empreinte
SN Biel_rli‘;‘i’a"lied“ 65,03°|76,89°|141,92°|~ 26,385 h2|~ 23,919 h2| 1,103 | ~ 70,08° |~ 7,973 h3| ~ 7,44 h
N E.‘-.fgkd?f\:'e? 65,27°|77,03°|142,30°|~ 26,968 h2|~ 24,494 h%[1,101 | ~ 70,30° |~ 8,165 h3| w~ 7,52 A
(a) Pointe Berkovich obser- (b) Géométrie de la pointe Berkovich originelle et de la pointe modifiée, d’aprés
vée au SEM [MAOT]

FI1GURE 3.11 — Indentations d’un poingon plat et d’une pointe Berkovich dans un film d’épaisseur
t

quelle que soit ’échelle d’observation d’un objet, celui-ci conserve sa géométrie. Ainsi, on
peut décrire la géométrie par une grandeur adimensionnelle : I’angle de la pointe. Ceci ne
s’applique pas & un cercle qui est décrit par une grandeur dimensionnelle (le rayon). Le
modeéle en pointe Berkovich le plus utilisé et le plus reconnu est le modéle de Oliver et
Pharr, publi¢ en 1992 [OP92].

Modéle de Oliver et Pharr Le modéle de Oliver et Pharr [OP92] est directement inspiré
des travaux de Sneddon [Sne65| et de Doerner et Nix [DN86|. Les premiers avaient établi
analytiquement le lien entre la rigidité du contact S, la surface de contact A et le module
d’élasticité réduit E,par la formule dite de Sneddon :

S = 25ET\/E (3.18)
m

avec [ un coefficient qui tient compte des assymétries des pointes. Ce module réduit E,
est la somme des composantes du module et du coefficient de Poisson du matériau analysé
et de la pointe en diamant. Le lien entre toutes ces composantes est établi par la formule
suivante :
1 1w 1= (3.19)
E, E; E

avec v; et v les coefficients de Poisson respectifs de la pointe et du matériau analysé, et

E; et E les modules d’élasticité biaxiaux de la pointe et du matériau. Ce modéle repose
sur la décharge d’une pointe et combine ’analyse des deux précédents auteurs. Le schéma
3.12 représente les conventions utilisées pour la désignation des différentes profondeurs
d’indentation en charge maximale et en fin de décharge. Oliver et Pharr ont déterminé
que les grandeurs de cette figure sont reliées par la formule suivante :

P
ho=h—ec— 3.20
°s (3:20)
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Déchargé

I Chargé

FIGURE 3.12 — Modéle de Oliver et Pharr : géométrie du contact entre la pointe et la matiére
[OP92].

avec h. la profondeur de contact (distance a laquelle la pointe est en contact permanent
avec la matiére), € le coefficient de Oliver et Pharr, fixé & 0,75 pour la pointe Berkovich,
P la charge appliqué et S la rigidité de contact (calculée a la décharge). Cette profondeur
de contact permet de calculer directement ’aire de contact entre la pointe et la matiére,
utilisée ensuite pour le calcul du module d’élasticité avec la formule de Sneddon (cf équa-
tion 3.18). Cette aire de contact se calcule pour une pointe sans défaut par la formule

suivante :

A, = Coh? (3.21)

avec Cp qui vaut environ 24,5 dans le cas de la pointe Berkovich. Cependant, une pointe
réelle présente des défauts géométriques, en particulier a son extrémité qui faussent aux
faibles profondeurs d’indentation le calcul de I'aire de contact. Le calcul de I'aire de contact
se fait en utilisant une fonction d’aire rendant compte des imperfections de la pointe, et

est décrite par la formule suivante :

8
A=>"C.p (3.22)
n=0

Cette fonction d’aire est déterminée lors des opérations de calibration de la pointe sur
des étalons de silice fondue dont le module est connu. Les coefficients C,, sont calculés
afin d’obtenir un module d’élasticité constant sur toute la profondeur d’indentation. Plus
I’ordre du coefficient C,, est important, plus les profondeurs impactées par les modifications
de module sont faibles.

Un module CSM (Continuous Stiffness Measurement) permet d’extraire le module
d’élasticité en toute profondeur durant la charge par réponse de la matiére a une sollici-
tation harmonique de la pointe [OP92].

Cette méthode est sensible au montage des échantillons et aux souplesses parasites.
Il est cependant possible de les compenser en introduisant des corrections de raideur,
correspondant & un ressort ajouté en série a la raideur du cadre et a la raideur de contact.
Le critére % constant, indépendant de la dureté et du module d’élasticité, permet de

régler cette correction de raideur :

P TH

Si H et E sont constants, % est constant. On ajuste donc les corrections de raideur de
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Substrat

FI1GURE 3.13 — Indentations d’une pointe Berkovich dans un film d’épaisseur t

sorte a obtenir un % constant. Un fois que les raideurs sont corrigées, le module et la
dureté sont théoriquement constants sur toute la profondeur d’indentation, & condition
que la pointe ait été calibrée.

Le modéle de Oliver et Pharr présente des limites : les matériaux fortement duc-
tiles comme ’aluminium ont tendance a créer des « bourrelets »de matiére autour de la
pointe, et le modéle avec la profondeur de contact telle que modélisée dans la figure 3.12
ne s’applique plus. Les couches minces subissent quant a elles 'influence du substrat, in-
fluence d’autant plus marquée que I’épaisseur de la couche diminue. Dans le cas de couches
minces plus souples que le substrat (métal sur substrat silicium), la dureté et le module
augmentent progressivement et se stabilisent aux propriétés du substrat une fois que la
pointe pénétre dans celui-ci. Nous présentons un modéle qui permet de tenir compte de

I'influence du substrat : le modéle de Saha et Nix.

Influence du substrat : modéle de Saha et Nix Le modéle de Saha et Nix [SN02| est
une adaptation du modéle de King [Kin87| qui lui-méme est une adaptation du Modeéle
de Doerner et Nix [DGNS86].

Son principe est basé sur I’équation de King modifiée, qui tient compte de I’enfonce-
ment de la pointe d’une profondeur i dans le film d’épaisseur ¢ (cf. figure 3.13) :

2

1 1— 12 1-— I/ch a(t—h) 1—v a(t—h)
1 _ i 1— 77) s ( *T) 3.24
E & | & ( ¢ T \° (3:24)

avec o un coefficient caractéristique du contact fonction de ¢, ¢ I'épaisseur du film et a le
rayon de contact du poingon plat|Kin87|. Les valeurs de a sont celles proposées par King,

et sont décrites par ’équation suivante :

3 1
a=mg+ Zmi (%) 2 (3.25)
i—1

Les valeurs des coefficients m; sont indiquées dans le tableau 3.1 :

Tableau 3.1 — Coefficients m; de ’équation (3.25) pour un indenteur triangulaire

mo ma meo ms
-0.37828 | -0.0056092 | 0.34744 | 1.197

L’application directe de ce formalisme ne suffit pas & compenser les effets du substrat
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FIGURE 3.14 — Dureté H(E) en fonction du ratio profondeur d’indentation sur épaisseur d’un film
d’aluminium sur substrat de silice fondue, d’aprés [SNO2]
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FIGURE 3.15 — Module d’élasticité d’un film d’aluminium de 500 nm et 2 000 nm sur trois substrats
différents par la méthode de Saga et Nix [SN02|

sur la mesure du module d’élasticité. Doerner et Nix font I’hypothése d’une dureté et d’un
module constants quelle que soit la profondeur d’indentation. En reprenant I’équation
3.23, nous déterminons le module d’élasticité aprés avoir extrait la dureté. La démarche
proposée par Doerner et Nix se fait en deux étapes. Tout d’abord il s’agit de mesurer la
dureté en se basant sur I'hypothése d’'un module d’élasticité constant d’aprés I’équation
3.23. Les auteurs représentent ensuite la valeur extraite de H(FE) en fonction du ratio
profondeur indentée / épaisseur du film %, résultats représentés en figure 3.14. La valeur
minimale relevée est prise comme valeur de dureté, considérée constante, et utilisée dans
I’équation 3.23 pour extraire le module d’élasticité (cf. figure 3.15). En régle générale, on
s’accorde dans la littérature a considérer qu’une indentation a moins de 10% de ’épaisseur
est la limite de non influence du substrat. En général, cette régle s’applique pour les films
dont I’épaisseur dépasse le micrométre. Pour les films submicroniques, il faut compter
moins que 10%. Ce modéle permet donc de mesurer le module d’élasticité des couches
minces par nanoindentation, qu’elles soient épaisses ou submicroniques, dans la mesure ot
les mesures du module d’élasticité sont stables sur une profondeur d’indentation d’environ

50% de I’épaisseur du film.
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(a) Espace semi-infini. (b) Cas réel en microélectronique.

FIGURE 3.16 — Champ de contrainte (en traits rouges) sous une pointe sphérique dans un espace
semi infini et dans une piste métallique sur substrat (cas de la microélectronique ou des MEMS).

FIGURE 3.17 — Géométrie du contact d’une pointe sphérique de rayon R

3.3.2.2 Modéles en pointe sphérique

Les limites de l'utilisation des pointes pyramidales (influence du substrat, bourrelets)
nous ont conduit & évaluer des modeéles en pointes sphériques. Ces modéles sont établis
dans la littérature pour des pointes dont le rayon est généralement supérieur a une centaine
de micrometres. Nous avons choisi de tester ces modéles pour des pointes de rayon 5,9 pm
et 10 pm, car elles sont bien adaptées a la problématique des tests mécaniques sur les
microsystémes. En effet, ces systémes ont des dimensions latérales de quelques dizaines
ou centaines de micrométres, et 1'utilisation d’une pointe de plus de 100 pm risquerait de

provoquer des effets de bord lors des essais d’indentation (cf. figure 3.16).

Modéle de Herbert et al. Le modéle de Herbert et al. est une application directe de la
méthode de Oliver et Pharr [Her+01] : il est basé sur la formule de Sneddon (cf eq 3.18) et
s’applique aux déformations élastiques. La figure 3.17 représente la géométrie du contact
d’une pointe sphérique de rayon R ainsi que les grandeurs associées au modéle. La pro-
fondeur d’indentation est la somme de la profondeur de contact et de la profondeur cor-
respondant au tassement élastique de la matiére autour de la pointe. Ainsi, on utilise la
formule de Oliver et Pharr :

P
ho=h—ec— 3.26
°s (3.26)
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On mesure le rayon de contact par la formule suivante, application directe du théoréme

a. = \/2h.R — h? (3.27)

avec R le rayon de la pointe. L’aire de contact vaut :

de Pythagore :

A, = ma? (3.28)

Il ne reste plus qu’a extraire le module d’élasticité réduit par la formule de Sneddon, sans

appliquer de coefficient correcteur (pointe axisymétrique) :

S |/
E—§¢£ (3.29)

Ce modeéle, tout comme le modeéle de Oliver et Pharr, a ses limites, en particulier dans
les cas de bourrelets et dans les cas ou la couche mince est influencée par le substrat.
Le paragraphe suivant investit une méthode, décrite par Field et Swain pour évaluer et
quantifier le phénoméne de bourrelet et de tassement en pointe sphérique.

Modéle de Field et Swain Le modéle de Field et Swain repose sur la réévaluation du
rayon de contact entre la pointe sphérique et la matiére, plus élevé avec un bourrelet que
sans, en utilisant les travaux de Meyer|Mey08|. Cet auteur du début du XX° siécle avait
établit le lien via une loi puissance entre la pression moyenne sous la pointe, son rayon et

le rayon de contact entre la pointe et la matiére. Cette loi est la suivante :

P 2a\ /"
b Ta? < R ) (3:30)

avec n le coefficient de Meyer et K une constante, tous deux dépendants du matériau
analysé. Ce coefficient de Meyer est relié a ’évaluation du nouveau rayon de contact par
la formule suivante, établie par Norbury et Samuels [NS28] :

a2
<9) = (3.31)
avec a’' le rayon de contact évalué a partir de la profondeur de contact (cf. figure 3.17) et

a le rayon de contact réajusté. Matthews a proposé un formalisme pour I'évaluation de ¢
a partir du n de Meyer [Mat80] :

1 2 1 2n—1
8:§(ZZ> —1 (3.32)

Plus récemment, Hill [HSZ89] a proposé un formalisme, simplifié par rapport a celui de

Matthews, qui posséde une meilleure corrélation avec I’équation de Norbury et Samuels :

9 92n—1
==
24n +1

(3.33)
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Tableau 3.2 — Indices de Meyer extraits sur les couches minces d’aluminium de 750 nm et 1 500 nm

Echantillon Aluminium 750 nm | Aluminium 1500 nm
Indice de Meyer 3,73 £ 0,69 3,95 £ 0,22

Date 11 Ao 2011

I pm Geand. = G144 KX Sigral A= SE2
i EHT = 200V WD = 32 mm

FI1GURE 3.18 — Photo MEB d’un indent réalisé avec une pointe sphérique de 5,9 pm de rayon dans
une couche mince d’aluminium évaporé (INL) de 1500 nm d’épaisseur

Les coefficients de Meyer, déterminés par régression linéaire sur I’équation 3.30, des
deux dépots d’aluminium de 750nm et 1500nm d’épaisseur sont donnés dans le ta-
bleau 3.2. On constate que les coefficients de Meyer sont supérieurs a 2,29, limite em-
pirique proposée par Meyer entre le tassement et le bourrelet, et correspondant & un
coefficient ¢? égal a 1. Ces coefficient supérieurs & 2,29 indiquent & priori un cas de tasse-
ment. Une observation au MEB d’une empreinte résiduelle d’indentation est représentée
en figure 3.18 : un bourrelet apparait autour de 'empreinte de la pointe. La frontiére de
2,29 fixée par Meyer peut éventuellement étre remise en question, mais il est également
possible que la détermination du coefficient par régression logarithmique soit influencée
par la présence du substrat. Dans ce cas, le modéle de Field et Swain n’est pas applicable
aux couches minces que nous avons caractérisées.

Cette méthode de Field et Swain n’a au final pas permis d’identifier des cas de bour-
relet, sur matériaux massifs et sur couches minces, par analyse de 'indice de Meyer.

