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Introduction

Lors de la croissance de films minces ou ultraminces, des contraintes s'établissent &
I'intérieur du film. Ces contraintes, appelées "intrinséques”, sont liées aux meécanismes de
croissance eux-mémes. La compréhension de l'origine de ces contraintes, ainsi que leur
relation avec I'évolution globale du film au cours du dépdt, présente un intérét a la fois
fondamental et technologique.

La présence de tres fortes contraintes lors de la fabrication de composants en couches
minces peut conduire a des fractures (contraintes en tension) ou des décollements (contraintes
en compression). D'une maniere générale, le fait que le film soit soumis a des contraintes, et
aux deéformations élastiques associées, est susceptible de modifier ses propriétés. En
particulier, les progres technologiques conduisent a manipuler des objets dont la taille est de
l'ordre du nanometre : il6ts contraints ou auto-organisés dans le domaine des matériaux semi-
conducteurs, oxydes de grille et barrieres de diffusion, empilements comportant des matériaux
magnétiques (multicouches a magnétorésistance géante, vannes de spin, ...). A cette échelle,
I'influence des interfaces ne peut plus étre négligée et la compréhension du lien entre
contraintes, structure et propriétés devient incontournable.

Outre linfluence directe sur les propriétés, les mécanismes mis en jeu lors de la
croissance, qui déterminent la structure et la morphologie des films, sont indissociables des
contraintes : germination, diffusion des atomes, mode de croissance, forme d'équilibre des
cristaux supportés, vitesses de réaction a 1'état solide, ...

Ces quelques exemples montrent l'intérét d'étudier I'nistorique complet de I'évolution
des contraintes, des premiers stades de la croissance jusqu'a I'épaisseur finale.

Ce travail se concentre sur I'étude des contraintes en cours de croissance dans les
systemes métalliques. Plus particulierement, il s'attache a relier les contraintes a la structure
des films et des interfaces. Notamment, la cohérence entre les réseaux cristallins a l'interface,
et le caractére plus ou moins abrupt du profil de déformation et de composition chimique sont
étudiés. En effet, dans des conditions ou il est largement admis qu'aucun mélange interfacial
n'‘est possible, il apparait qu'un gradient de concentration est parfois rencontré a l'interface, y
compris dans le cas de systemes a démixtion. La cause en est probablement une ségrégation
dynamique au cours du dépodt, en relation avec la relaxation des contraintes dues a la
croissance. Cependant, ce phénomene n'est pas bien compris a I'heure actuelle et les
observations sont rares.

Les travaux présentés comportent le développement d'un outil expérimental permettant
de déterminer I'évolution des contraintes grace a une mesure in situ, ainsi que I'élaboration et
l'analyse de couches et de multicouches pendant et apres la croissance. Les hadticouc



présentent un grand nombre d'interfaces, et sont de ce point de vue de bons candidats pour
notre étude. Les couples de matériaux étudiés présentent des caractéristiques nettement
différentes, tant du point de vue du désaccord de parametre que des interactions chimiques.

Dans le premier chapitre, plusieurs mécanismes susceptibles d'étre a l'origine de
I'établissement de contraintes, ou encore impliqués dans leur relaxation, sont brievement
présentés. Le principe des techniques utilisées pour caractériser les contraintes et les
déformations est ensuite expose.

Le second chapitre décrit le développement d'un appareillage permettant de réaliser la
croissance de films sous ultravide et de déterminer simultanément la contrainte dans le film,
en mesurant la courbure de I'échantillon. L'accent est mis sur les parametres essentiels pour ce
type d'expérience et la maniére de les contrdler en pratique. La mise au point de I'outil
instrumental, puis du dépét d'une premiére couche offrant la possibilité d'engager des études
systématiques sur les interfaces métalliques, est exposée. Les mesures de courbure réalisées
lors du dépot de Ag/Si(111) sont présentées et analysées. Dans le cadre d'une collaboration
avec le Centre d'Etudes Nucléaires de Grenoble, le dispositif de mesure de courbure a été
adapté sur une enceinte d'épitaxie par jets moléculaires. Les résultats obtenus lors de la
croissance de multicouches Cu/Ni(001) sont confrontés avec les mesures de déformation dans
le plan de surface, également effectuées en cours de croissance par diffraction électronique en
incidence rasante (RHEED).

Le dernier chapitre présente une caractérisation fine des interfaces dans des
multicouches Au/Ni(111). Une étude antérieure, dont les principales conclusions sont
rappelées, a suggéré la formation d'un mélange interfacial lors de la croissance de Ni sur Au,
attribué a la ségrégation de Au vers la surface. Deux types d'analyses, effectuéesl@ partir
techniques de diffusion des rayons X produits par rayonnement synchrotron, sont détaillés :
tout d'abord I'étude de la structure, des gradients de parametre de réseau et de concentration
aux interfaces en diffraction anomale ; puis une caractérisation de l'ordre atomique local en
spectroscopie d'absorption X (EXAFS).



Chapitre 1 - Contraintes de croissance : mécanismes physiques et techniques etgiesime

CHAPITRE 1
Contraintes de croissance : mécanismes
physiques et techniques expérimentales

Dans ce chapitre, quelques mécanismes pouvant étre a l'origine de la création de
contraintes au cours de la croissance, ainsi que de leur relaxation, sont abordés. En particulier,
I'apparition d'un gradient de composition aux interfaces dans certains systemes est évoquée.
Les moyens expérimentaux d'appréhender ces mécanismes sont présentés brievement. Ainsi
le second paragraphe expose le principe des techniques permettant de mesurer les contraintes
dans le film, ainsi que les déformations subies au niveau microscopique par les matériaux. Le
dernier paragraphe développe plus amplement le principe des techniques de diffraction
anomale des rayons X et d'analyse de la structure fine d'absorption X (EXAFS). Nous avons
mis a profit la puissance de ces deux techniques pour sonder la structure et la composition des
interfaces dans les multicouches, ainsi que I'ordre local.