3.3.2.3 Résultats expérimentaux sur aluminium évaporé

Nous présentons dans ce paragraphe les résultats expérimentaux de nanoindentation
sur aluminium évaporé. Le modéle de Saha et Nix a été testé en pointe Berkovich sur
nos couches minces d’aluminium évaporé de 750 nm et 1500 nm d’épaisseur. Nous avons
extrait d’abord la dureté selon le modeéle d’Oliver et Pharr et ’avons comparée a celle
extraite a 'aide du modéle de Saha et Nix en prenant comme valeur bibliographique
un module de 70 GPa pour I'aluminium. Ces résultats sont présentés en figure 3.19. On
constate sur la courbe de la figure 3.19(b) que le domaine d’application du modéle de Saha
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Dureté selon le modéle de Oliver et Pharr
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FI1GURE 3.19 — Dureté de deux films d’aluminium évaporé de 750 nm et 1500 nm selon le modeéle
de Oliver et Pharr et selon le modéle de Saha et Nix
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et Nix sur I’aluminium évaporé de I'INL est restreint, car le nanoindenteur DCM n’a pas
permis de pénétrer a plus de 500 nm, ce qui correspond a environ 60% de ’épaisseur.
Les essais a plus forte charge sur le module XP n’ont pas été réalisées car ce nanoin-
denteur a une résolution de mesure plus faible. L’extraction des propriétés plastiques par
I’application simple du modele de Oliver et Pharr donne des résultats exploitables : une
décroissance initiale de la dureté, due a l'effet de taille par plasticité des gradients de
déformation, est observée, suivie d'un léger plateau de stabilisation avant la croissance de
celle-ci vers les valeurs du silicium. Nous en extrayons les valeurs de dureté de nos deux
dépots :
— H =0,7GPa pour 'aluminium dont ’épaisseur vaut 750 nm
— H =0,55 GPa pour 'aluminium dont ’épaisseur vaut 1500 nm
On peut noter que la dureté semble influencée par le substrat, le dépot le moins épais ayant
la valeur de dureté la plus forte. Cependant, une différence de propriétés plastiques n’est
pas a exclure car les dépots, bien que réalisés avec les mémes conditions expérimentales,
ne sont pas issus du méme lot de fabrication (Alu-INL-PP pour le dépot d’aluminium de
750 nm et Alu-INL-1007 pour le dépdt d’aluminium de 1500 nm). Cette valeur de dureté
conditionne les valeurs de modules extraites. Ces valeurs servent ensuite d’entrée pour
extraire les modules d’élasticité selon le modéle de Saha et Nix. Les résultats sur ces
mémes films d’aluminium sont présentés en figure 3.20
On constate une fois encore I'influence du substrat sur I’extraction du module d’élas-
ticité par la méthode de Oliver et Pharr : le module converge plus rapidement vers le
module du silicium sur le film d’aluminium de plus faible épaisseur. Concernant I'extrac-
tion du module d’élasticité, le modéle de Saha et Nix s’applique beaucoup mieux & nos
films d’aluminium. On retrouve en effet la croissance - décroissance du module avec un
plateau stabilisé jusqu’a une profondeur d’indentation de 20% de I’épaisseur du film, et
ce pour les deux films d’aluminium de 750 nm et 1500 nm. Par ailleurs, ces résultats per-
mettent de valider 'applicabilité de la méthode en utilisant le coefficient o (cf équation
3.25) tel qu’il fat introduit par King. Ce résultat est remarquable car il élargit le probléme
d’un indenteur plat modélisable en deux dimensions a un indenteur Berkovich triangulaire
modélisable en trois dimensions indentant dans un film mince.
On retiendra donc comme valeurs de module pour ces deux aluminiums :
— E =67,2 £+ 1,0 GPa pour 'aluminium épais de 750 nm
— E =61,5+ 1,3 GPa pour 'aluminium épais de 1500 nm
La différence entre ces deux valeurs de modules peut s’expliquer par deux hypothéses :
— le substrat a une influence sur ’extraction du module, en particulier parce que nous
avons extrait la dureté avec la méthode de Oliver et Pharr. L’écart entre les modules
s’expliquerait donc par I’écart entre les duretés ,
— il existe une différence de module liée au matériau, les deux dépots étant intrinse-
quement différents. Cette hypothése sera étudiée a I'aide des analyses réalisées en
microtraction et présentées dans le chapitre 4.
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Module d'élasticité selon le modéle de Oliver
et Pharr
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FIGURE 3.20 - Modules d’élasticité de deux films d’aluminium évaporé de 750 nm et 1 500 nm selon

le modeéle de Oliver et Pharr et selon le modéle de Saha et Nix
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3.4 CARACTERISATION MECANIQUE DES COUCHES AUTOPORTANTES

3.4.1 Outils de mesure des propriétés mécanique des couches autopor-
tantes

3.4.1.1 La traction

Le dispositif utilisé pour les essais de microtraction est une platine congue a 1’ori-
gine par le SiMaP de Grenoble. Son principe, détaillé dans la theése de Cédric Seguineau
[Seg09], est basé sur le principe du cric de voiture. Une vis sans fin permet d’écarter les
deux mors de maniére symétrique et permet ainsi une traction biaxiale. La figure 3.21
représente la platine utilisée au CNES pour effectuer des essais de traction sur couches
minces autoportantes. Les choix technologiques retenus sont ceux d'un dépot usiné a la
forme d’une éprouvette sur un wafer rigide en silicium, qui contient douze éprouvettes. Ce
wafer est ensuite gravé afin de libérer les éprouvettes tout en les entourant d’un cadre en
silicium afin d’assurer la rigidité de la puce et permettre sa manipulation sans endomma-
ger la partie autoportante du dépot. La figure 3.22 représente deux puces avec au centre
la partie utile de ’éprouvette de traction. Le déroulement de 1’essai se divise en quatre
étapes, représentées sur la figure 3.23 :

1. montage de I’échantillon entre les mors,
2. serrage de I’échantillon,

3. découpage du cadre en silicium,

4. essai de traction.

L’essai se déroule en deux temps : 'opérateur rapproche les mors afin de déterminer le

point ou la force est nulle (éprouvettes en tension), puis l'essai de traction démarre.

3.4.1.2 Le gonflement de membrane

Cette méthode consiste & mesurer la déformation d’une membrane encastrée sur les
bords en fonction de la pression appliquée (figure 3.24) pour en déduire, aprés ajustement
d’un modele sur les points expérimentaux, le module d’élasticité et la contrainte résiduelle
du matériau constituant la membrane (matériau supposé homogeéne et isotrope). Le banc
développé a I'INL (figure 3.25) permet d’appliquer une pression dans la gamme [0 — 1]bar
sur des membranes de taille millimétrique et dont I’épaisseur peut aller de quelques di-
zaines de nanomeétres a plusieurs micromeétres. La résolution sur la mesure de la pression
est de 1 mbar. La précision est estimée a 2 ou 3mbar. La pression est stable & & 1 mbar
le temps de la mesure (quelques secondes).

Pour une membrane carrée de coté 2a et d’épaisseur t, la relation entre la pression
appliquée P et la fleche maximale h mesurée au centre de la membrane est donnée par
I'équation 3.34, valable dans le domaine des grandes déformations [VN92|. Dans cette
équation, F et v sont respectivement le module d’élasticité et le coefficient de Poisson du
matériau, oy est sa contrainte résiduelle. Pour une membrane carrée C; est égal & 3,395.
La fonction f(v) dépend du coefficient de Poisson selon la loi donnée par I'Equation
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FI1GURE 3.21 — Platine de microtraction. 1 : Mors, 2 : Vis sans fin, 3 : Moteur pas a pas.

FIGURE 3.22 — Eprouvettes de microtraction en or et en aluminium. 1 : éprouvette, 2 : cadre en
silicium.
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FIGURE 3.23 — Déroulement d’un essai de traction sur couches minces.

FIGURE 3.25 — Banc de gonflement de membranes avec porte-échantillon (en haut a droite), et
deux membranes (en bas a droite).
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3.35 [VN92|]. La détermination du module d’élasticité E et de I’état de contrainte oy du
matériau nécessite donc de connaitre v. D’autre part, il est nécessaire expérimentalement
d’avoir une relation P(h) suffissamment non linéaire pour déterminer E, ce qui implique
qu’une pression suffisante puisse étre appliquée a la membrane tout en restant dans le
domaine élastique et en évitant les éventuels problémes de délamination voire de rupture

de la membrane.

t E t
p= Olgh [ () 7=’ (3.34)
f(v) = (0.8 +0.062v)* (3.35)

3.4.2 Fabrication des structures de test autoportantes

Les éprouvettes en aluminium pulvérisé ont été réalisées par la société AUXITROL. Les
procédés de fabrication des éprouvettes de tractions et des membranes d’or et d’aluminium
évaporés ont été développés par Christophe Malhaire (INL) et ont été publiés|Mal-+09].
Nous sommes intervenus ponctuellement dans la réalisation de certaines de ces étapes lors

de déplacements sur le site de I'INL.

3.4.2.1 Etapes technologiques

La partie utile des éprouvettes de traction a pour dimensions : 3mm de long, entre
200 pm et 500 pm de large et environ 1pm d’épaisseur (épaisseur du dépodt souhaitée
pour tous les films minces métalliques reportés dans ce manuscrit a l'exception de 1'or
électrodéposé dont 1'épaisseur souhaitée était de 5pm). Ces éprouvettes sont dotées d'un
congé de raccordement qui permet de limiter les concentrations de contraintes. Le design
et la fabrication de ces éprouvettes ont été publiés par C. Malhaire [Mal+09]|. En ce
qui concerne les membranes, celles d’environ 1 mm et 1,6 mm de coté ont été les seules
étudiées car elles étaient trés bien adaptées au grossissement du profilométre optique
(Wyko NT1100(©) utilisé pour les caractériser.

Procédé AUXITROL Le procédé AUXITROL a été utilisé pour fabriquer les éprou-
vettes de traction d’aluminium pulvérisé, dont le dépot a été réalise au LAAS (Alu-
AUXITROL), ainsi que les éprouvettes d’aluminium pulvérisé dont le dépot a été réalisé
au CRP-GL (Alu-CRPGL). Le procédé AUXITROL repose sur une mise en forme du
dépot (face avant) par gravure chimique et sur une gravure humide par KOH du silicium
(face arriére). Les étapes de ce procédé sont représentées sur la figure 3.26. Le wafer de
silicium est tout d’abord préparé par la croissance et le dépdt d’une bi-couche SiO5/SizNy,
qui servent de couche d’arrét a la gravure KOH (étapes 1 et 2). Le métal est ensuite dé-
posé sur toute la plaque avant d’étre gravé pour dessiner les éprouvettes (étapes 3 4 5). La
face-arriére est ensuite usinée grace a la gravure KOH (étapes 6 a 9), et 'éprouvette est
finalement libérée de la bi-couche SiO,/SisN, par RIE. La vitesse de gravure du silicium
par le KOH est comprise entre 0,5 pm-min~! 2 pum-min~!, pour une plage de température
d’utilisation de 70°C a 90 °C. Cependant, son rapport d’anisotropie de gravure des plans
(111) par rapport aux plans (100) est de 100 :1. Autrement dit, le KOH grave les plans
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FIGURE 3.26 — Etapes technologiques de fabrication des structures de test AUXITROL.

(111) cent fois plus vite que les plans (100). Ce phénoméne provoque un angle de gravure
du silicium de 54,7°[SR+98|. Dans la mesure ou les gravures se font en face arriére, et dans
la mesure ou le contrdle géométrique se doit d’étre précis en face avant, il est nécessaire
de prévoir dans la conception des masques une ouverture plus grande que celle qui est

prévue afin de tenir compte de la déviation de 54,7°.

Procédé INL Une vue schématique des différentes étapes technologiques pour la réa-
lisation des éprouvettes d’or ou d’aluminium est donnée en figure 3.27. Le procédé se
distingue de celui présenté précédemment par 'utilisation de la technique du « lift-off »
pour définir la géométrie de la poutre et par I'utilisation d’une résine de masquage spé-
ciale résistant a 'agent de gravure du silicium. Les masques relatifs a la conception des
éprouvettes de traction sont reportés en annexe A.7. Une vue schématique des différentes
étapes technologiques pour la réalisation des éprouvettes d’or et d’aluminium est donnée
en figure 3.27. Les dépots SiOs / SisNy (LPCVD) (oxyde thermique), d’épaisseurs res-
pectives 110 nm/450 nm ont été sous-traités a L’ESIEE. Les dépots métalliques Al et Au
ont été réalisés a 'INL (Mme Joélle Grégoire, Assistante Ingénieur CNRS, et M. Khaled
Ayadi, Assistant Ingénieur CNRS) par évaporation au canon a électrons dans un bati
Alcatel dont les principales caractéristiques sont résumées en figure 1.1 dans le premier
chapitre. Dans les deux cas, 'expérience a montré qu’une fine couche d’accroche en chrome
(quelques dizaines de nanométres) était nécessaire. Sur les éprouvettes de traction, il est
nécessaire de « patterner » (mise en forme par lithographie) la face avant pour dessiner
les motifs des éprouvettes.

Pour la réalisation des structures en or évaporé, la bi-couches SiO,/SizNy a été au
préalable gravée en face avant, ’or étant beaucoup moins sensible que 'aluminium a la
solution de gravure du silicium (KOH). Néanmoins, 'expérience montre qu’il est nette-
ment préférable de garder cette bi- couche pour former une couche d’arrét franche lors
de la gravure par KOH du silicium. La face avant métallisée du substrat est protégée du
KOH grace a un porte-échantillon spécial (non représenté). En plus de cette protection, il
s’est avéré nécessaire d’utiliser une résine spéciale résistant au KOH (ProTek B3) en face
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FIGURE 3.27 — Etapes technologiques nécessaires a la fabrication des éprouvettes de traction (INL).

avant du substrat. Ainsi, méme en cas d’infiltration accidentelle de la solution de KOH
en face avant (fuite par le porte-échantillon, rupture de membrane, cassure du substrat),
la couche métallique est protégée. L’inconvénient est que cette résine est assez difficile a
enlever a 'acétone et qu’on ne peut pas l'enlever sur des structures fragiles (phénoméne
de tension de surface lorsque la plaque est plongée dans l'acétone qui provoque la casse
immeédiate des structures). C’est pourquoi la libération compléte des micro-poutres est
faite en trois étapes :

— premiére attaque trés longue (plus de 24 heures a 70 °C) pour ne laisser que quelques
microns de silicium derriére la membrane qui reste suffisamment rigide pour subir
les prochaines étapes technologiques,

— enlévement de la résine de protection en face avant et découpe des échantillons,

— gravure séche (RIE) du silicium restant (SFg 4+ O2) puis de la bi-couche Si3N4/SiO2
(SFe).

Il faut noter que la couche d’accroche n’a pas été enlevée étant donnée la difficulté a graver
sélectivement les différents métaux.

La technologie de réalisation des membranes est proche de celle servant a produire les
micro-éprouvettes de traction. Mais contrairement au cas des éprouvettes, un dépot pleine
plaque est réalisé en face avant, éliminant ainsi une étape dans le procédé de fabrication.

La cinétique et I'uniformité de gravure en fond de cavité ne sont pas les mémes que
pour une gravure en surface ce qui rend cette étape délicate. Des gravures successives sont

cumulées et ’échantillon est controlé au microscope optique aprés chaque remise a l'air.

Procédé LAAS Le procédé de fabrication des éprouvettes en or électrolytique du LAAS
est semblable au procédé INL concernant la méthode de mise en forme du dépot. A la
place de la couche de SizNy4, une couche de titane et une couche de cuivre d’environ
50nm chacune, sont déposées avant la couche d’or afin d’en améliorer I'accroche. Ce
dernier est déposé par « lift-off ». Le silicium est gravé par la méthode de la gravure
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Or
= Cu
Ti
= SiO,
Si

FIGURE 3.28 — Structure finale des éprouvettes d’or électrolytique fabriquées au LAAS.

Signal A = SE2 Date :30 Sep 2010

2pm 1 Grand.= 729KX Signal A = SE2 Date :15 Sep 2010
I 1 EHT = 2.00 kV WD = 3.7 mm EHT = 4.00 kv WD = 34 mm

Grand. = 1231 KX

(a) Coupe transverse d’aluminium pulvérisé gravé (b) Profil de gravure d’une éprouvette de micro-
par acide traction en aluminium pulvérisé

FI1GURE 3.29 — Comparaison entre le dépot non gravé et le dépot gravé en solution aprés patterning.

réactive ionique profonde (DRIE pour « Deep Reactive lon Etching »)[Mal00|[McA+01].
Les couches d’accroche sont gravées avec des acides sélectifs vis a vis de 'or. Le détail de
la procédure a été publié dans la thése de Cédric Seguineau [Seg09]. La structure finale
est représentée en figure 3.28 : il s’agit d’un empilement Si-SiO,-Ti-Cu-Au. La structure

autoportante est a priori de ’or pur, sans les couches d’accroche.