1. Genese et relaxation des contraintes lors de la
croissance

La situation envisagée est la croissance d'un métal A sur un substrat métallique B. Le
substrat est supposé cristallin, il est placé sous ultravide, et le métal A est initialement en
phase vapeur. Les conditions de dépodt sont telles que le film croit également sous forme
cristalline. Le phénomene qui nous intéresse est la variation des contraintes mécaniques dans
le film au cours de la croissance. La contrainte résiduelle totale subie par un film mince est la
somme de la contrainte thermique, liée a la différence entre la température de dépbét et la
température ambiante, et la contrainte dite intrinséque résultant du dépét lui-méme. C'est cette
derniere contribution, et la maniére dont elle évolue au cours de la croissance du film, que
nous étudions. Ce sujet suscite un vif intérét depuis quelques années, du fait des relations
étroites entre les contraintes et les lois physiques qui régissent les mécanismes de croissance
du film. La présence de contraintes, et des déformations associées, donne lieu a un terme
d'énergie élastigue dont l'importance a souvent été négligée jusqu'a aujourd’hui dans la
compréhension des mécanismes de croissance. Les études expérimentales sur ce sujet se
multiplient, mais les modeles existants ne sont pas encore en mesure d'expliquer toutes les
observations.
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Avant de s'intéresser a la prise en compte des contraintes lors de la croissance de films
minces, rappelons les grands principes qui permettent de modéliser les mécanismes de
croissance. Au cours de la croissance d'un cristal sur un autre, le systéme tend a rejoindre son
état d'équilibre, donc a minimiser son énergie totale. La prise en compte des énergies de
surface et d'interface a permis d'élaborer un critére, tout d'abord énoncé par Bmedtape
de prévoir le mode de croissance de A sur B a partir du sighdidern 79] :

D=y,+7Vm 78

ol ya etyg sont les énergies de surface de A et Bagtl'énergie de l'interface A-B,

définie par la relation de Dupré faisant intervenir I'énergie d'adh@sienA sur B :
Vs =Vat7s =P

Si® < 0, la croissance de A s'effectue sous forme d'un film 2D continu, avec un mouillage

parfait. On dit que la croissance est de type Frarndan der Merwe.

Si® > 0, la croissance s'effectue sous forme d'édifices tridimensionnels, qui minimisent l'air

de contact entre A et B. La croissance est de type Velmésber.

Dans le cas intermédiaire, une croissance 2D suivie de la formation d'llots 3D peut apparaitre.

C'est le mode Stranski-Krastanov.

Ces différentes situations sont basées sur des arguments relatifs a ['‘équilibre
thermodynamique du systeme. Il n'est pas rare que les conditions du dépbt ne permettent pas
au systeme de tendre vers son état d'équilibre, rendant les mécanismes de croissance bien
différents. L'équilibre constitue en quelque sorte le référentiel du probleme, dont les données
peuvent étre modifiées de différentes maniéres :

» Les conditions de dépobt (principalement la température de dépébt et le flux incident)
peuvent limiter la liberté d'évolution du systéme. La cinétique, qui fixe la maniere dont le
systeme tend vers I'équilibre, devient alors déterminante dans la croissance du film.
Notamment, les processus de diffusion des atomes a la surface entrent en jeu.

» Le substrat n'est pas toujours un monocristal, entrainant la présence de joints de grains et
éventuellement d'autres défauts a la surface.

» Les interactions chimiques entre les matériaux A et B peuvent donner lieu a divers
phénomenes : formation d'un composé, diffusion en volume autorisée par la solubilité
mutuelle des deux espBa I'état solide, ...

» Enfin, la présence méme de la surface peut provoquer une tendance a la ségrégation d'un
des deux matériaux vers la surface, et ainsi modifier les arguments d'équilibre permettant
de décrire la croissance.

Ainsi les phénomeénes se produisant lors du dépét d'un film sont souvent complexes, et
ils doivent étre considérés en fonction des matériaux utilisés et des conditions de croissance.
lIs ne sont parfaitement compris que dans le cas de quelques systemes "modeles”, et pour des
conditions de dépo6t déterminées. Dans ce cadre, la modélisation de I'évolution et du réle des
contraintes lors de la croissance n'en est qu'a ses débuts. Une approche de ce probleme est
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donc de tenter de donner quelques exemples de comportements, parfois décrits de maniére
phénomeénologique. L'ambition de ce paragraphe se limite a cet objectif, et ne prétend en

aucun cas donner une explication unifiée du probleme, ni présenter de maniere exhaustive
I'ensemble des modéles proposeés.

1.1. Geneéese des contraintes

1.1.1. Role du désaccord de parametre de maille

La situation idéale peut étre schématisée de la maniére suivante : le cristal A croit sous
forme d'une couche 2D a la surface de B. Les matériaux sont tous les deux cubiques, et A est
en épitaxie sur B. Leurs parametres de maille étant différents, des déformations se produisent.
Le substrat étant semi-infini, il est beaucoup plus rigide que le film, donc ce dernier subit la
totalité de la déformation nécessaire a I'accommodation des parametres de maille.

a

—_—  —

p @«

) :

Figure 1-1 : Cas idéal d'épitaxie d'un film pseudomorphe de A sur wtratiB, avec accommodation des
parameétres de maille a et b.