3.4.2.2 Analyse technologique des procédés

Procédé AUXITROL La gravure chimique est la méthode utilisée par la société AUXITROL
pour mettre en forme le dépot. La figure 3.29 présente un flanc de gravure observé au
niveau du bras de maintien de I’éprouvette (sur le coté) et sa comparaison avec une coupe

sur ce méme flanc de gravure.

La figure 3.29(b) illustre la bonne perpendicularité des flancs de gravure. Des essais de
mesure directe au profilométre mécanique sur cette zone ONT été menés afin de déterminer
I’épaisseur des éprouvettes. On remarque aussi sur cette figure que le silicium est surgravé
au pied de I'aluminium. Cette surgravure est probablement due a I’étape de gravure RIE en
face avant utilisée pour enlever la bi-couche d’oxyde-nitrure de silicium. Cette surgravure
est problématique car elle fausse la mesure de I’épaisseur de I'éprouvette, capitale pour
un bon calcul des propriétés mécaniques.

Dans ce procédé, la mesure des épaisseurs a été effectuée aprés ’essai de traction en
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3pm Grand.= 3.54 KX Signal A = SE2 Date :30 Aout 2010
EHT = 2,00 kv WD = 3.3mm

F1GURE 3.30 — Bord de puce d’une éprouvette de microtraction.

gravant une partie du dépot avec une solution acide. Pour cela, une goutte de résine a
été déposée sur la puce de sorte a ne recouvrir qu’une partie du dépot, un recuit a 120 °C
pendant 1 min30s a ensuite été réalisé pour polymériser la résine. Le dépot non recouvert
a été gravé avec une solution composée d’acide phosphorique, d’acide nitrique et d’eau.
Ce mélange est supposé ne pas graver le silicium, ou la bi-couche d’oxyde-nitrure. Le
critere d’arrét de la gravure est visuel, et est établi lors du changement de couleur de la
couche par ringage a I’eau déionisée. La résine est ensuite enlevée avec de ’acétone, et une
mesure au profilomeétre mécanique permet de mesurer I'épaisseur du dépot en mesurant
la hauteur de marche du front de gravure. L’hypothése faite pour valider cette mesure est
que I'épaisseur du dépot est homogéne entre un bord de puce et son centre ou se situe la
partie utile de I’éprouvette (espacement entre les deux d’environ 1cm).

Procédé INL La figure 3.30 représente le dépodt d’aluminium évaporé pleine plaque
par procédé « lift-off » a la jonction entre le dépot et le substrat, au niveau d’un bras de
maintien en silicium. On remarque ici la présence de nombreux débris sur le dépot et sur le
substrat, probablement issus de la résine PROTEK®. Le profil de gravure est légérement
incliné, mais le procédé « lift-off » a 'avantage de ne pas utiliser un agent de gravure
spécifique pour chaque matériau a mettre en forme. De plus, la non utilisation d’acide évite
la surgravure du substrat. Par conséquent, la hauteur mesurée au profilométre mécanique
(sur les poutres directement aprés I'étape de « lift-off ») correspond a I’épaisseur exacte du
dépot. Par ailleurs, la légére inclinaison de ce profil n’empéche pas la mesure d’épaisseur
par profilométrie mécanique.

3.4.3 Résultats expérimentaux sur aluminium pulvérisé et évaporé

3.4.3.1 Aluminium pulvérisé

Nous allons tout d’abord nous intéresser aux dépots d’aluminium pulvérisé, fabriqués
par la société AUXITROL, et référencés Alu-AUX-W1 et W2. Le dépot a été effectué au
LAAS selon les conditions mentionnées dans le tableau 2.3. Les structures ont été libérées
par gravure KOH suivie d'une gravure par RIE. Les analyses des dépots sur substrats ont
confirmé 'absence d’une structure bi-couche oxyde-nitrure de silicium, comme illustré
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100y Grand.= 54.05 KX  Signal A= SE2 Date 111 Mai 2010

EHT = 2.00 kV ESB Grid= 500V WD = 32mm

FIGURE 3.31 — Coupe transverse de ’aluminium pulvérisé sur substrat.

(&

FIGURE 3.32 — Photo au microscope optique d’une éprouvette d’aluminium pulvérisé juste avant
Pessais de traction. Mise en évidence de porosités (cercles rouges).

dans la figure 3.31. La couche de silicium est située au bas de la figure 3.31, suivie au
centre de la couche d’aluminium et en haut de la colle carbone (qui charge au voisinage
du dépot, d’out la bande blanche a I'interface entre la colle et la couche d’aluminium). Les
points blancs sur la couche de silicium sont des résidus de polissage.

Les éprouvettes présentent des porosités de quelques dizaines de micrométres, comme
I'illustre la photo de la figure 3.32. Ces porosités sont en général de bons candidats a
I'initiation et la propagation des fissures.

Un exemple de courbe de traction réalisée sur ces éprouvettes est présenté en fi-
gure 3.33. Cette courbe de traction, représentative de ’ensemble des éprouvettes exploi-
tables dans le wafer, est une courbe typique d’'un aluminium massif faiblement allié. On
peut noter en particulier que l'allongement & rupture atteint environ 20%. Si ce niveau
d’allongement est assez caractéristique de I'aluminium massif, il est relativement élevé
pour une couche mince submicronique d’aluminium par rapport aux résultats tradition-
nellement reportés dans la littérature [EPP04|[Hua+01|[KH97||GJBD87|. Une autre ca-
ractéristique, similaire a ce qui peut étre observé avec I’aluminium massif faiblement alli¢,

est la présence d’'un effet des bandes de Luders. Cet effet se manifeste par la présence d’'un
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F1GURE 3.33 — Courbe de traction d’un aluminium pulvérisé AUXITROL (Alu-AUX-0912).
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FI1GURE 3.34 — Agrandissement de la courbe d’aluminium pulvérisé Alu-AUX-0912

décrochement de la contrainte aprés la phase élastique, comme illustré sur la figure 3.34,
qui est un agrandissement de la figure 3.33. Ces courbes ont permis d’extraire le module
d’élasticité F, la limite d’élasticité o, la contrainte maximale o, et le coefficient d’écrouis-
sage de Ramberg-Osgood. Ces parameétres sont déterminés par régression logarithmique
sur la loi de Ramberg-Osgood (cf. §3.1.2). Les résultats sont reportés dans le tableau 3.3
(intervalle de confiance & 95% calculés selon la formule de Student). Les éprouvettes ne
figurant pas dans ce tableau sont des éprouvettes qui ont cassé au montage, ou qui pré-
sentaient trop de défauts pour étre exploitées. Le module d’élasticité vaut en moyenne
68,2 £+ 0,2 GPa. Cette valeur est trés proche de la valeur bibliographique de 'aluminium
massif (68,0 GPa) [DC98|.

Le deuxiéme type d’aluminium pulvérisé provient du CRP-GL. Trois lots différents,
avec des conditions différentes de fabrication résumées dans le tableau 2.3, ont ainsi été
testés. Les épaisseurs de ces éprouvettes ont été mesurées aprés essai par gravure acide
sur les bords de puce.

Un exemple de courbe de traction d’un échantillon du lot CRP-W5 est représenté
en figure 3.35. Comme pour les dépdts d’aluminium AUXITROL, les échantillons de ce
lot présentent une transition élasto-plastique nette, et un allongement & rupture élevé
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Tableau 3.3 — Extraction des paramétres mécanique des essais de traction sur Alu-AUX-W1 et

Alu-AUX-W2.

Référence | E (GPa) | oy (MPa) | o, (MPa) Er N
wl-04 70,6 166,2 237,5 0,070 0,7
w1-05 65,3 146,5 241.4 0,132 5.1
w1-06 74,0 166,9 276,5 0,205 6,6
wl-10 63,9 145,1 2223 0,098 5,8
w2-01 69,8 169,6 213,3 0,030 9,2
w2-02 71,1 179,0 288,5 0,267 8,0
w2-03 65,1 167,7 9273.6 0,263 7.5
w2-04 66,2 161,3 264,1 0,135 6,3
w2-06 70,6 192,2 298,9 0,174 7,7
w2-08 65,6 165,5 254,0 0,108 6,0

Moyenne | 68,24+0,2 | 166 +£10 | 257+£21 | 0,148 +0,058 | 6,80 £ 0,91

w5-01

Contrainte vraie (MPa)

0 0,02 0,04 0,06 0,08 01 0,12 014 0,16 0,18 02
Déformation vraie (um/um)

FI1GURE 3.35 — Courbe de traction d’un aluminium évaporé CRP-GL-W5-1

(aux alentours de 20%). La figure 3.36 représente une courbe de traction d’un échantillon
issu du lot CRP-GL-WS8. La transition élasto-plastique est la encore bien marquée, mais
I'écrouissage est faible (contrainte constante en phase plastique). L’allongement a rupture
est de l'ordre de 3 a 4%, largement plus faible que le wafer 5.

L’ensemble des propriétés mécaniques des deux lots CRP-GL W5 et W8 est reporté
dans le tableau 3.4.

Le module d’élasticité, sur I’ensemble des deux lots, est trés faible. Sur le lot CRP-
GL-W5, le module d’élasticité est dépendant de sa position sur la wafer : les éprouvettes
de la rangée centrale (éprouvettes 4 a 8 cf. Annexe A.7) ont un module d’élasticité deux

fois plus élevé que le reste du wafer.

3.4.3.2 Aluminium évaporé

Nous nous intéressons ici aux dépot d’aluminium évaporé dont les structures de test
ont été réalisées a I'INL. La particularité de ce lot est de disposer, en plus des struc-
tures de traction, de membranes pour I’étude des contraintes internes par la méthode du
gonflement de membrane. En ce qui concerne la traction, nous disposons de deux lots
d’éprouvettes, une sans couche d’accroche en chrome (Alu-INL-1007) et I'autre avec une
couche d’accroche en chrome (Alu-INL-1103). Concernant le gonflement de membranes,

nous disposons d’un wafer de bi-couche aluminium - chrome.

116

Cette thése est accessible a I'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2012ISAL0033/these.pdf
© [J. Martegoutte], [2012], INSA de Lyon, tous droits réservés



Chapitre 3
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FI1GURE 3.36 — Courbe de traction d’un aluminium évaporé CRP-GL-WS8-7

Tableau 3.4 — Extraction des paramétres mécaniques des essais de traction sur Alu-CRPGL-W5 et
Alu-CRPGL-WS.

Référence E (GPa) | o, (MPa) | o, (MPa) Eu N
CRP-GL-W5-01 24,1 125 178 0,177 18,0
CRP-GL-W5-02 17,0 112 155 0,215 15,6
CRP-GL-W5-03 16,6 118 150 0,183 18,6
CRP-GL-W5-04 20,6 125 181 0,205 16,5
CRP-GL-W5-05 | 42,8 102 150 0,192 11,9
CRP-GL-W5-06 | 43,2 95 154 0,215 12,0
CRP-GL-W5-08 47,6 98 158 0,163 9,9
CRP-GL-W5-09 | 36,4 96 151 0,205 10,8
CRP-GL-W5-10 25,8 96 145 0,171 122
CRP-GL-W5-11 24,1 119 179 0,205 124
CRP-GL-W5-12 20,7 116 173 0,235 11,6

Moyenne 29,0+ 7,5 109 +£8 161+9 0,197+ 0,014 | 13,1 £ 1.8
CRP-GL-W8-04 11,0 95 130 0,047 11,8
CRP-GL-W8-05 | 29,1 85 111 0,037 9.7
CRP-GL-W8-06 30,1 90 99 0,035 13,3
CRP-GL-W8-07 23,4 91 97 0,036

Moyenne 234496 | 90+4 | 109+16 | 0,039 0,006 | 11,6 =+ 2,0
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20 Contraite - déformation
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FI1GURE 3.37 — Courbe de traction d’un aluminium Alu-INL-1007.

Tableau 3.5 — Extraction des paramétres mécaniques des essais de traction sur Alu-INL-1007 et
Alu-INL-1103.

Reéférence E (GPa) | o, (MPa) Er
Alu-INL-1007-a 65,1 224 0,004 8
Alu-INL-1007-b 66,9 218 0,004 2
Alu-INL-1007-¢ 56,7 189 0,004 6
Alu-INL-1007-f 62,1 169 0,003 4
Alu-INL-1007-j 52,9 143 0,0038
Alu-INL-1007-k 51,3 188 0,004 6
Alu-INL-1007-c 46,4 177 0,0053
Alu-INL-1007-d 52,4 192 0,0057

Moyenne 59,2£6,8 | 187+£30 | 0,0042 40,0005
Alu-INL-1103-a 100,2 351 0,003 8
Alu-INL-1103-¢ 104,2 306 0,003 3

Moyenne 102+ 6 328 £70 | 0,0035 £ 0,0007

L’épaisseur de chaque éprouvette est mesurée au profilométre mécanique avant la gra-
vure en face arriére du silicium. Cependant 1’épaisseur de chrome (pour le lot Alu-INL-
1103) étant incluse dans cette mesure, nous avons mesuré I’épaisseur de chrome sur un
bord de plaque, et faisons I’hypothése que celle-ci est constante sur ’ensemble du wafer.
La courbe figurant en figure 3.37 est un exemple de courbe de traction obtenue pour
I’ensemble des deux lots INL.

Contrairement a I’aluminium AUXITROL, le comportement de cet aluminium présente
une phase plastique trés réduite, proche du comportement d’un matériau fragile. Par
conséquent, nous n’avons pas pu extraire la limite d’élasticité et le coefficient d’écrouissage.
Le tableau 3.5 recense les paramétres mécaniques extraits de I’ensemble des courbes de
traction des éprouvettes exploitables, les autres ayant cassé au montage sur la platine en
raison de leur fragilité, ou présentant des défauts qui ne permettent pas d’exploiter les
résultats. Les éprouvettes 1007-c et d sont des éprouvettes recuites, et seront présentées
plus en détail ultérieurement.

Le module d’élasticité du lot Alu-INL-1007 vaut 59,2 4+ 6,8 GPa (sans les éprouvettes
recuite ¢ et d), et est donc légérement plus faible que le module de son homologue massif.
En ce qui concerne le module d’élasticité du lot Alu-INL-1103 (bi-couche aluminium et
chrome), une loi des mélanges permet de remonter & une valeur de £ =78 GPa. Cette
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P (mbar) ALCR051011-G6
460 Side: 2a = 1.59 mm
V= (3,393 (1 57))/((0.795" . Thickness t = 1.57 ym
Value Error
250 - m1 | 1,0553e+6 2200,9
m2 | 3,1978e+8 | 4,596e+6
Chisq 6,2573 NA
200 R 0,99998 NA

0 =(105.5+0.3) MPa
1504 E=(32.0+0.5) GPa
assuming t=1.57 um & v =0.33

100

50

h (um)

F1GURE 3.38 — Exemple de courbe P = f(h) par gonflement de membrane (INL).

valeur de module est cependant élevée par rapport au module de ’aluminium massif. La
contrainte maximale de ce lot est quant & elle beaucoup plus élevée que la contrainte
maximale du lot 1007 (sans chrome) : 328 & 70 MPa pour le lot avec chrome contre
187 4+ 30 MPa pour le lot sans chrome. Cette différence peut s’expliquer par le renforce-
ment mécanique di a la présence de cette couche de chrome, dont la contrainte maximale
théorique est 282 MPa pour le chrome massif [DC98|. Cette valeur bibliographique ne
suffit pas & expliquer une contrainte maximale aussi élevée, et la mesure des propriétés
mécaniques du chrome évaporé submicronique avec la méme technique de caractérisa-
tion est indispensable pour mieux comprendre son influence dans le matériau bi-couche
aluminium - chrome.