Dans le cas ou l'accommodation est parfaite, le film est pseudomorphe et son
paramétre de maille dans le plan de linterface est le méme que celui du substrat. La
déformation dans le plan est donnée par le désaccord paramétrique m, défini par :

_b-a
a
a etb étant respectivement le paramétre de maille du film et celui du substrat.

m

Soit o le tenseur des contraintes dans le film. La surface du film n'est soumise a
aucune contrainte, ce qui veut dire que dans le repére de I'échantillon défini sur la Figure 1-2
oi3=0(i=1,2,3).

La contrainte dans le plan de l'interface est isotrope, elle est donnée par la loi de
Hooke :

opn=0,=M-m (1-1)

Le module biaxial M dans le plan (&%) est exprimé en fonction du module d'Young
E et du coefficient de Poisseon
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_E
1-v

Notons que les propriétés élastiques des solides cristallins ne sont en général pas
isotropes. Néanmoins, lorsque les plans considérés correspondent a une direction de degré de
symétrie au moins égal a trois, l'utilisation de grandeurs analogues a celles définies dans le cas

M

isotrope (cf. équatiofil-1)) constitue une bonne approximation. Ces grandeurs Eatent
étre calculées dans le repére de I'échantillon a partir du tenseur des constantes élastiques, pour
la famille de plans paralléles a la surface.

X3

film

substrat

Figure 1-2 : Définition du repere de I'échantillon.

Les contraintes de cisaillement sont nulles, et le tenseur des contraintes dans le film est

de la forme :
c 0 O
c=|0 o O

0 0O

aveco =o,, =0,

Une seule valeur suffit a définir le tenseur des contraintes, nous parlerons donc en
général de la contraintedans le film. Notons que si la déformation dans le plan est fixée par
I'accord de maille, la déformation suivant la perpendiculaire au plan est fixée par effet
Poisson:

—-2v
:E.m

Dans le cas idéal que nous avons décrit, il semble aisé de prévoir la contrainte dans le
film déposé, guelle que soit I'épaisseur, a partir des ingrédients que nous avons introduits. En
pratigue, de nombreuses autres situations, rendant les choses plus complexes, peuvent étre
rencontrées. D'autre part, méme dans ce cas idéal, d'autres effets interviennent. En particulier,
la relation entre les contraintes et les déformations est établie a partir de la théorie de

€33
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I'élasticité linéaire des milieux continus. Sa validité se limite aux petites déformations, et a des
systémes "macroscopiques”. En principe, elle ne s'applique donc pas a des objets constitués
de quelques plans atomiques fortement déformés. Une description atomistique permet
d'étudier des problemes particuliers en utilisant le calcul numérique, mais elle perd en
généralité. Pour les semi-conducteurs, les caractéristiques élastigues du milieu massif
semblent pouvoir étre utilisées des les 2 ou 3 premieres couches atomiques déposeées [Woicik
95]. Dans les métaux, la portée des potentiels d'interaction est plus grande et il semble que des
effets de taille sur les constantes élastiques doivent étre pris en compte. Ainsi, le modéle
proposé par [Streitz 94] prévoient pour des films (100) et (111) de Cu, Ag, Au et Ni, une
augmentation du module biaxial inversement proportionnelle a I'épaisseur du film et qui
devient importante en-dessous de 20 A.

1.1.2. Contraintes de surface et d'interface

Etant donnée la taille nanométrique des objets considérés, les effets de surface ne
peuvent pas toujours étre négligés a priori. En effet, un terme de surface peut s'ajouter aux
contraintes de volume. La notion de contrainte de surface, telle qu'elle a été introduite par
Gibbs, représente I'excés a la surface du tenseur des contraintes de volume. Il s'agit donc
également d'une grandeur tensorielle. Elle représente le travail fourni pour déformer
élastiquement la surface [Ibach 97], et peut également s'appliquer a une interface. Elle a pour
dimension une force par unité de longueur, et de la méme maniére qu'une contrainte de
volume, elle peut étre positive (tension) ou négative (compression). Pour des quantités
déposées inférieures a une monocouche atomique, on parle de régime d'adsorption plutét que
de croissance d'un film, et I'évolution des contraintes s'interpréte en termes de variation de
contrainte de surface. Ces variations sont sensibles aux reconstructions de la surfagé de dépa
et aux surstructures éventuellement formées avec les atomes adsorbés.

Pour des épaisseurs plus importantes, un terme tenant compte de la variation des
contraintes de surfacks, doit étre considéré. Il est associé a la création d'une surface de A et
d'une interface A-B, qui remplacent la surface de B :

AS=S, +S,s — Sy
D'autre part, la contrainte de surface s d'un film mince peut étre différente de la contrainte de
surface § de la phase semi-infinie, et sa variation avec |'épaissedu film peut étre
exprimée de maniére phénoménologique [Muller 2000] par :

ty

s=s"|1-e ¥ (1-2)

ou d est la distance entre plans atomiques dans le filg et un parametre
caractérisant de maniere empirique l'interaction a longue portée entre les plans atomiques.
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1.1.3. Autres sources de contraintes

D'autres phénomenes se produisant de maniere dynamique au cours de la croissance,
peuvent étre a l'origine de la création de contraintes, indépendamment de I'accommodation
des parametres de maille. En effet, des contraintes intrinseques sont parfois rencontrées dans
des films amorphes, ou lorsque linterface est incohérente (c'est-a-dire sans relation de
coincidence entre les réseaux cristallins du film et du substrat).