Le niveau de contrainte de ces films a été mesuré par la méthode du gonflement de
membranes (cf.§3.4.1.2) sur une bi-couche aluminium-chrome. La figure 3.38 montre un
exemple de courbe P = f(h), avec P la pression et h la fléche mesurée. Trois membranes
carrées de 1,1 mm de coté et trois membranes de 1,59 mm, et dont I’épaisseur est 1,57 pm,
ont été testées. Le module extrait vaut environ 41 GPa. Ce module est plus faible que le
module mesuré en microtraction. Il est cependant difficile de comparer les deux méthodes,
car les deux dépots, bien qu’issus du méme mode de dépot avec les mémes conditions, ne
sont pas du méme lot de fabrication. Ce résultat est inattendu car la couche de chrome
(E =282 GPa) devrait rehausser la valeur du module. La contrainte résiduelle extraite est

en tension, et vaut : oy = 80 MPa.

3.4.4 Or électrolytique et or évaporé

3.4.4.1 Or électrolytique

Les propriétés mécaniques de l'or électrolytique sont présentées dans la thése de Cé-
dric Seguineau [Seg09]. Nous en reprenons ici les résultats afin de les corréler avec les
propriétés microstructurales, présentées dans le §2.2.2. Des essais de nanoindentation, mi-
crotraction et gonflement de membranes ont été réalisés sur ces échantillons. Les propriétés
mécaniques mesurées par chacun de ces dispositifs sont reportées dans le tableau 3.6. Les
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Tableau 3.6 — Propriétés mécaniques de l'or électrolytique mesurée par nanoindentation, micro-
traction et gonflement de membranes

Moyen d'essai E (GPa) oy (MPa) H (MPa)
Nanoindentation 68,8+1,6 312+6 |0.935+1.9%
Microtraction 80.1+438 310 +25
Bulge-test 66 - 62

Module d'élasticité
100 Comparaison avec la littérature

- :

80

70 } 3
60
50
40

E (GPa)

30
20
10

0
Baek (2005)  Espinosa (2004)  Lee (2007) Kim (2006) AuLAAS

F1GURE 3.39 — Comparaison de E avec quatre auteurs de la littérature.

essais de nanoindentation ont été réalisés sur une profondeur comprise entre 235 nm et
245 nm, afin de s’affranchir des effets du substrat [Seg09]. Concernant le gonflement de
membranes, seules deux membranes ont pu étre analysées et interprétées, car le dépot,
dans son ensemble, a une mauvaise adhérence sur le substrat. S’il est possible de prendre
en compte cette perte partielle d’adhérence en microtraction, le gonflement de membrane
est pour sa part beaucoup plus sensible a la qualité des encastrements.

Le module d’élasticité de l'or électrolytique mesuré en microtraction est plus élevé
que celui mesuré en nanoindentation : 80,1 4+ 4,8 GPa en traction contre 68,8 + 1,6 GPa
en nanoindentation (environ 7% d’écart). Ces valeurs sont aussi trés proches du module
d’élasticité de 'or massif (77,2 GPa|DC98|). Les modules d’élasticité ont été comparés
avec la littérature (cf. figure 3.39) [EPP04||Bae+05|[Kim+06]|Lee+07]. La limite d’élas-
ticité vaut 312 &+ 6 MPa mesurée en nanoindentation (relation de Tabor : H = 30,), et
309 £+ 24 MPa mesurée en microtraction. Cette quasi égalité montre que la relation de
Tabor s’applique bien au cas de l'or électrolytique. Cette limite d’élasticité est presque
trois & quatre fois plus grande que la limite d’élasticité de ’or massif , 120 MPa étant la
contrainte maximale de celui-ci. Enfin, le coefficient d’écrouissage mesuré selon la loi de
Ramberg-Osgood vaut 17,7 4+ 2,1.

3.4.4.2 Or évaporé

L’or évaporé a été testé par gonflement de membranes et par microtraction. Des essais
de nanoindentation ont été réalisés en pointe Berkovich mais la faible épaisseur du dépot
n’a pas permis de s’affranchir des effets du substrat.

La figure 3.40 représente une courbe de traction d’or évaporé. La transition élasto-
plastique est bien marquée sur cet exemple. Cependant, certaines valeurs de o, a 0.02%
n’ont pas été identifiées a cause des faibles allongements mis en jeu.

Les propriétés mécaniques mesurées par microtraction sont reportées dans le tableau 3.7.
Les éprouvettes 2 a 6 ont été gravées par RIE en face arriére afin d’enlever le chrome,

120
Cette thése est accessible a I'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2012ISAL0033/these.pdf
© [J. Martegoutte], [2012], INSA de Lyon, tous droits réservés



Chapitre 3

Courbe de traction d'une éprouvette d'or évaporé
W1-10

Contrainte (MPa)
[ T
N B o o B8 B B & &
s &8 &8 8 8 8 &8 8 8

o

0 0,0005 0,001 0,0015 0,002 0,0025 0,003 0,0035 0,004 0,0045
Déformation (um/pm)

FIGURE 3.40 — Exemple de courbe de traction sur or évaporé Au-INL-1105-W1-09.

Tableau 3.7 — Propriétés mécaniques de ’or évaporé mesurées par la microtraction.

Référence | E (GPa) | o, (MPa) | o, (MPa) Er N
wi-02 67.6 106.9 108.9 0,00472 12,2
Sans Cr wl-03 66,0 122,0 0,002 67 13,6
w1-05 72,7 71,8 164,7 0,003 77 19,1
w1-06 74,0 145,0 145,5 0,004 38 9,8
Moyenne 70,1 £4,1 | 108+46 | 135£27 | 0,0039+0,0010 | 13,744
Wi-07 73.9 154.3 159.9 0,004 12 10,0
w1-09 73,9 171,1 0,003 80 11,9
Au +Cr wl-10 74,4 1243 165,1 0,004 17 8,9
wl-11 71,8 174,6 0,003 89 13,1
wl-12 76,9 162,9 0,003 62
Moyenne 74,2+1,8 1543 167+6 | 0,0039+0,0002 | 11,0£2,1

le critére d’arrét de la gravure se faisant sous microscope optique en examinant le chan-
gement de couleur. Les éprouvettes 7 & 12 ont une couche de chrome en face arriére.
L’épaisseur de chrome a été mesurée sur des coupes MEB : elle vaut 60 nm environ.

Le module d’élasticité mesuré vaut en moyenne 70,1 44,1 GPa pour les éprouvettes
sans chrome et 74,2 + 1,8 GPa avec chrome. Ces valeurs sont proches du module d’élasti-
cité de l'or massif. Contrairement & ’aluminium évaporé, l'or évaporé a une phase plas-
tique quantifiable. La contrainte maximale vaut en moyenne 135 + 27 MPa pour 1'or sans
chrome en face arriére, et 167 4+ 6 MPa pour 'or avec du chrome. L’allongement & rupture
est le méme pour l'or avec et sans chrome : 0,0039. Quant au coefficient d’écrouissage
selon la loi de Ramberg-Osgood, il vaut respectivement 13,7 + 4,4 et 11,0 £+ 2,1 sans et
avec la couche de chrome. Ces différences de module, de contrainte maximale et de co-
efficient d’écrouissage sont dues ici & la présence du chrome, qui représente environ 5%
de la couche. Une loi des mélanges selon le critére de Voigt donne une valeur de module
de 65 GPa, valeur légérement plus faible que le module de I'or massif. L’allongement a
rupture ne varie pas : son initiation doit se produire dans la couche d’or et se propager a
la couche de chrome.

Les analyse en gonflement de membrane ont permis de mesurer les propriétés méca-
niques suivantes : le module d’élasticité est estimé a 62 GPa, et la contrainte résiduelle
vaut 114 MPa
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CONCLUSION DU CHAPITRE 3

Ce chapitre a présenté les éléments de bases pour comprendre la mécanique des couches
minces métalliques. En particulier, les notions de contraintes - déformation, les lois de
comportement ou encore la notion de dislocation ont été introduites et vont permettre de
comparer et de comprendre les comportements des différents types d’aluminium et d’or,
dont les dépots et les microstructures ont été présentés dans le chapitre 1. Nous étudierons
en particulier I'impact de ces microstructures sur 1’écoulement des dislocations.

Les différents moyens de caractérisation ont aussi été présentés, a savoir la nanoin-
dentation, la microtraction et le gonflement de membranes. La finalité du chapitre 4 est
d’utiliser ces trois moyens d’essais afin d’apporter des informations complémentaires sur le
comportement mécanique des couches minces analysées, mais aussi de valider les mesures

des paramétres mécaniques en effectuant des tests croisés (« cross-test » en anglais) sur

le méme matériau.

Les propriétés mécaniques des couches minces d’aluminium et d’or ont été mesurées a

I’aide de ces trois bancs de tests. Nous retenons les propriétés mécaniques listées dans le

tableau 3.8.

Tableau 3.8 — Propriétés mécaniques des couches minces d’or et d’aluminium.

Référence Moyen d’essai | E (GPa) | o, (MPa) | o, (MPa) er (%) N Ores (MPa)
Alu-AUXITROL Traction 68,2+0,2 | 166 +10 | 257 +21 148 £58 | 6,80+ 0,91
Alu-CRPGL-W5 Traction 29,0+ 7,5 109 £38 161+9 19,7+1,4 | 13,1+1,8
Alu-CRPGL-W8 Traction 23,44+9,6 90 + 4 109 + 16 3,9+0,6 11,6 £2,0

AlwINL-1007 Indenta.tion 61,5+1,3 166
Traction 59,2+ 6,8 187 +£30 | 0,42+ 0,05
Alu-INL-1103 Traction 102 +6 328+ 70 | 0,35+0,07
Alu-INL-GM Membrane 41 80
Indentation 68,8+ 1,6 312+6
Au-LAAS Traction 80,1 £4,8 | 31025 17,7+21
Membrane 64 180
Au-INL sans Cr Traction 70,1 +4,1 | 108 +46 1354+27 | 0,39+0,10 | 13,7+4,4
Au-INL avec Cr Traction 74,2 + 1,8 154,3 167+£6 0,39 +0,02 | 11,0£2,1
Au-INL-GM avec CR Membrane 62 114
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INTRODUCTION DU CHAPITRE 4

Ce chapitre a pour objectif la corrélation entre les propriétés microstructurales de nos couches
minces présentées dans le chapitre 2 et la mesure de leurs propriétés mécaniques, présentée dans
le chapitre 3.

Les points microstructuraux analysés sont la taille de grain, évaluée par EBSD sur la surface
des échantillons et par mesure directe sur les coupes transverses, le nombre de grains dans 1’épais-
seur, le type de structure, la composition chimique, la texture cristallographique et 1’épaisseur
du dépdt. Ceux ci sont corrélés directement avec les propriétés élastiques et plastiques de nos
matériaux.

Plusieurs points seront examinés :

— la validité de la relation de Hall-Petch dans le cas des couches minces

— T'influence de la texture sur les propriétés élastiques

— l'influence de la diffusion du silicium ou des couches d’accroche sur les propriétés méca-

niques

Des recuits ont été réalisés, et ont deux objectifs :

— faire évoluer les microstructures,

— évaluer I'impact du changement microstructural sur les propriétés mécaniques
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4.1 ALUMINIUM PULVERISE ET EVAPORE

4.1.1 Aluminium pulvérisé

4.1.1.1 Aluminium AUXITROL

L’aluminium AUXITROL est pour rappel un dépot d’aluminium pulvérisé de 1 pm d’épaisseur
environ, ayant une structure de type T. Une diffusion du silicium du substrat a travers la couche
a été détectée sans pouvoir étre quantifiée.

Nous présentons tout d’abord les corrélations entre les propriétés mécaniques et les caracté-
ristiques géométriques et microstructurale de I'aluminium AUXITROL. Une légére dépendance
du module en fonction de I’épaisseur pourrait étre identifiée (cf. figure 4.1), mais un coefficient
de régression linéaire de 0,3 ne nous permet pas de conclure quant & une éventuelle influence de
I’épaisseur sur le module d’élasticité.

Nous étudions la séparation des effets de 1’épaisseur de la couche et des effets des joints de
grains selon le modéle de Venkatraman [VB92]. Ce modéle avait été présenté pour des essais
de mesure de contrainte par courbure de wafer sur des couches minces d’aluminium pulvérisé
dont ’épaisseur variait entre 1pum et 1,5pm. La limite d’élasticité peut étre décomposée en
deux contributions : la composante liée au renforcement par I’épaisseur o; et la composante de
Hall-Petch oy,

+o (4.1)

avec t I'épaisseur du dépot, m un coefficient corrélation linéraire entre o, et 1/t, K la constante

Oy =0t +0gp = ? K
de Hall-Petch et d la taille de grain moyenne. La figure 4.2 représente ’évolution de la limite
d’élasticité en fonction de I’épaisseur pour I’ensemble des courbes de traction du lot d’aluminium
AUXITROL. Nos résultats sont comparés avec les travaux de Venkatraman [VB92] et les travaux
de Kang |[KH97| dans le tableau 4.1. Notre valeur de m est environ deux fois plus grande que
celle des travaux de Venkatraman. Quant & la valeur de oy, celle-ci est absurde car négative.
Ces résultats surprenants peuvent s’expliquer de deux maniéres. Tout d’abord, les variations de
limite d’élasticité sont effectivement importantes sur une si petite plage de variation d’épaisseur.
Ceci implique que l'erreur sur la détermination de la pente a un impact trés marqué sur la
détermination de 'ordonnée & l'origine. Il faut ensuite noter que notre structure est de type

T : la structure est inhomogéne, et une réduction de ’épaisseur implique la sollicitation d’une

76000 1 E = f(t)
74000 .
72000
© —2° S
& 70000
2 000 \ y = -39629x + 104667
— 2 _
o R?=0,2884
66000 *— .
64000 @
62000 : : ‘
0,84 0,89 0,94 0,99
t (um)

FIGURE 4.1 — Evolution du module d’élasticité de 'aluminium AUXITROL en fonction de I’épais-
seur.
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250 - o‘y = f(t)
, y =-249,97x + 395,71
00 —3 RZ=0,6741
s
D) * *
150 >
3
S 100
o
50
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0,84 0,89 0,94 0,99
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FIGURE 4.2 — Evolution de la limite d’élasticité de I'aluminium AUXITROL en fonction de I’épais-

seur.
T o,=f(1/1)
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FIGURE 4.3 — Evolution de la limite d’élasticité de ’aluminium AUXITROL en fonction de I'inverse

de I’épaisseur.

Tableau 4.1 — Comparaison de m et de o4, avec Venkatraman et Kang.

Référence m (MPa-pm) | og, (MPa)
Aluminium AUXITROL 211 - 64
Venkatraman 83 80
Kang 13 175
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FIGURE 4.4 — Limite d’élasticité en fonction de 1/d"/?.
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FIGURE 4.5 — Limite d’élasticité en fonction de t/d"/?.

fraction beaucoup plus importante de joints de grains lors de la traction. Il est ainsi possible que

la composante o, soit dans ce cas dépendante de I’épaisseur.

La taille de grain mesurée sur en coupe transverse (déterminée avec le logiciel ImageJ sur un
bord de plaque) vaut en moyenne 310 £ 70nm. La figure 4.4 représente ’évolution de la limite
d’élasticité en fonction de 1/d'/2. Les travaux de Kang [KH97], obtenus sur aluminium pulvérisé
de 100 nm & 500 nm d’épaisseur, sont présentés pour comparaison dans la méme figure. La relation
de Hall-Petch semble bien vérifiée (coefficient de régression a 0,79). Cependant, cette relation est
ici établie pour une taille de grain constante sur ’ensemble de nos échantillons (famille de points
a gauche de la courbe de la figure 4.4). Nous avons ensuite voulu comparer 'effet combiné de
I’épaisseur et de la taille de grain en normalisant : nous représentons en figure 4.5 ’évolution de
la limite d’élasticité en fonction de (¢/d"/?). Nous constatons que cette représentation permet une
meilleure corrélation que la relation impliquant la seule taille de grain (coefficient de régression
a 0,85 contre 0,79 précédemment). Nous avons utilisé cette représentation sur des dépots qui ont
peu de grains dans l’épaisseur (de 1 & 3,5 pour 'aluminium AUXITROL si on divise I’épaisseur
par la taille de grain moyenne). Il faut cependant tenir compte du fait que le nombre de grains
dans ’épaisseur pour les dépo6ts d’aluminium pulvérisé est plus élevé que ce que nous venons
d’indiquer (environ 4-5 grains observés sur les coupes transverses car il s’agit d’une structure
de type T). Au final, pour une structure de type T, la limite d’élasticité dépend a la fois de
I’épaisseur et de la taille de grain, et il est difficile de décorréler les deux. Les structures de type
T étant soumises & des contraintes en tension (cf.§1.4), il se peut que I’état de contrainte interne
entre des éprouvettes d’épaisseurs différentes ne soit pas le méme, et il est ainsi possible que le
matériau s’écrouisse lors du dépét pour les plus faibles épaisseurs, augmentant ainsi la limite

d’élasticité.
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FIGURE 4.6 — Contrainte maximale en fonction I’épaisseur de I'aluminium AUXITROL.
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FIGURE 4.7 — Elongation a rupture en fonction I’épaisseur de I'aluminium AUXITROL.

La contrainte maximale évolue elle aussi en fonction de 1'épaisseur (cf. figure 4.6). La dépen-
dance est forte si 'on ne tient pas compte dans la régression des éprouvettes présentant de gros
défauts (W1-04 et W2-01 ) : le coefficient de régression linéaire est de 0,89. Nous supposons que
cette dépendance est due aux joints de grains qui bloquent les dislocations et empéche 1’écoule-
ment plastique de la matiére, retardant la rupture. Cette tendance se confirme sur 1’élongation
a rupture, qui suit exactement la méme évolution (cf. figure 4.7)

Nous présentons en figure 4.8 I’évolution du coefficient d’écrouissage de Ramberg-Osgood en
fonction de I’épaisseur. Ce coefficient d’écrouissage diminue si 1’épaisseur augmente. Autrement
dit, la capacité du matériau & s’écrouir augmente avec ’épaisseur. L’écrouissage étant la plupart
du temps lié & la présence des joints de grains, qui sont un obstacle & ’écoulement des dislocations,
ce résultat est en accord avec la théorie car la proportion de joints de grains augmente quand
I’épaisseur diminue sur les structures de type T. Les valeurs mesurées du coefficient d’écrouissage
(entre 5 et 9) sont proches de celles que I'on trouve dans la littérature pour de 'aluminium a 7%
de silicium [TSCO00] (entre 7 et 9).

Aucun précipité n’a été identifié pour I'aluminium AUXITROL sur les vues au MEB de la
surface libre de 'aluminium (figure 2.11) ou sur ses coupes transverses (figure 2.13). On peut donc
supposer que la couche mince d’aluminium n’a pas de précipités, ou que ceux-ci sont suffisamment
petits pour ne pas étre détectables par les équipements utilisés et les méthodes de préparation
mises en ceuvre. Sil’on se référe au modéle de blocage des dislocations par précipitation présenté

au §3.2.2, deux cas de figure se présentent :

1. il n’y a pas de précipités : le seuil de plasticité des dépots d’aluminium AUXITROL est &
priori situé dans la partie gauche de la courbe de la figure 3.9, et la limite d’élasticité n’est

pas augmentée,
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FIGURE 4.8 — Evolution du coefficient d’écrouissage en fonction de I’épaisseur
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FIGURE 4.9 — Faciés de rupture d’une éprouvette d’aluminium AUXITROL

2. les précipités sont de faible taille : il est nécessaire de connaitre leur espacement moyen afin
de connaitre le régime de franchissement des dislocations ainsi que la contrainte nécessaire

pour que les dislocations franchissent les précipités.

La figure 4.9 montre un faciés de rupture d’une éprouvette d’aluminium pulvérisé AUXITROL.
Celui-ci confirme le caractére trés ductile de ce type d’aluminium, avec des grains trés déformés

et la présence d’une zone de striction localisée au centre de I’éprouvette (dans 1'épaisseur).

4.1.1.2 Aluminium CRP-GL

Nous présentons ensuite la corrélation entre les propriétés microstructurales et les propriétés
mécaniques de 'aluminium pulvérisé au CRP-GL.

Nous rappelons que le module d’élasticité des lots CRP-GL-W5 et CRP-GL-W8 mesuré
par microtraction vaut respectivement 29,0 + 7,5 GPa et 23,4 + 9,6 GPa. Il est assez difficile
d’expliquer un module d’élasticité si faible dans la mesure ou les niveaux de contrainte sont
proches des niveaux de contrainte des éprouvettes du lot AUXITROL. La cristallographie des
dépots ne peux pas fournir d’explication, car les analyses EBSD ont révélé que I’ensemble des trois
lots CRP-GL sont cristallographiquement isotropes dans le plan du dépot. Ces faibles valeurs
de module sont peut-étre un indicateur de faible densité du dépot, mais cette hypothése reste a
confirmer. Une autre hypothése, s’appliquant en particulier au lot CRP-GL-WS; est celle d’une
faible cohésion intergranulaire. La surface de ces dépots (cf. figure 2.11) semble en effet montrer

une faible cohésion entre les grains (aspect poudreux, en particulier pour le lot CRP-GL-W8).
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Tableau 4.2 — Corrélation entre les différents paramétres géométriques et les propriétés mécaniques

Longueur Largeur Epaisseur E ay ou eps_u n_H n_R
Longueur 1
Largeur 0,31720845 1
Epaisseur 0,16092291 0,10112984 1
E 0,1284846 0,27430256 0,30070594 1
o, -0,18736982 | -0,5122307 -0,71762116 -0,73656114 1
Oy -0,24677248 -0,1748174 | -0,88255035 -0,36011565| 0,78566813 1
&y -0,10397687  0,2813855 -0,16013264 -0,27380642 0,17007411  0,2829811 1
n_H 0,01427588 | 0,79636715]  -0,120753| 0,51299044 -0,44057358 0,12636103 0,17565327 1
n_R -0,05269052 | -0,77865354 -0,28617221 | -0,70654987 0,74973086 0,27491969 -0,09688854 | -0,87756963 1
130 CRPGL-W5
125 0/‘
120 . &
115 *
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©
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FIGURE 4.10 — limite d’élasticité en fonction de 1/t.

Afin d’identifier les paramétres géométriques les plus influents sur les parameétres mécaniques,
nous avons réalisé une analyse statistique de corrélation entre les différents paramétres du lot
Alu-CRP-GL-W5. Le faible nombre d’éprouvettes du lot Alu-CRP-GL-W8 ne nous permet pas
d’avoir une analyse statistique pertinente. Les résultats de cette analyse sont reportés dans le
tableau 4.2. Comme pour les dépots d’aluminium AUXITROL, I’épaisseur a une forte influence
sur la limite d’élasticité et la contrainte maximale. Nous avons repris 'analyse de Venkatraman
et évalué la taille de grain au MEB sur des coupes transverses (taille de grain déterminée ici
manuellement en mesurant quelques grains, car les clichés MEB ne permettent pas de réaliser
une analyse d’image avec imagelJ) : d =350 nm. La figure 4.10 représente 1’évolution de la limite
d’élasticité en fonction de 1/t. On extrait de cette régression la pente m du modéle de Venkatra-
man [VB92] : m =120 MPa-pm. Cette valeur est plus proche de celle évaluée par Venkatraman
(environ 83 MPa-um) que ne l'était la valeur relative aux aluminium AUXITROL. II est pro-
bable que, la structure du dépo6t de type III étant plus homogéne, le modéle de Venkatraman
s’applique, avec la composante oy, a priori indépendante de I’épaisseur. La figure 4.11 reprend le
graphe de la figure 4.5 et y ajoute les données du lot CRP-GL-W5. La corrélation entre la limite
d’élasticité et le paramétre t/ d'/? reste correcte, méme si les paramétres du lot CRP-GL-W5
sont trés proches de ceux de 'aluminium AUXITROL. Une étude complémentaire sur des dépots
plus épais et sur dépdt ou il y a plus de grains dans I’épaisseur est & envisager pour étudier et
compléter le modéle proposé.

La figure 4.12 représente le faciés de rupture d’une éprouvette du lot CRP-GL-W5 : celui-ci
confirme le caractére ductile de la déformation liée & ce matériau. La striction est visible au centre
du faciés de rupture, les grains sont déformés et sans cupules. On remarque de plus sur la face
arriére de 'éprouvette (bas de figure, sous I’éprouvette) des résidus de gravure RIE. Ces artefacts
n’ont probablement pas d’effet sur le comportement mécanique, car ceux ci sont dispersés sur la
surface et en faible quantité sur la face arriére de 1’éprouvette. Plus particuliérement ils parti-

cipent & initier prématurément la rupture de I’éprouvette car les échantillons du lot CRP-GL-W5
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FIGURE 4.11 - Limite d’élasticité en fonction de t/d'/?.
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FIGURE 4.12 — Faciés de rupture ductile d’une éprouvette d’aluminium CRP-GL W5-3.

ont un allongement & rupture de 19%.

4.1.2 Aluminium évaporé

Le module d’élasticité des dépots d’aluminium évaporé n’est pas dépendant de 1’épaisseur,
mais est dépendant de la largeur des éprouvettes (cf. figure 4.13). La grande particularité des ces
films est ’absence de plasticité, d’autant plus inattendue qu’il s’agit d’un aluminium faiblement
allié. Les déformations a rupture sont trés faibles (ne dépassant pas 1%), mais la contrainte
maximale est du méme ordre de grandeur que celle que nous avons relevée sur 'aluminium

pulvérisé AUXITROL. Cette faible élongation a rupture a déja été relevée dans la littérature
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FIGURE 4.13 — Module d’élasticité en fonction de la largeur pour le lot Alu-INL-1007.
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1um Signal A = SE2 Date :21 Déc 2010 1 pm Grand. = 1580 KX Signal A = InLens Date 1 Aout 2011

I A S PPN WD = 40mm 1 ewr- 200w WD = 3.0mm
(a) Facieés de rupture d’un dépdt d’aluminium éva- (b) Faciés de rupture d’un dépot d’aluminium-
poré Alu-INL-1007. chrome évaporé Alu-INL-1103.

FIGURE 4.14 — Observation en coupe transverse des dépots d’aluminium évaporé Alu-INL-1007 et
Alu-INL-1103.

|Gri86|[Koc76] pour I’aluminium évaporé.

La figure 4.14(a) représente le faciés de rupture d’une éprouvette du lot Alu-IN1-1007. Celui-
ci présente une zone de striction en son centre. Ce faciés est celui d’une rupture ductile. Ce
résultat est conforme a la nature de 'aluminium (cristal cubique a faces centrées [Lem04]), mais
ne permet pas d’expliquer son comportement mécanique fragile. Des résidus de gravure RIE
en face arriére sont aussi visibles (partie basse de I'image), et des résidus de résine sont aussi
présents sur la face avant de I’éprouvette. La figure 4.14(b) représente le faciés de rupture d’une
éprouvette du lot Alu-INL-1103. Celui-ci présente un faciés de rupture fragile intragranulaire :
la rupture est nette, sans déformation, sans striction, et traverse les grains. Ce faciés de rupture
est inattendu, dans la mesure ou il s’agit du méme type de couche mince d’aluminium que le
lot Alu-INL-1007, a I'exception du lot Alu-INL-1103 qui a une couche d’accroche en chrome. La
rupture fragile doit dans ce cas précis s’initier dans la couche de chrome et se propager dans
la couche d’aluminium. Ainsi, & I'instant de la rupture de la couche de chrome, ’aluminium est
soumis brutalement a une énergie mécanique importante provoquant une fissure qui se propage.
[’aluminium évaporé ayant un comportement mécanique fragile, cette fissure se propage dans le
matériau jusqu’a la rupture compléte.

L’aluminium évaporé a un comportement mécanique original : la fragilité du comportement
en traction, déja observée dans la littérature [Gri86] sur de 'aluminium évaporé, est exacerbée
par la présence d’une sous-couche fragile. La transition ductile-fragile (établie par I'observation
des faciés de rupture) s’explique d’un point de vue énergétique par la couche de chrome qui libére
son énergie lors de sa rupture et la transmet a la couche d’aluminium qui n’a pas la capacité de
I’absorber, et qui casse selon un faciés de rupture fragile.

Ce comportement quasi-fragile pourrait s’expliquer par la présence de contrainte résiduelles
(80 MPa), qui ont été mesurées par la technique du gonflement de membranes. Il est possible
que le matériau s’écrouisse durant le dépdt a cause de ces contraintes. Par conséquent, 1’essai
de traction est effectué sur un matériau fortement écroui, et a la limite de la rupture. Ainsi, la
contrainte maximale correspond & un seuil de plasticité, et le matériau se rompt une fois franchie

ce seuil de contrainte.
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100 nm

Grand. = 54.05 KX Signal A = SE2 Date :11 Mai 2010 200 nm Grand. = 59.35 KX Signal A = SE2 Date :19 Mai 2010

EHT = 2.00kV ESB Grid= 500V WD = 32mm EHT = 5.00kV WD = 3.1 mm

(a) Aluminium AUXITROL non recuit. (b) Aluminium AUXITROL recuit a 350 °C.

FIGURE 4.15 — Observation en coupe transverse de aluminium Alu-AUX-W1 non recuit et recuit
a 350°C.

4.1.3 Influence des recuits sur les dépodts d’aluminium

Les échantillons d’aluminium ont subi des recuits afin d’en évaluer 'impact sur leur propriétés
mécaniques. L’objectif de départ était de changer la microstructure en faisant croitre les grains,
et d’évaluer I'impact de cette variation microstructurale sur les propriétés mécaniques. Cette
démarche a été appliquée aux lots d’aluminium pulvérisé AUXITROL Alu-AUX-W1 et Alu-
AUX-W2; ainsi que sur le lot Alu-INL-1003. Les lots d’or (électrolytiques et évaporés) ne sont
pas concernés a cause du faible nombre d’éprouvettes qui n’aurait pas permis d’avoir des résultats

statistiquement significatifs.

4.1.3.1 Aluminium pulvérisé

Nous avons tout d’abord évalué la capacité du recuit a faire évoluer la microstructure de
I’aluminium pulvérisé AUXITROL. Des recuits variant de 250 °C a 350 °C ont été réalisés pendant
trois heures sur les bords de plaques du lot Alu-AUX-W1. La figure 4.15 montre ’observation
MEB d’un coupe transverse du dépot non recuit et du dépot recuit & 350°C. : il n'y a pas
d’évolution du type de structure (type T), contrairement a ce que prévoit le modeéle de Thornton
[TH89|. Des observation EBSD ont ensuite été effectuée sur les surfaces de chacun des dépots
recuits, permettant ainsi I'extraction des tailles de grain et des textures. Entre ’échantillon non
recuit et celui recuit & 350 °C, la taille de grain (en surface) varie respectivement de 116 + 3 nm
a 172 + 2nm, soit une augmentation d’environ 50%. En ce qui concerne la texture en IPFZ
(cf. tableau 2.11 pour les texture du dépot non recuit), les familles de plans (110) et (111)
dominent toujours (respectivement 29% et 28%), mais I'occurrence de la famille (100) passe de
8% a 19%, rendant le dépdt un peu plus isotrope. Le dépdt reste isotrope dans le plan de la
surface du dépot. Les changements microstructuraux majeurs se situent donc a la surface libre
de I’échantillon, alors que la microstructure au voisinage de I'interface varie peu. Une explication
possible & cette faible évolution microstructurale au voisinage du substrat est celle de 'inhibition
de la croissance des grains par le silicium, qui immobilise les joints de grain en s’y agrégeant.