D'une maniere générale, de nombreux meécanismes indépendants du désaccord
paramétrique ont été invoqués pour interpréter les contraintes intrinseques observées dans les
films. Un grand nombre d'entre eux s'appuie sur le raisonnement donné par [d'Heurle 89] : les
films sont généralement élaborés dans des conditions éloignées des conditions d'équilibre
thermodynamique, sur des substrats dont la température est relativement basse. Par
conséquent, les dépdts sont initialement désordonnés. Si une relaxation (au sens structural,
c'est-a-dire vers un état cristallin sans défauts) se produit, il s'ensuit une variation de densité
du film. Les défauts étant en général moins denses que le cristal parfait, dont la structure est
trés compacte, la relaxation s'accompagne d'une diminution du volume disponible pour le
matériau. Le film étant attaché au substrat, il subit donc une contrainte en tension. Les
contraintes mesurées dans les films déposés par évaporation sous vide sont dans la majorité
des cas en tension, et ce type d'argument est alors généralement invoqué. Cette catégorie
générale regroupe les modéles qui considérent une contrainte en tension due a une diminution
de volume : croissance de grains [Chaudharjafjihilation de lacunes, ... Néanmoins, pour
observer ce type de contraintes, la cinétigue du phénomene est déterminante. En effet, si la
structure relaxe rapidement par rapport au flux incident, le film est immédiatement ordonné et
les contraintes ne sont pas observées. Ce cas de figure peut se présenter si les atomes sont
suffisamment mobiles a la surface. Le critere donné par [d'Heurle 89], déduit des vitesses
d'évaporation usuelles et des ordres de grandeur des énergies d'activation connues, est le
suivant : pour qu'une contrainte en tension due a une relaxation structurale soit observée, la
température de dépot doit étre inférieure/8,Tou T est la température de fusion du matériau
déposé. En regroupant plusieurs mesures de contrainte lors du dép6t par évaporation de divers
métaux sur du verre, [Klokholm 68] concluent de maniére empirique que les contraintes
intrinséques deviennent importantes en dec&/deenviron.

Il est admis que la coalescence des filots au cours de la croissance est une source de
contraintes en tension. Hoffmann a initié ce type de modeles en considérant le bilan d'énergie
correspondant a la formation d'un joint de grains a partir de deux surfaces libres [Hoffmann
76]. Le principe de ce modele, repris et complété par [Nix 99], est représenté sur la Figure 1-
3.
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joint de grains

I croissance du film

<« > <« I < —»

substrat

Figure 1-3 : Modéle de genéese d'une contrainte en tensiors de la coalescence d"llots [Nix 99]. Lorsque les
flots coalescent, les surfaces latérales s'attirent et forment des joints de grains, conduisant'ar&emble
des flots latéralement.

Le moteur du mécanisme est le bilan d'énergie correspondant a la création d'un joint
de grains aux dépends de deux surfaces libres, et a la déformation élastique des Tlots. Ce bilan
est négatif dans le modele de coalescence. Les contraintes maximales attendues pour un tel
processus, calculées a partir des valeurs typiques d'énergies de surface et d'interface, de
modules élastiques et de taille de grains, sont de I'ordre de 5 GPa [Nix 99]. Une coalescence
partielle peut donc expliquer la présence de contraintes importantes lorsque les arguments
d'accord de maille ne s'appliquent pas, comme par exemple dans le cas d'un dép6t sur un
substrat amorphe ou lorsque l'interface est incohérente.

Les modeéles permettant d'interpréter I'apparition de contraintes en compression sont
plus rares, et souvent moins éprouvés. Nous ne considérons pas le cas des films élaborés par
pulvérisation, pour lesquels les contraintes en compression sont reliées a un effet de
bombardement de la surface. L'incorporation d'impuretés, telles que I'oxygene, l'azote ou le
carbone, est souvent invoquée [d'Heurle 89]. Néanmoins avec les techniques d'évaporation
thermique sous ultravide, les pressions partielles des différents gaz sont trés faibles et les
effets d'absorption d'impuretés sur les contraintes peuvent étre négligés [Abermann 85].

A titre d'exemple, l'effet de la coalescence d'ilots dont les axes de croissance sont
faiblement désorientés a été proposé par [Michler 99] pour interpréter une mise en
compression. Néanmoins, nous avons vu que la coalescence des ilots est généralement
associée a l'apparition d'une contrainte en tension.

Deux types de mécanismes ont été proposés recemment par [Spaepen 2000] pour
expliquer les contraintes en compression observées lors du dépbt de métaux avec une mobilité
élevée. Le premier vise a interpréter le comportement suivant : lors d'un dépét intermittent de
Cu a température ambiante, I'évolution de la contrainte mesurée lors des arréts et reprises du
dépdt indiquent qu'une contrainte en compression s'instaure lors de l'avancée du front de
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croissance, et relaxe lorsqu'on arréte le dépét. L'auteur suggere que la surface "dynamique”
est plus rugueuse du fait de la germination des ilots, puis il suppose que la présence de cette
rugosité est associée a une contrainte de surface en compression. Ce terme compressif
apparaitrait donc rapidement lorsqu'on passe a une surface "dynamique" rugueuse, et
disparaitrait lentement lorsqu'on arréte le dépdbt et que la surface s'aplanit par diffusion des
atomes. D'autre part, la présence d'lots en compression permettrait selon l'auteur d'insérer des
atomes entre deux bords d'llots et ainsi de générer une contrainte en compression. Ce second
mécanisme, qui demande néanmoins a étre développé et préciseé, pourrait étre responsable de
la mise en compression des films métalliques parfois observée pour les grandes épaisseurs,
dans le cas ou la mobilité des atomes est activée.