Les éprouvettes Alu-AUX-W1-7 et Alu-AUX-W1-8 ont été recuites & 350 °C. La figure 4.16

montre ’évolution du comportement mécanique des éprouvettes recuites par rapport a une éprou-
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Eprouvettes d'aluminium AUXITROL
Non recuit : W1-06
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FIGURE 4.16 — Evolution du comportement mécanique de aluminium Alu-AUX-W1 aprés recuit.

vette non recuite. L’évolution du comportement mécanique est trés marquée. On constate tout
d’abord que la ductilité du dépot diminue fortement : I'allongement & rupture passe de 15%
environ pour une éprouvette non recuite a 3,5% environ. Une augmentation de la limite d’élas-
ticité est aussi constaté (de 165 MPa a 195 MPa), alors que la contrainte maximale diminue de
257 MPa a 240 MPa. Une baisse du module d’élasticité semble aussi effective : 68,2 GPa pour le
dépot non recuit contre 61,5 GPa en moyenne sur les deux recuits. Le changement majeur réside
dans la présence d’un phase de déconsolidation aprés avoir passé la contrainte maximale. Il s’agit
de la phase ou la contrainte diminue progressivement jusqu’a la rupture. Cette déconsolidation
provoque un l’endommagement important sur le matériau [LC06].

La variation des propriétés élastiques vient probablement des variations de texture cristallo-
graphique. Cependant, cette variation de texture a ici été identifié en IPFZ (normale & I’échan-
tillon) sur un bord de plaque sans connaitre le sens de traction correspondant aux deux éprou-
vettes testées. Des essais portant directement sur la partie utile autoportante des éprouvettes ont
été réalisés, mais la nature autoportante des structures fait obstacle & I’écoulement des charges
provenant de la colonne du MEB, et parasitent ainsi I’expérimentation par des effets de dérive
qui faussent la lecture des cartographies.

[’augmentation de la limite d’élasticité ne peut s’expliquer par I'augmentation de la taille
des grains car cela va & ’encontre de la théorie de Hall-Petch.

L’hypothése de la restauration est aussi & exclure : le recuit est censé permettre d’éliminer les
dislocations initialement présentes dans le matériau, augmentant ainsi sa ductilité. Des observa-
tions en TEM haute résolution permettront d’observer ’évolution de la densité des dislocations.

Une explication possible & I'augmentation de la limite d’élasticité est celle de la diffusion
du silicium & travers la couche d’aluminium. L’analyse en microsonde de Castaing a permis
d’identifier une diffusion du silicium dans la couche pour différentes températures de recuit,
illustrée en figure 4.17. faiblement mais significativement entre 250°C et 350°C : elle passe
respectivement de 12,00 + 0,05% a 12,15 4+ 0,08% (pourcentages massiques). Ce silicium peut
étre a l'origine de la création de précipités de Al-Si, qui n’ont pas été identifiés en microscopie
électronique, et qui permettent d’augmenter la limite d’élasticité par blocage des dislocations.
Dans ce cas 13, les précipités de I'aluminium non recuit sont de taille trés faible, voir inexistant

(partie gauche de la courbe du modéle décrit en figure 3.9 du §3.2.2).
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FIGURE 4.17 — Evolution du pourcentage massique de silicium dans la couche d’aluminium
AUXITROL par analyse en microsonde de Castaing.
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FIGURE 4.18 — Comparaison des propriétés mécaniques de I'aluminium AUXITROL recuit (W1-8)
et non recuit (W1-1) en nanoindentation en pointe Berkovich.

Des essais de nanoindentation en pointe Berkovich ont été réalisés sur une puce recuite (Alu-
AUX-W1-8) et une puce non recuite (Alu-AUX-W1-1). Les courbes de dureté et de module
sont représentées dans la figure 4.18. Une analyse statistique des mesures de ces deux propriétés
mécaniques a été réalisée pour une profondeur d’indentation de 40 nm & 80 nm pour le module et
de 100 nm & 200 nm pour la dureté. L’analyse statistique des mesures ne met en évidence aucune

différence significative, que ce soit pour les valeurs moyennes ou pour les incertitudes.

4.1.3.2 Aluminium évaporé

Les échantillons d’aluminium évaporé INL référencés Alu-INL-PP (et ne correspondant pas
aux éprouvettes) ont subi des recuits de trois heures, ainsi que les éprouvettes Alu-INL-1007-c
et Alu-INL-1007-d. Pour les dépots pleine plaque, des recuits ont été réalisés a 250 °C, 300 °C,
350°C et 450 °C, de trois heures chacun. L’observation microstructurale a permis d’identifier un
changement de type de structure apparaissant entre 300 °C et 350 °C : d’un type III, la structure
de l'aluminium se réorganise pour devenir une structure de type II (cf.figure 4.19). La taille
des grains a elle aussi été extraite par analyse EBSD sur la surface : le tableau 4.3 recense les
différentes tailles de grains en fonction des températures de recuit. La taille des grains double
entre I’état non recuit et le premier recuit & 250 °C. Le recuit a donc un impact microstructural
important sur la microstructure de I’aluminium évaporé.

Les propriétés mécaniques sont reportées dans les deux derniéres lignes (éprouvettes c et d) du
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(a) Aluminium Alu-INL-PP non recuit. (b) Aluminium Alu-INL-PP aprés recuit a 350 °C.

FIGURE 4.19 — Aluminium Alu-INL-PP aprés recuit a 350 °C.

Tableau 4.3 — Evolution de la taille de grain de ’aluminium Alu-INL-PP

Température (°C | taille de grain nm)
Non recuit 306 £6
250 619 £ 8
350 686 £+ 10
450 990 + 22

tableau 3.5. Le comportement mécanique global en traction n’évolue pas : la phase élastique est
immeédiatement suivie de la rupture du matériau (comportement fragile). Le module d’élasticité
est plus faible : 49,4 + 9,3 GPa pour les deux éprouvettes recuites contre 59,2 + 6,8 GPa pour
le reste du lot. La contrainte maximale est identique au reste du lot : 185 & 24 MPa pour les
éprouvettes recuites contre 189 + 30 MPa pour le reste du lot. Quant a I’élongation & rupture,
celle-ci augmente si les éprouvettes sont recuites : 0,0055 + 0,0006 pour ces derniéres contre
0,004 2 + 0,000 5 pour le reste du lot non recuit.

L’influence des recuits sur I'aluminium a été étudiée en nanoindentation en pointe Berkovich.
La figure 4.20 est une courbe de dureté en fonction de la profondeur de pénétration de la pointe.
La dureté décroit jusqu’a un minimum (effet de taille [Nix89|) avant de croitre & nouveau a cause
de l'influence du substrat. Nous proposons de comparer statistiquement ce minimum de dureté
des différents échantillons recuits. Les résultats de cette comparaison figurent en figure 4.21. Le
recuit induit une hausse de la dureté de 0,47 4+ 0,08 GPa & 0,58 4 0,06 GPa. Cette hausse de la
dureté est en contradiction avec I’augmentation de la taille de grain si 'on se fie au modéle de
Hall-Petch.

Une cause possible de cette hausse est la diffusion du silicium & travers la couche, mais les
analyses en microsonde de Castaing n’ont pas permis de 'identifier : 26,2 4+ 0,3% de silicium
pour 'aluminium non recuit contre 26,0 4= 0,1% pour I'aluminium recuit & 350 °C. Ces valeurs
sont élevées a cause de I'effet du substrat sur la poire d’interaction des électrons, et les variation
, légéres, d’épaisseur d’'un échantillon & 'autre ne permettent pas de tirer de conclusion sur la
diffusion du silicium mesurée en microsonde de Castaing.

La légére augmentation de la déformation & rupture peut étre attribuée au phénoméne de

restauration. Si 'on fait 'hypothése que la limite d’élasticité est égale & la contrainte maximale
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FIGURE 4.20 — Courbe de dureté de 'aluminium INL-1007 non recuit en fonction de la profondeur
d’indentation h.
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FIGURE 4.21 — Variation de la dureté de 'aluminium INI-10-07 en fonction des températures de
recuit.
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(matériau fragile), la restauration permet d’éliminer les dislocations présentes dans le matériau,
entrainant une hausse de la ductilité. Pour confirmer ’hypothése de la restauration, des analyses
en microscopie en transmission sur échantillons recuit et non recuits sont nécessaires afin de
visualiser et de compter les dislocations présentes.

Le dépét d’aluminium INL a subi une évolution microstructurale importante. Celle-ci a été
accompagnée d’une évolution des propriétés mécaniques en compression et en traction. En trac-
tion, le matériau reste fragile malgré une légére hausse de I'allongement a rupture. La dureté,
assimilable & la limite d’élasticité par la relation de Tabor, est plus élevée sur les échantillons
recuits. Cette augmentation pourrait étre attribuée a la diffusion du silicium, mais les analyses
en microsonde de Castaing n’ont pas permis de I’établir. Cette hausse de la dureté n’a pas d’équi-
valent avec les essais de traction (la contrainte maximale ne varie pas). Il faut noter que si la
hausse de la dureté est bien due a la diffusion du silicium dans la couche d’aluminium, il est
logique que la contrainte maximale en traction n’augmente pas car les processus de diffusion ne
sont pas les mémes pour une éprouvette de traction reliée au substrat par deux extrémités et un

dépot pleine plaque, oul le contact avec le substrat est sur toute la surface d’analyse.

4.2 OR ELECTROLYTIQUE ET OR EVAPORE

Nous avons comparé la limite d’élasticité de l'or évaporé et de l'or électrolytique avec les
travaux de différents auteurs afin de les corréler avec les propriétés microstructurales. La premiére
relation que nous avons tenté de valider est la loi de Hall-Petch|Hal51]. La figure 4.22 représente
la variation de la limite d’élasticité en fonction de I'inverse de la racine de la taille de grain. On
constate que la relation entre ces deux paramétres n’est pas linéaire, et la relation de Hall-Petch
ne s’applique pas dans ce cas précis. Si on trace la variation de la limite d’élasticité en fonction
du nombre de grains dans ’épaisseur, on obtient la graphique de la figure 4.23. Le nombre de
grains dans 1’épaisseur est déterminé soit empiriquement sur les coupes MEB, soit en divisant
I’épaisseur par la taille de grain (mesurée dans le sens de ’épaisseur). Deux tendances linéaires
apparaissent ici : une premiére relation linéaire décroissante apparait pour les faibles nombres de
grains dans I’épaisseur jusqu’a 5 grains dans I’épaisseur ; au dela de ce nombre de grains critique,

la limite d’élasticité est linéairement croissante. Dans le cas ot il y a beaucoup de grains dans

400 Variation de la limite élastique de I'or
Hall-Petch
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’ @ or évaporé these
300 * ‘0 il XOr electrolytique thése
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& 150 :
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FIGURE 4.22 — Variation de la limite d’élasticité de différents dépots d’or en fonction de 1/d1/2,
avec d la taille de grain mesurée dans la direction de I’épaisseur.
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FIGURE 4.23 — Variation de la limite d’élasticité de différents dépdts d’or en fonction du nombre
de grains dans I’épaisseur

I’épaisseur, ’augmentation de la contrainte peut s’expliquer directement par la relation de Hall-
Petch, dans la mesure ou il s’agit ici d’une réduction de la taille & épaisseur constante. Dans
le cas ou il y a peu de grains dans 1’épaisseur, il est difficile d’expliquer pourquoi la contrainte
augmente. Les données recueillies dans la littérature qui correspondent & cette plage ou il y a
peu de grains dans ’épaisseur englobent des grains de taille micrométrique (or électrolytique de
I'étude) aussi bien que des grains de taille nanométrique (Lee [Lee+07]). Une explication est que
la réduction du nombre de joints de grains réduit peut-étre la capacité du matériau & générer

des dislocations.

On a donc ici un modéle équivalent au modéle de Hall-Petch qui, au lieu de tenir de la taille de
grain, tient compte du nombre de grains dans I’épaisseur. Autrement dit, ce modéle représente le
nombre d’obstacles par unité de surface que les dislocations ont & franchir pour que le matériau
se plastifie. Le modéle semble marcher ici pour I’écoulement des dislocations dans le sens de
I’épaisseur, impliquant un rétrécissement de la section. Ce modéle reste & étoffer, en particulier
pour les cas ou il y a peu de grains dans I’épaisseur. De plus, 'or étant un matériaux prédisposé
a créer des macles, il est envisageable que les macles interagissent avec les dislocations comme
le feraient des joints de grains. Ainsi, sur des matériaux ou il y a peu de grains dans 1’épaisseur,
mais avec plusieurs macles, les points situés a gauche du graphique de la figure 4.23 seraient

déplacés vers la droite du graphique.

Le module d’élasticité de 1’or électrolytique mesuré en microtraction est plus élevé que celui
mesuré en nanoindentation : 80,1 + 4,8 GPa en traction contre 68,8 + 1,6 GPa en nanoindenta-
tion. Cette différence provient du mode de sollicitation de la couche. En nanoindentation, le
poingon pénétre de 240 nm, ce qui sollicite environ 2,4 pm de la couche (régle des 10% [OP92]).
La valeur de module mesurée est plus faible que I'or massif, en raison probablement de la do-
mination de la texture (100) orientée dans la normale de ’échantillon. Cette texture correspond
& des familles de plans peu denses et dont le module d’élasticité dans cette direction qui vaut
E90) = 43 GPa|Nye85|. Chaque empreinte est réalisée & priori sur un seul grain, en raison de
leur grande taille, orienté (100) dans la direction de l'indentation. Le module mesuré est dans
ce cas supérieur a la valeur attendue de 43 GPa. Il faut cependant noter que la texture mesurée
correspond seulement & la surface libre de ’échantillon. La pointe interagit avec un volume de
matiére qui contient des macles orientées dans 1’épaisseur du dépot selon plusieurs directions
différentes. Ces macles étant des désorientations du réseau critallin, la sollicitation mécanique ne

s’effectue pas sur un monograin orienté (100), mais sur un grain « composite » orienté majoritai-
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rement (100) avec des désorientations locales du réseau qui rehaussent la valeur du module (la
direction (100) étant la direction qui a le module le plus faible [Nye85]).

En traction, c’est I'ensemble de la couche qui est sollicité. Or, des traces de cuivre et de
titane ont été détectées en face arriére par analyses SIMS (cf.§2.2.2), analyses qui ont permis
de démontrer la diffusion de ces éléments a travers la couche d’or. Ce n’est donc pas une couche
d’or « pur » qui est testée en microtraction, mais un systéme tri-couche Cu-Ti-Au avec diffusion
du cuivre et du titane dans la couche d’or. Ceci est une explication qualitative possible pour la
valeur plus élevée du module en traction. La mesure, par coupe transverse réalisée directement
sur une éprouvette autoportante, de ’épaisseur et du gradient de composition chimique reste a

faire afin d’établir le module d’élasticité en traction de la couche d’or uniquement.
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CONCLUSION DU CHAPITRE 4

L’analyse réalisée dans ce chapitre a porté plus particuliérement sur les effets de la texture
sur les propriétés élastiques, et sur les effets des joints de grain sur les propriétés plastiques. La
contribution de la diffusion chimique du silicium ou des couches d’accroche a aussi été étudiée.