1.2. Relaxation des contraintes

Dans le cas idéal de la Figure 1-1, la force exercée par le film sur le substrat est
composée d'un terme associé aux contraintes de surface et d'interface et d'usdecide a
aux contraintes de volume. Le terme de surface et d'interface est constant lorsque I'épaisseur
du film augmente, aux effets de taille finie prés. L'énergie élastique associée au terme de
volume est donnée par l'intégration de la densité d'énergie sur le volume de la couche :

Ez%jg-a-dv

Si I'on suppose que la contrainte de volume est constante dans le film, ce terme
augmente donc linéairement avec I'épaisseur. A partir d'une épaisseur appelée épaisseur
critique, il devient plus fawable pour minimiser I'énergie totale du systéme d’introduire des
défauts. Une relaxation d'une partie des contraintes se produit alors, et ce phénoméne peut
continuer avec la croissance du film. De nombreux mécanismes peuvent étre envisagés, en
fonction du systeme et des conditions considérées. Les recherches visant a identifier et
comprendre ces mécanismes sont actives, et un groupement de recherche du CNRS porte sur
ce theme (GDR 0687 RELAX : Relaxation des contraintes dans les couches nanométriques
épitaxiées). Il ressort que ces questions se posent de maniere particulierement aigué dans le
cas de systemes fortement désaccordés et pour des épaisseurs de l'ordre du nanometre.

1.2.1. Relaxation plastique
Le modele de relaxation par introduction de dislocations d'interface proposé par
Matthews et Blakeslee [Matthews 74] est largement cité dans la littérature pour des systémes
a faible désaccord paramétrique (jusqu'a quelques %). L'épaisseur critique y est déterminée a
partir du calcul de I'énergie associée a l'apparition de la premiéere dislocation a l'interface.
Pour les épaisseurs supérieures, une déformatidans le plan (inférieure au désaccord
paramétrique) est déduite de la densité de dislocations qui minimise I'énergie totale.

10
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L'évolution de la déformation d'équilibre dans le film en fonction de son épaisseur, obtenue a
partir de ce modeéle, est schématisée sur la Figure 1-4.

déformation
N\
régime pseudomorphe
m /
m'
relaxation
0 : >
tc épaisseur déposée

Figure 1-4 : Schéma de I'évolution de la déformation dans un film épitaxglda@adre du modéle de Matthews
et Blakeslee. La déformation est égale au désaccord m jusqu'a I'épaisseur tgitmyie la relaxation se
produit par introduction de dislocations, de maniére indépendante du dédgmam@meétrique initial (elle est
identique pour m et m').

Ce modele prévoit une décroissance de la déformation en fonction de I'épaisseur, apres
I'épaisseur critique, selon une loi du type :

£(t) o %(u |n(%D

ou r est une longueur liée a la taille du cceur de la dislocation. Notons que ce modeéle

simple ne prend pas en compte le terme de contrainte de surface, ni les interactions entre
dislocations. Dans le cadre du mécanisme proposé par Matthews et Blakeslee, la forme de la
décroissance de la déformation (Figure 1-4) est parfaitement indépendante du désaccord
paramétrique entre le film et le substrat. De plus il est important de remarquer que ce type de
modele, basé sur un calcul d'énergie ou d'équilibre des forces, ne prend pas en compte la
cinétique du phénomeéne. En particulier, il existe des limitations dues a la germination et a la
propagation des dislocations, qui peuvent repousser le début de la relaxation a des épaisseurs
plus importantes. Le mécanisme proposé par [Matthews 74, 75, 76] est un allongement des
lignes de dislocation qui émergent du substrat dans le plan de l'interface. Notons que la
germination des dislocations a la surface du dépdt peut également étre favorisée par la
rugosité [Tersoff 94].

11
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1.2.2. Relaxation élastique

Il existe également d'autres modes de relaxation, qui peuvent se déclencher au-dela
d'une certaine épaisseur critique. Parmi ceux-ci, le passage d'un mode de croissaree de typ
bidimensionnel a un front de croissance plus rugueux, voire en ilots, est possible.

Notamment, l'instabilité de Grinfel'd consiste en une ondulation du front de croissance,
qui apparait au cours du dépbt [Grindfel'd 86, Spencer 91]. L'augmentation de surface créée
par cette ondulation est défavorable du point de vue de I'énergie de surface, mais permet une
relaxation élastique d'une partie des contraintes. La compétition entre ces deux effets
détermine les conditions d'apparition et la périodicité de linstabilité de Grinfel'd. Il est
possible de modéliser le phénoméne et d'extraire I'amplitude et la période des oscillations a
partir d'un modeéle continu [Grilhé 93].

De maniere générale, selon [Tersoff 96-a], toute surface plane soumise a une
contrainte est instable ou métastable. Elle tend a devenir plus rugueuse, et la forme de la
rugosité ainsi que le chemin cinétigue emprunté dépendent du systéeme et des conditions.
Dans le cas de la croissance par hétéro-épitaxie, il faut considérer la formation de marches et
de facettes, et il existe une grande diversité de comportements [Tersoff 96-a]. Dans le cas
extréme, des Tilots peuvent se former au tout début de la croissance ou aprés un régime de
croissance bidimensionnelle. Ainsi le mode de croissance Stranski-Krastanov (couche par
couche puis par Tlots) correspond également a une augmentation de la surface du film. Les
travaux de Kern et Mller montrent que la formation d'flots en épitaxie cohérente permet une
relaxation partielle des contraintes. Cette relaxation par les bords des flots est rendue possible
par un effet de striction imposée au substrat par les ilots [Kern 97], et qui est schématisé sur la
Figure 1-5. Le gain en énergie élastique serait la force motrice de la transitRiD Aidpre
au mode Stranski-Krastanov [Muller 96].

contrainte de cohérence tension . -
relaxation de I'ilot

contrainte

ST <

substrat ou
couche

Figure 1-5 : Mécanisme de relaxation d'une contrainte de cohérence en tqasiairjction du substrat lors
d'une croissance en flot, d'aprés [Kern 97].

Une autre étude théorique [Ghaisas 88], initiée par l'analyse des intensités RHEED
lors de la croissance desBa.xAs et InAl;As sur InP(001) [Lieven 87], met en évidence
I'influence des contraintes sur le mode de croissance. Selon les auteurs, une contrainte en

12
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tension favorise une croissance couche par couche, tandis qu'une contrainte en compression
provoque la formation d'lots. Cette tendance est reproduite par la simulation en introduisant
une modification de la cinétique de migration des atomes par les contraintes.

Les champs de déformation générés dans le substrat par un processus tel que celui
représenté sur la Figure 1-5 peuvent interagir, et ainsi conduire a une auto-organisation des
flots a la surface [Notzel 94, Peyla 99], intéressante du point de vue technologique.

1.2.3. Relaxation et ségrégation

Dans les mécanismes de relaxation évoqués ci-dessus, il existe une hypothese
implicite qui est le caractére abrupt de l'interface entre A et B du point de la composition.
Notons que méme si lI'on admet cette hypothese, il peut apparaitre lors de la croissance
d'alliages des modifications locales de concentration liées a la relaxation des contraintes : par
exemple les modulations de composition en phase avec les modulations de la forme de la
surface [Glas 97], ou une décomposition de l'alliage suivant la direction de croissance
[Tersoff 96-b].

Les cas qui nous intéressent sont ceux ou le caractére abrupt des interfaces n'est pas
conserve, et qui ne correspondent pas a la formation d'un composé a l'interface. d&e type
situation a été observé expérimentalement pour des couches ou des multicouches dont la
croissance a été réalisée a température ambiante, et parfois pour des systemes a démixtion :
Co-Au(111) [Marsot 99], Co-Pd(111) [Kim 97], Au-Ni(100) [Bayle 94] et (111) [Labat 98].

Du fait de l'ordre de grandeur des coefficients d'hétérodiffusion des métaux a température
ambiante, une simple interdiffusion de volume ne peut pas expliquer les gradients de
composition observés. De plus, le mélange est généralement observé pendant la croissance ou
peu de temps aprées, et n'évolue pas au cours du temps par la suite. Il s'agit donc d'un
processus se produisant au cours de la croissance. Le mécanisme physique qui conduit a ce
type d'interfaces est probablement une ségrégation des atomes du substrat vers Isesurface
produisant de maniére dynamique au cours du dépét. Il est nécessaire tout d'abord de rappeler
quelgues notions sur les moteurs de la ségrégation.

1.2.3.1. Ségrégation d'équilibre

Pour un alliage a I'équilibre, la présence d'une surface ou d'une interface peut
s'accompagner d'une modification locale de composition par rapport au volume. Si on ne
considére pas le cas d'une surface d'alliage mais celui d'une couche d'un matériau pur A
déposé sur un substrat B pur, les moteurs énergétiques dus a la présence de la surface doivent
étre pris en compte pour décrire la diffusion des atomes. L'équation de Fick, qui prévoit une
dissolution du dépdt A par la diffusion thermiquement activée dans le volume du substrat B,
ne suffit plus pour décrire I'évolution du systéme. Des échanges atomiques peuvent se
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produire & des températures ou la diffusion en volume n'est pas activée, et conduire a des
situations différentes comme par exemple I'enterrement du dépbt A sous une ou plusieurs
couches atomiques de B. Ce phénoméne est lié a une modification des paramétres

énergétiques au voisinage de la surface par trois facteurs [Tréglia 87]:

» La différence d'énergie de surface, qui tend a faire ségréger en surfacent'éiémte
I'énergie de surface est la plus faible,

» L'énergie de mélange, qui est déduite dans le cadre d'un modéle d'interaction de paires du
parametre V :

1
VZE(V +VBB)_VAB
ou Vj est I'énergie d'interaction entre un atome i et son premier voisin j.

Si V < 0 (tendance a la démixtion), la ségrégation vers la surface de I'élément minoritaire,
c’est-a-dire celui dont la concentration est la plus faible dans I'alliage, est favorisée.

Si V > 0 (tendance a l'ordre), c'est la ségrégation de I'élément majoritaire qui est
favorisée, et dans le cas d'un alliage ce parametre induit un profil de concentration
oscillant au voisinage de la surface.

» L'effet de taille, qui tient compte de la différence de rayons atomiques. Cet effet est plus
difficile & prendre en compte, du fait de la longue portée des interactions élastiques
auxquelles il est relié. Néanmoins, il tend en général a faire ségréger les plus "gros"
atomes vers la surface lorsque ceux-ci sont minoritaires.