Les dépots d’aluminium pulvérisé AUXITROL ont un comportement ductile trés marqué avec
un allongement & rupture important. Le faciés de rupture trés déformé avec striction confirme
la nature ductile du comportement mécanique de ce matériau. Les dépdts d’aluminium pulvérisé
CRP-GL ont eux aussi un comportement ductile trés marqué, avec déformations des grains treés
marqué et striction.

La limite d’élasticité et le coefficient d’écrouissage de ces dépdts pulvérisés sont dépendants
de I’épaisseur. Le modéle de Venkatraman n’est a priori pas applicable au dépdt d’aluminium
AUXITROL, probablement parce que 1'hétérogénéité de la couche (structure de type T) affecte
la composante liée aux joints de grain lorsque 1’épaisseur diminue.

Les dépots d’aluminium évaporé INL ont un comportement mécanique fragile. Le faciés de
rupture de la mono-couche d’aluminium est ductile, alors que celui de la bi-couche aluminium-
chrome est fragile (rupture intra-granulaire). L’hypothése retenue pour expliquer cette transition
ductile-fragile est que la couche de chrome, qui est fragile, se fissure en premier et transmet cette
fissure & la couche d’aluminium qui n’a pas la capacité d’engranger ’énergie acquise : la fissure
se propage donc dans la couche d’aluminium, qui a ainsi un faciés de rupture fragile.

Les dépots d’aluminium pulvérisé AUXITROI et d’aluminium évaporé INL ont été recuits
afin de provoquer des changements microstructuraux et d’analyser leur impact sur les propriétés
mécaniques. Le recuit a provoqué une augmentation de la taille de grain en surface pour les
deux échantillons, ainsi qu'un changement de type de structure pour 'aluminium évaporé alors
que I'aluminium AUXITROL est resté un dépot de type T. Pour ce dernier, la variation des
propriétés mécaniques a été trés marquée : l'allongement & rupture est passé de 19% a 3%, et
la limite d’élasticité a augmenté de 30 MPa. Ces deux changements microstructuraux ne sont
pas attribués a I’évolution de la taille de grain, mais plutot a une diffusion du silicium & travers
la couche. Concernant I'aluminium évaporé, le comportement mécanique est resté fragile, avec
une légére augmentation de ’allongement a rupture, attribuée a une phénoméne de restauration
durant le recuit. La dureté a aussi augmenté : ceci a été attribué a une hypothétique diffusion
du silicium dans la couche, diffusion qui n’a & ce stade pas été démontrée.

Les dépots d’or électrolytique et d’or évaporé ont chacun un comportement mécanique duc-
tile. Concernant l'or électrolytique, le module d’élasticité mesuré est plus élevé en traction qu’en
nanoindentation. Cette différence est attribuée a la diffusion du cuivre et du titane (de module
d’élasticité supérieur a celui de l'or), et dont I'influence compte pour la traction qui teste Ien-
semble de la couche. La plus faible valeur de module d’élasticité mesurée en nanoindentation est
attribuée au fait que cette méthode ne teste la couche qu’au voisinage de la face avant du dépot,
et n’est donc pas influencée par la diffusion du cuivre et du titane en face arriére ; elle est aussi
attribuée au fait que la texture dominante est la texture (100), dont le module d’élasticité est

plus faible que celle de son homologue massif isotrope.
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L’objectif principal de cette thése a été ’étude du lien entre les propriétés mécaniques des
couches minces d’or et d’aluminium utilisées dans les microsystémes. La finalité étant d’améliorer
la fiabilité des microsystémes mécaniques, des éprouvettes spécifiques dont les caractéristiques
géométriques sont proches de celles des microsystémes (épaisseur, largeur) ont été fabriquées
et analysées microstructurellement. Les propriétés mécaniques de ces couches minces ont été

mesurées sur les couches minces sur substrat en silicium et sur les éprouvettes autoportantes.

L’étude bibliographique a permis de nous doter d’outils d’identification des microstructures.
Plus particuliérement, nous avons présenté le modéle de Thornton, applicable aux couches minces
fabriquées par pulvérisation cathodique, qui permet d’identifier en fonction de la pression de dé-
pot et de sa température le type de structure obtenue. Quatre types de structures sont prévus
par le modéle, nous en avons identifiés trois comme étant potentiellement caractéristiques de
nos dépots : la structure de type T, de type II et de type III. L’étude bibliographique a aussi
introduit, en fonction du procédé de dépot, de 'enchainement et des caractéristiques des étapes
thermodynamiques, et du type de structure obtenu, les contraintes internes auxquelles sont sou-
mises les couches minces. Ces contraintes peuvent étre d’origine thermique (extrinséque) ou
microstructurale (intrinséques). Ces derniéres sont issues soit des processus de densification de la
matiére, par réduction de la fraction des joints de grains, qui compense la réduction de volume
par des contraintes en tension, soit par des processus d’inclusion atomique au sein des réseaux
cristallins, ce qui a pour effet de provoquer des contraintes en compression. La théorie montre,
pour les contraintes en tension, que les niveaux de contraintes peuvent atteindre le giga-pascal,
montrant la capacité des procédés de dépots & créer des niveaux de contrainte importants et

donc a déformer la matiére.

Le deuxiéme chapitre a été consacré a I’étude microstructurale des couches minces d’or et
d’aluminium, et & 'identification du type de structure caractéristique de chaque dépot. Nous
avons ainsi pu comparer trois dépots d’aluminium différents et deux dépots d’or. Concernant les
dépots d’aluminium, deux techniques de dépdts ont été comparées : la pulvérisation cathodique
a produit des dépoéts de type T pour la pulvérisation cathodique continue, et des dépots de type
III pour la pulvérisation cathodique RF. La différence de type de dépot peut provenir aussi bien
du mode de pulvérisation (la pulvérisation RF est plus énergétique que la pulvérisation continue,
ce qui corrobore le modeéle de Thornton) que de l'inclusion d’impuretés pression de dépot plus
élevée) en pulvérisation RF, et favorisant donc le type III. Les dépots pulvérisés ne présentent
pas de texture cristallographique particuliére, ils sont globalement isotropes. L’aluminium éva-
poré a été identifié comme étant de type III. Il présente une texturation des familles de plans
(111) orientés & environ 50° par rapport a la normale de I’échantillon. Ces plans étant ceux qui
minimisent I'énergie d’interface, on peut supposer que les dépdts par évaporation impliquent
une mobilité atomique suffisante pour pouvoir minimiser 1’énergie d’interface. Ainsi, d’un point
de vue microstructural, un dépét évaporé a température ambiante a les mémes caractéristiques
qu’un dépot pulvérisé a haute température. Concernant les dépots d’or, deux voies de fabrication
ont été utilisées : 'évaporation par arc (avec les mémes paramétres de dépot que pour I'alumi-
nium) et le dépot électrolytique. L’analyse microstructurale a révélé la présence de nombreuses
macles, aussi bien sur la surface libre du dépot que dans son volume (observé par coupe trans-
verse). Ces macles sont souvent caractéristiques des dépots d’or, et sont généralement le témoin

de la présence de contraintes internes au sein du dépét. Le dépot d’or électrolytique a les mémes
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caractéristiques morphologiques que les dépdts de type II, le dépdt d’or évaporé de type III.

Le troisiéme chapitre s’est ensuite attaché a la mesure des propriétés mécaniques des couches
minces. Une étude bibliographique a tout d’abord introduit le lien entre la microstructure et les
propriétés mécaniques. Nous avons ensuite étudié la problématique de la mesure des propriétés
des couches minces sur substrat par nanoindentation. Plus particuliérement, 'objet de cette
partie était d’évaluer et d’étendre certains modéles théoriques de nanoindentation sur couches
minces. Nous avons expérimenté ces modéles avec l'utilisation de deux types de pointes : la
pointe Berkovich (pyramidale) et la pointe sphérique. Concernant la pointe Berkovich, le modéle
de Oliver et Pharr sur couches minces montre des limites : des gradients de propriétés mécaniques
(module d’élasticité et dureté) apparaissent a cause de 'influence du substrat. Pour contrer cela,
nous avons évalué le modéle de Saha et Nix sur les couches minces d’aluminium évaporé. Il
a permis d’extraire une valeur de module d’élasticité de 61,5 & 1,3 GPa. Nous avons ensuite
cherché & évaluer le potentiel expérimental de la pointe sphérique et des modéles qui y sont
associés avec des pointes de 10 pm et 5,9 pum de rayon. La derniére partie de ce chapitre est
consacrée a la caractérisation des propriétés mécaniques des couches minces autoportantes. Plus
particuliérement, les procédés de libération des structures de test (technologies silicium) ont été
présentés. Une analyse technologique a permis de les valider pour chacun des échantillons. Les
propriétés mécaniques ont été mesurées par microtraction et par gonflement de membranes, les

résultats sont présentés dans la conclusion du chapitre 3.

Le quatriéme et dernier chapitre est consacré & la corrélation des propriétés mécaniques avec
les propriétés microstructurales. Concernant ’aluminium, les propriétés mécaniques changent ra-
dicalement d’un mode de dépot a 'autre. Ainsi, les dépots par pulvérisation ont un comportement
proche de I'aluminium massif, avec une longue phase plastique et une transition élasto-plastique
caractéristique de I’aluminium faiblement allié. Ces propriétés mécaniques semblent en bonne
corrélation avec ’analyse microstructurale, et en particulier I’analyse chimique qui a identifié
la présence de silicium (issu du substrat par diffusion) au sein de la couche mince métallique.
Les recuits appliqués & ces échantillons ont permis de modifier leurs propriétés mécaniques et
leurs propriétés microstructurales. Le paramétre qui explique ce changement de propriétés mé-
caniques est la diffusion du silicium dans la couche d’aluminium. Quant & 'aluminium évaporé,
le comportement mécanique est trés proche d’une céramique (pas de plasticité). Ce comporte-
ment est effectivement inattendu pour de I'aluminium faiblement allié, mais est en accord avec
des résultats publiés par plusieurs laboratoires de recherche. Les recuits ont permis de changer
les propriétés microstructurales, en particulier la taille de grain et le type de structure, mais le
comportement mécanique reste a priori le méme. Il faut cependant noter que ce dépdt d’alu-
minium n’a pas de phase plastique, et les paramétres microstructuraux modifiés par les recuits
ont généralement un impact sur les propriétés plastiques, expliquant 1’absence de changement
du comportement mécanique. Le résultat le plus remarquable provient de ’observation au MEB
des faciés de rupture de ces dépots d’aluminium : I’aluminium qui a une couche d’accroche en
or a les caractéristiques morphologiques d’une rupture fragile. Enfin, I’or évaporé et ’or électro-
lytique ont été testés mécaniquement et comparés. Sur l'or électrolytique, une différence d’une
dizaine de giga-pascals a été constaté entre le module d’élasticité mesuré en nanoindentation et
celui mesuré en microtraction (module le plus élevé). Cette différence a pu s’expliquer par la

présence de résidus des couches d’accroche en cuivre et titane, dont les propriétés élastiques sont
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plus élevées, qui sont partiellement sollicitées lors des essais de nanoindentation. Les propriétés
plastiques de l'or électrolytique et de l'or évaporé ont ensuite été comparées avec la littérature. Il
s’avére que nos résultats sur les limites d’élasticité, comme ceux d’autres auteurs, ne s’inscrivent
pas dans le cadre théorique prévu par la loi de Hall-Petch relative a la taille de grain. Ce mo-
déle a été élargi en normalisant par I’épaisseur pour obtenir I’évolution de la limite élastique en
fonction du nombre de grains dans 1’épaisseur du dépot. Ce modéle semble étre régi par une loi
bilinéaire. C’est ainsi que l'or électrolytique, dont la taille de grain est grande comparée a celle
de l'or évaporé, a une limite élastique trés élevée, comme pour les dépots dont la taille de grain
est plus faible.

De maniére générale, ce travail doctoral a permis d’élargir les connaissances sur le lien entre
les procédés de fabrication, les microstructures et les propriétés mécaniques de 'or et de I’alu-
minium en couches minces. Ce travail a aussi permis d’identifier les limites des techniques de
caractérisation liées a la taille de ces matériaux. En particulier, la caractérisation chimique de
I'interface entre la couche mince et le substrat (par microsonde de Castaing et par SIMS) a permis
d’identifier la diffusion du silicium dans les couches d’aluminium et d’or, et du cuivre et du titane
dans la couche d’or électrolytique, mais pas de la quantifier. Cette information quantitative est
nécessaire pour identifier les phases en présence a partir des diagrammes de phase. Une ana-
lyse EBSD sur une coupe transverse permettra éventuellement de confirmer la nature exacte des
phases au voisinage de l'interface substrat - couche mince. Une autre problématique rencontrée au
cours de ces travaux est celle de la caractérisation microstructurale de la couche autoportante, et
plus particuliérement en coupe transverse. Des essais de préparation par polissage mécanique ont
été menés (avec un collage EPOXY de chaque coté de la structure autoportante). Des mesures
d’épaisseur au MEB ont été réalisées, mais 'identification du type de microstructure a été un
échec. Des essais par ablation ionique permettront éventuellement d’identifier le type de structure
des couches minces autoportantes. Il faut cependant préciser que ces méthodes de préparation
étant destructives, la caractérisation mécanique n’est pas possible sur les échantillons les ayant
subies. Inversement, caractériser microstructurellement une structure ayant été sollicitée mécani-
quement ne rendra compte que d’'un état microstructural aprés déformation, sauf si la contrainte
n’a pas dépassé la limite élastique. L’analyse sur la méme structure autoportante de la micro-
structure et des propriétés mécaniques pose donc un dilemme, car elle nécessite le sacrifice de
I’éprouvette. Une derniére perspective d’étude est 'analyse EBSD sur la surface des structures
autoportantes in-situ. La complexité expérimentale réside dans dans 1’évacuation des charges
électriques pendant ’analyse EBSD et dans ’encombrement de la platine dans la chambre du
MEB. Cette analyse permettra de comprendre l'influence de la déformation mécanique sur la

microstructure.
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CHAPITRE A

ANNEXES
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A.1 CONTRAINTES INTERNES

A.1.1 Contraintes créées par croissance des grains

Si on considére par unité d’aire :

— Aa le volume des joints de grains appelés a disparaitre,
— L la taille des grains,

— Vo le volume moyen de référence des cristaux sans compter les joints de grain.

le volume de joint de grains en excés associé a un cristal de volume Vj est :
6
Vb = ‘/OEACL (A1)
et le volume total dans un grain (incluant le joint de grain et le grain) est :
6
Vi=W+ Ve =W 1+ZAa (A.2)

La déformation volumique par cristal est donc :

eT_VT_‘/O_GACL

Dans le cas ot les grains croissent de L & Ly :

1 1
T A4
e’ =6Aa ( ] (A.4)

Cette déformation est une déformation en volume, selon les trois directions. Si I’on se référe

4 une déformation dans les repéres principaux liés a la surface du dépot, on aura :

T
—e
Exnx = €yy = T (A5)
et donc :
-E ' —FE 11
O-xx_o-yy_l—y3_1—y2Aa<L_I/o> (A6)

avec F et v le module d’élasticité et le coefficient de Poisson du dépot. Cette formule permet
donc de calculer la contrainte ajoutée a la contrainte initiale pour un dépot recuit dont la taille

de grain a varié de Ly & L. L’énergie de déformation associée & cette contrainte est :

Ope + 0y  E o (1 1)?
= = 4(A - - — A.
We 2 48 <L Lo (A7)
Ainsi donc ’énergie totale W; du dépot est la suivante :
6y o (1 1\?
Wy =Wy + We = — + fracEl —vd (Aa)” | — — — (A.8)
L L Ly
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FIGURE A.1 — Représentation schématique d’une lacune au sein d’un réseau atomique.