1.2.3.2. Ségrégation dynamique

Les mécanismes de ségrégation dynamique en cours de dépbt s'appuient sur les
moteurs de la ségrégation d'équilibre mais dépendent également de facteurs cinétiques. Dans
le domaine des matériaux semi-conducteurs, une ségrégation d'atomes de Ge a été observée
au cours de la croissance de SiSie, [Tok 2000], ainsi que dans les hétérostructures a base
d'alliages semi-conducteurs IlI-V [Grandjean 96]. En revanche, dans les systemes
métalliques, si la ségrégation d'équilibre est largement étudiée, notamment par des analyses
de surface (LEED, spectroscopie Auger) aprés recuit, les études portant directement sur la
ségrégation a température ambiante et/ou en cours de croissance sont plus rares.

D'aprés [Kief 93], la ségrégation de Cu joue un role important lors de la croissance de
Fe sur Cu (111) et (110) a température ambiante. Une ségrégation significative<dé Cu (
monocouche) se produit sans ambiguité lors des premiers stades de la croissance de Fe a
100°C sur Cu(100) et a 125°C sur Cu(111). Cependant, d'aprés une analyse des intensités
Auger en fonction de la température sur le systeme Fe/Cu(110), la ségrégation de Cu en
surface n'apparaitrait qu'a partir de 220°C environ [Pflitsch 2000].

Lors de la croissance a température ambiante de Ni/Au(100), un effet tres clair de
ségrégation dynamique des atomes de Au a été observé par [Abadias 98-a]. En effet, un
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signal Auger significatif provenant de Au persiste apres le dép6t de vingt monocouches de
Ni.

Dans les conditions de croissance, I'équilibre est rarement atteint et la prise en compte
des limitations cinétiques est souvent nécessaire. L'application d'un modéle
phénoménologique d'échange atomique entre le plan de surface et le plan de sub-surface [Tok
2000] permet dans certains cas d'expliquer les profils de concentrations obtenus. Dans une
étude menée au laboratoire sur des multicouches Au/Ni(111), a laquelle une partie de ce
travail fait suite, la ségrégation de Au lors du dép6t de Ni a été suggérée pour expliquer les
mesures de contrainte et de déformation en cours de croissance a température ambiante. Le
premiers tests montrent qu'un modele phénoménologique analogue au précédant limite la
guantité maximale d'Au ségrégé a un plan, ce qui est inférieur a la quantité déduite des
expériences [Labat 98]. Pour rendre compte d'un mélange plus important, une diffusion sur
plusieurs plans doit étre envisagée.

Dans le cas de la croissance deGm. As/GaAs, [Grandjean 96] présentent les
résultats d'une modélisation de type Monte-Carlo, prenant en compte des fréquences de saut a
la surface et avec le plan sous-jacent. Pour la diffusion, les énergies d'activation sont ajustées
pour prendre en compte les directions cristallographiques présentes a la surface, I'anisotropie
de marche et I'effet des contraintes. Le modéle permet de prévoir le profil de concentration
pour chaque température d'élaboration des puits quantiques. Un bon accord est obtenu entre
les propriétés de photoluminescence expérimentales et celles calculées a partir du modéle.

Du point de vue théorique, une étude s'attachant a modéliser la compétition entre la
ségrégation et le flux incident dans le cas de Ni/Ag(100) a 350°C, prévoit l'existence d'un
effet "surfactant”, avec une couche flottante d'argent, pour des vitesses inférieures a 0.42
monocouche/min [Roussel 96]. La modélisation s'appuie sur la description de la cinétique a
partir d'un modele d'lsing, fondé sur des calculs de structure électronique en liaisons fortes
pour décrire la configuration chimique au voisinage de la surface [Senhaji 93].

Dans le cas des systemes métalliques, les phénomenes de ségrégation sont le plus
souvent observés au-dessus de la température ambiante, et pour des flux incidents nuls ou tres
faibles. Dans le cas de dépbts effectués a température ambiante et a des vitesses de I'ordre de
I'Angstréom par seconde, les limitations cinétiques sont importantes et il est a priori étonnant
d'observer ce type de phénomene. Néanmoins, les prédictions théoriques portent en général
sur des structures idéales, et les études expérimentales se concentrent essentiellement sur la
ségrégation a la surface de monocristaux. Il est difficile de prévoir I'effet des défauts a la
surface (mathes, joints de grains, dislocations émergentes, rugosité, ...) sur les phénomeénes
de ségrégation dynamique. Par exemple, les joints de grains peuvent faire oficaube ae
diffusion rapide des atomes vers la surface ou vers le substrat, et ainsi changer radicalement
les paramétres cinétiques.
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1.2.3.3. Relation contraintes - ségrégation

L'effet des contraintes sur les différentes propriétés des matériaux n'est pas toujours
bien connu. Ainsi les contraintes imposées a un film par son substrat peuvent conduire a la
stabilisation d'une modulation de composition dans un systeme a démixtion tel que Au-Ni
[Abadias 98-b]. Les interactions entre atomes, qui déterminent l'ordre chimique, peuvent
donc dans certains cas étre affectées par les contraintes. Les parametres énergétiques qui
pilotent la ségrégation sont basés sur ces interactions, il n'est donc a priori pas impossible que
les mécanismes de ségrégation soient eux aussi modifiés. D'autre part, la formation d'un
alliage interfacial entre le matériau du substrat et celui du film permet dans la plupart des cas
de réduire le désaccord paramétrique, et donc de relaxer une partie des contraintes. Dans les
cas ou ce mélange est observé pour des températures interdisant une interdiffusion en volume,
il est aujourd’hui difficile de savoir si la relaxation des contraintes est le moteur de la
formation du mélange pendant la croissance, ou si ce dernier est uniquement did a la
ségrégation. La modification de configuration électronique des atomes due a la présence de
liaisons coupées a la surface peut conduire a une modification radicale des propriétés du
systeme. Ainsi I'observation d'un alliage de surface lors des premiers stades de la croissance
de Au sur Ni(110) [Pleth Nielsen 93], incite & se demander ce qui peut conduire des espéces
immiscibles a se mélanger spontanément a la surface. D'aprés [Tromp 92], la réduction des
contraintes de surface est une force motrice pour le mélange interfacial durant les premiers
stades de I'hétéro-épitaxie. Au-dela des effets de surface, c'est-a-dire lors du dép6t d'un film
plus épais et contraint, I'état d'équilibre du systéme est délicat a prédire a partir des méthodes
de simulation numérique utilisées pour modéliser la ségrégation, car la présence de
déformations ne permet plus de placer les atomes sur un réseau rigide. De plus,
indépendamment de ['état d'équilibre, on peut s'attendre a ce que la cinétique soit elle aussi
modifiée, par exemple par l'intermédiaire de l'effet des contraintes sur la diffusion, tant en
volume qu'en surface [Gillin 94, Ghaisas 88].