La croissance des grains s’arréte quand cette énergie est minimale. La différentielle de cette

6y 8E (Aa)* /1 1
B — R L A.
dE = —5dL — —— d (A.9)

équation étant :

la croissance des grains s’arréte quand :

1 I 3y(1-v)
Ly L 4E(Aa)? .

D’un point de vue cinétique, la cinétique des croissances de grains suit le modéle de Shewmon

[She69] :

dL DQ

avec D le coefficient de diffusion du dépot, Q le volume atomique en m3-mol~!, k la constante
de Boltzmann, T la température et AP la différence de pression hydrostatique conduisant &
une diffusion des joints de grains. Sachant que AP induit directement une variation de I’énergie

totale, on a :

dE = —SAPdTL (A.12)

En combinant les équations A.9 et A.12, on obtient :

2y 8E  (Aa)?1l (1 1
AP_L+3(1—nu) L2 L\L Lo (A.13)

Ainsi donc, on obtient les données cinétique de la contrainte en dérivant I’équation A.6 par

rapport au temps :
do 2EAadL 1

dt 1—v dt L2

do _ 4E AaDy <1+ AE (Aa)? <1_1>> (A.15)

(A.14)

Au final :

dt  1—v ETSL3 3y(1—v) \L Lo

A.1.2 Contraintes créées par annihilation des lacunes atomiques

Un autre mécanisme de génération des contraintes est ’annihilation des lacunes atomiques au
joints de grains. Une lacune atomique est un défaut du réseau cristallin dans lequel un atome est
substitué, comme schématisé en figure A.1. Les lacunes sont mobiles au sein du réseau, selon des

processus diffusionnels identiques & ceux des atomes : les lacunes possédent donc un coefficient
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de diffusion Dy, dont la cinétique est régie par la loi de Fick (en tout point de l’espace) :

— —
jL: —DL grad CL (A.16)

_>
avec jr, le vecteur flux des lacunes et C7, la concentration des lacunes en un point de I'espace.

Cette équation simplifiée selon une direction x devient :

oCr, D oCr,

— =-D;—— A7
Adt " ox (A17)
Si on I'associée & la loi de conservation des espéces, cette loi devient :
0%Cr, 1 0Cy
- -t A.18
8.732 D L ot ( )

Le modeéle proposé par Doerner et Nix [DN8§| est représenté par la figure 1.21. Dans ce modéle,
on considére que le joint de grain est perpendiculaire au dépot et au substrat. Ainsi, les lacunes
s’annihilent dans le plan du dépot. Si les lacunes n’annihilaient a la surface du dépdt, il en
résulterait un rétricissement de celui-ci. Dans notre cas, une contraction du réseau atomique dans
le plan du dépdt apparait, résultant en une contrainte biaxiale en tension pour rester solidaire

du substrat. Plusieurs hypothése sont faites :

— L la taille de grain est grande devant le libre parcours moyen des lacunes par diffusion,
— Cy est la concentration de lacunes pour une contrainte nulle au joint de grain,
— la concentration de lacunes au joint de grain Cy est la valeur d’équilibre aprés 1’établisse-

ment d’une contrainte biaxiale o.

Cette concentration au joint de grain vaut, selon Doerner et Nix [DN8§] :

o) o)
deg = Cyexp (kT) ~ Cy (1 + kT) (A.19)

avec () le volume atomique, k la constante de Boltzmann et T la température. Il s’agit d’une
des conditions aux limites de I’équation 1.21. Les lacunes s’écoulant des deux cotés vers le joint
de grain, la longueur de rapprochement des grains u associée a ’annihilation des lacunes est par

unité de temps :

i = —2JyQ = 2Dy Q <8C> (A.20)
Oz =0

Ainsi donc, si on applique la loi de Hooke en dérivant par rapport au temps, on a :

ox

é- —

E 4 E 2DyQ [0C
" 1-vL 1-v L ( )x:O (A.21)

En dérivant I’équation A.19 par rapport au temps, on obtient une autre condition aux limites

pour résoudre 1’équation 1.21 :

ot  1—vkTL

0Cj4y 2B QD (ac> (A2
=0

ox
avec Dy, = CoQ)Dy,. Les autres conditions aux limites sont les suivantes :

— conditions initiales : C(x,0) = C; et C(0,0) = Cj (discontinuité entre la concentration des
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substrat

(a) Répartition des cavités (b) Caractéristiques d’une
aux joints de grains cavité

FI1GURE A.2 — Modéle du rétrécissement des cavité aux joints de grains.

lacunes du grain et la concentration du joint de grain a ¢ = 0),

— condition aux limites : C(00,t).

Cette solution est la suivante :

% - <g; — 1> (1 —exp (2%) erfe(z)) (A.23)

avec z qui vaut :

2F  QDyp,

— L (Dyt)V/? A.24
& 1—1/LI<:TDV( vt) (A-24)

Pour les faible valeur de z, on peut écrire :

4B (G Dy, (Dyt\'?
~mosa Yo (F) 42

Les contraintes internes peuvent également étre générées aux joints de grains par deux méca-
nismes semblables : la relaxation aux joints de grains, et le rétrécissement des trous des joints de
grains. La premiére, proposée par Hoffman [Hof66], est un modéle qualitatif qui suppose ’exis-
tence d’interstices aux joints de grains, créés durant le dépét, plus ou moins volumineux selon
I’orientation des grains. Les interfaces sont amenées a un point d’équilibre par mobilité atomique,
et créent ainsi des contraintes en tension de par la densification résultant de ce mécanisme. Ce
modeéle a été critiqué par Doerner et Nix [DN88] pour les quelques lacunes théoriques qu’il com-
porte. Par exemple, I’hypothése selon laquelle les deux faces de deux cristaux se rapprochent
parallélement est énergétiquement peu réaliste. Il est plus probable, selon Doerner et Nix, que le
rapprochement de deux cristaux se fait atome par atome, en particulier avec les atomes incidents
arrivant pendant le dépot. De plus, ’hypothése selon laquelle les atomes peuvent étre déposés

sur des positions d’équilibre instable est elle aussi remise en question par Doerner et Nix.

Le troisiéme modéle relatif a I’établissement d’un état de contraintes en tension est basé sur
un rétrécissement des porosités présentes aux joints de grains. Il s’appuie sur ’hypothése d’une
répartition et d’une taille homogéne de ces porosités. Ce modéle, inspiré des travaux de Raj et
Ashby|RAT5|, est représenté par la figure A.2. 2R est la distance entre deux cavités, L est la

longueur d’un grain, a est la taille d’un grain et « 'angle d’ouverture de cette cavité. La fraction

157
Cette thése est accessible a I'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2012ISAL0033/these.pdf
© [J. Martegoutte], [2012], INSA de Lyon, tous droits réservés



Evolution de la contrainte en fonction de la fraction volumique de cavités f
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FIGURE A.3 - Evolution de la contrainte en fonction de la fraction volumique de cavités.

volumique occupé par la cavité est :

pa’
= A2
/ TR2L (A.26)
avec = 3812:12&(2 — 3cos a + cos® a), selon Raj et Ashby [RA75]. La déformation associé a une
variation de a est donc : Ba
3Ba

Tenant compte du fait que le module effectif du matériau avec des porosités est Eqrr = E(1— f),

la contrainte issue de la réduction des pores est :

B E Ba® 3Ba?
da__l—u<1_7rR2L) WRZLda (A.28)

Si on intégre cette contrainte entre a la taille des cavités et 0 (aucune cavité a la fin), on a :

E  fBad? Ba?
700 = =5 R (2 - 7rRa?L> (4.29)
Au final on a : s
U—Uo:—mf@—f) (A.30)

Le niveau de contraintes dans un matériau poreux ne dépend donc que de ses propriétés élastiques
et de sa porosité. La figure A.3 représente ’état de contrainte en fonction du taux de porosité f.
On remarque que le niveau de contrainte peut rapidement atteindre 1 GPa pour une porosité de
1%. Une fois de plus, ce modéle ne tient pas compte des phénoménes de plasticité, et ne révele

que le potentiel du mécanisme a créer des contraintes internes.
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A.2 POLISSAGE MECANIQUE

Les échantillons a polir sont collés face avant sur un morceau de Si & l'aide d’une colle
thermodurcissable (bonne cohésion entre le film et le support en Si). Le support est ensuite collé
sur le porte échantillon A.4(b) de sorte que le polissage s’effectuera depuis la surface libre du
dépot vers le substrat, comme cela est représenté figure A.5. Le déroulement du polissage suit la
procédure suivnte :

— drap diamanté de rugosité 30 pm jusqu’a la zone d’analyse,

— draps diamantés de rugosité 15 um, 9 pm, 30 pm, 6 pm, 3 pm et 1 pm avec a chaque fois une
profondeur différentielle de polissage valant trois fois la granulométrie du drap de I’étape
précédente,

— finition avec drap feutré et suspension OPS de particules de silice de 50 nm pendant 3 min.

Entre chaque étape, la coupe transverse est nettoyée a l’eau déionisée avec 'assistance d’un
coton-tige pour éliminer les résidus de polissage (particules de silice et matiére arrachée par le

polissage).

(a) 1 = mesureur différen- (b) Porte  échan-
tiel, 2 = Potence , 3 tillon allied
= Porte échantillons, 4
= disque rotatif, 5 =
pavé et contrdleur nu-
mériques

FIGURE A.4 — Polisseuse ALLIED.

I Support en Si

— Colle thermodurcissable
Direction du
polissage

Substrat en Si

FIGURE A.5 — Schéma d’une coupe transverse préparée par polissage a 'ALLIED.
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A.3 EQUIVALENCES POUR LES PAPIERS SIC DE POLISSAGE

Grit Equivalency Guide

FEPA (Europe) ANSUCAMI (USA)
Grit Size Grit Size Emery
Number {pm) Number {pem) Grit
P80 265.0 80 268.0
P80 201.0 80 188.0
P100 1620 100 148.0
P120 127.0 120 116.0
P180 78.0 180 78.0 3
P240 58.5 220 55.0 2
P280 522 240 51.8
P320 48.2
P30 40.5 280 423 1
P400 350 320 343 0
PsoD 30.2 360 273
PEOD 258 400 221 oo
P&00 21.8
P1000 183 S00 18.2 (aeli]
P1200 15.3 BO0 145
P1500 12.8 800 122 0000
P2000 10:3 1000 9.2
PZz500 5.4 1200 6.5
P4000* 5.0

The chart shows the mid-pints for the sz ranges for ANSIHCAMI graded paper acconding o AMSI standand BT4. 18-1888 and for FEPA graded paper according fo FEFA
standard £43-G3-1084 (R1823). The ANSICAMI standard lists SiC particie size rangas up to 800 grit paper. For the grit ANSICAMI papers, the particles sizes come from th
CAMI bookiet. Coated Abrasives (120

* FEPA grits finer than F2500 an= not standardzed and ars graded at the discreton of the manudactiurer. In pracice, the abowe standardized values are only guideines and
indaidual manufaciurers may work o a differsnt size ranges and mean value,

FIGURE A.6 — Equivalence FEPA - granulométrie métrique des papiers SiC,
http ://www.buehler.com

d’aprés
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A.4 MICROSCOPIE INTERFERIENTIELLE FOGALE (©

La figure A.7(a) représente schématiquement le FOGALE, d’aprés [Laf+03]. La source lumi-
neuse S crée une lumiére blanche qui passe & travers la lame séparatrice Sp. Une fois séparée,
la lumiére poursuit son trajet vers I’échantillon P d’un coté et vers le miroir M de 'autre. Les
rayons de lumiére blanche des trajets 1 et 2 sont redirigés vers la lentille L avec un déphasage a
l'origine des interférences de Michelson [Ste83]. Ces franges sont superposées a 'image de la sur-
face de I’échantillon et analysées avec la caméra CCD. Un actionneur piezzo-électrique permet de
faire varier la distance 1, et permet de décaler le plan de focalisation des franges en z dans le sens
schématisé figure A.7(b). La caméra CCD permet de relever les plans de focalisation des franges

pour chaque point de coordonnée (x,y), reconstituant ainsi la topographie de 1’échantillon.

CCD

axeZ

» axe X

(a) Schéma de la colonne du FOGALE (b) Focalisation du faisceau interférométrique pour
mesure de topographie

FIGURE A.7 — Principe du microscope interférométrique FOGALE.

161
Cette thése est accessible a I'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2012ISAL0033/these.pdf
© [J. Martegoutte], [2012], INSA de Lyon, tous droits réservés



A.5 MICROSCOPIE ELECTRONIQUE A BALAYAGE

La figure A.8 synthétise le schéma de la colonne électronique et les différents détecteurs
présents dans la MEB Zeiss ultra 55. Le faisceau d’électrons créé par effet de champ est ensuite
canalisé a travers un diaphragme afin de contréler le courant d’émission. Il passe ensuite a travers
une premiére lentille électromagnétique ou il est focalisé. Le faisceau passe ensuite & travers un
assemblage de bobines de déflection afin de balayer I’échantillon. Le faisceau est ensuite refocalisé

a travers une lentille électromagnétique avant d’atteindre 1’échantillon.

Canon a effet de champ

il

L
_I— Diaphragme

Lentille de champ

Adapteur élecromagnetique d'ouverture

Détecteur rétrodiffusés

Booster de faisceau

Détecteur secondaires inlens

Lentilles magnétiques

Bobines de balayage
Lentille électrostatique

étecteur rétrodiffusé ASB

Echantillon

FI1GURE A.8 — Représentation de la colonne GEMINI du MEB Zeiss Ultra 55 avec ses détecteurs.
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A.6 DETECTEURS DE RAYONS X POUR L’ANALYSE EDX

Le premier type de détecteur (cf.figure A.9(a)), le plus ancien, est constitué d’une diode de
Silicium dopé qui permet de capter les photons X et de les convertir en électrons. Ceux-ci se
propagent au sein du semi conducteur, créant des paires électron-trou qui générent un courant
électrique directement proportionnel & ’énergie de chaque photon. Ces détecteurs nécessitent
d’étre refroidis par azote liquide, a cause de courants de fuite présents a température ambiante
(cf. figure A.9(b)).

Le deuxiéme type de détecteur est le détecteur SDD, pour « Silicon Drift Detector ». Il
est constitué d’'un assemblage annulaire de Si dopé N au centre et de piste de Si dopées P
concentriques séparées par des pistes intermétalliques (cf. figure A.10). Ce détecteur génére 100
fois moins de courants de fuite (meilleures résolution et vitesse d’acquisition) que le détecteur
précédemment décrit. Un simple refroidissement Peltier (températures comprise entre -10 °C et
-40°C) permet son utilisation|Cha+07| |Bri08§].

Transistor 4 effet
e champ  Collimateur|

RX

AVAVAYx

Mesure

Zone intrinséque

@4 Si(Li) Fengtro Trappe d
électrons

Dépdt métalliqué

Zone morte

(a) Schéma de principe de détec- (b) Schéma technique d’un détec-
tion des rayons X teur OXFORD (©refroidi par
azote

FIGURE A.9 — Détecteur de rayons X : principe et schéma technique.

Tension graduelle

Fenétre d'entrée p SI

FIGURE A.10 — Schéma de principe d’un détecteur SDD.
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A.7 MASQUES DU PROCEDE INL

FIGURE A.11 — Face avant du masque des éprouvettes de traction.

FIGURE A.12 — Face arriére du masque des éprouvettes de traction.
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