1.2.3.4. Profil de concentration et analyse des
contraintes

Dans le cas ou il existe un gradient de composition dans la direction perpendiculaire a
I'interface, résultant par exemple d'un mécanisme de ségrégation dynamique en cours de
croissance, des précautions particulieres doivent étre prises dans l'analyse des contraintes et
des déformations. En effet, ce sont en général des distances interatomiques ou des parametres
de maille qui sont mesurés, et les déformations sont calculées par rapport au parameétre de
maille d'un état de référence. Ce parametre n'est plus le méme lorsqu'il s'agit d'uretlliage,
varie le long d'un gradient de composition. En premiere approximation, il parait raisonnable
de considérer que le parametre de référence, ou paramétre libre de contrainte, d'un alliage de
concentration donnée est la moyenne des parametres des deux constituants a I'état massif,
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pondérés par leurs concentrations respectives. De méme, les contraintes élastiqgues associées
aux déformations doivent étre calculées a partir de constantes élastiques moyennes, pondérées
par les concentrations.

En résumé tandis qu'il est parfois possible avec les semi-conducteurs d'obtenir une
croissance bidimensionnelle pseudomorphe, autorisant une extraction des contraintes de
surface [Floro 97], la réalité expérimentale est souvent complexe. Dans de nombreux cas, les
interfaces ne sont que partiellement cohérentes, et plusieurs mécanismes de relaxation sont en
compétition. Afin de reconstituer l'historique du phénomene, et ainsi de comprendre les
mécanismes, il est souhaitable d'effectuer le maximum de mesures in situ au cours de la
croissance. D'autre part, il est souvent indispensable d'utiliser des techniques donnant acces a
plusieurs types d'informations sur le systéme : structurales, mécaniques et chimiques. Dans le
cas des métaux notamment, il s'avere que les effets de ségrégation ne peuvent pas toujours
étre négligés. Ainsi lorsqu'un mélange se forme, I'état de référence (et le parametitke de ma
associé) n'est plus celui du matériau pur, mais celui de l'alliage. Une analyse des variations de
distances interatomiques en termes de déformations purement élastiques peut conduire a des
erreurs d'interprétation.

Dans le but de rendre compte d'éventuels effets de mélange a linterface, nous nous
attachons dans ce travail expérimental a mesurer des variations de distances et de contrainte
globale dans le film, mais aussi des gradients de composition aux interfaces.

2. Détermination expérimentale des contraintes et des
déformations

2.1. Contrainte globale : mesure de courbure

Le dépdt d'un film mince sur un substrat conduit, lorsque ce processus est accompagné
par une variation de force d'interaction entre le film et le substrat due a la présence de
contraintes, a une courbure globale du substrat. Une explication intuitive de ce phénomene est
donnée par la Figure 1-6 : elle représente un film mince continu, dont on illustre
'accommodation au substrat par un étirement puis un collage (2). Le film a tendance a rétrécir
pour retrouver sa forme initiale, mais il est maintenu par le substrat (qui forme un ensemble
plus épais donc plus rigide) a une longueur supérieure. Il subit donc une contrainte en tension,
et oblige le substrat a se courber (3).
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Figure 1-6 : Equilibre mécanique du systeme film contraistibstrat conduisant au rayon de courbure R.

Le processus gque nous avons utilisé ici et qui consiste a étirer le film puis a le coller
sur le substrat ne correspond pas a une réalité physique. Il s'agit d'une image dont le but est de
représenter I'ensemble des mécanismes microscopiques qui se déroulent au cours du dépot et
qui sont a l'origine de I'apparition de contraintes intrinséques dans le film. Notamment, méme
si le film n'est pas continu, il est considéré comme une entité subissant une contrainte totale

La courbure observée correspond a l'état d'équilibre mécanique du systéme. Le
premier calcul est celui de [Stoney 1909], qui a établi la relation entre la contraghtke
rayon de courbure R, supposé uniforme, a partir de I'équilibre des forces et des moments. Il
s'agit d'un calcul a une dimension, c'est-a-dire pour un cas tel que celui de ¢alFggUDe
plus, I'adhésion du film est supposée parfaite et son épaisseur négligeable par rapport a celle
du substrat. Cette derniére hypothése sera toujours largement vérifiée lors de nos expériences
puisque I'épaisseur des films est de quelques dizaines de nanométres au maximum, et celle du
substrat est de 100m. Le calcul de Stoney a par la suite été élargi au cas d'une contrainte
biaxiale isotrope, c'est-a-dire exercée dans tout le plan de I'échantillon. Cette situation est
celle que l'on rencontre généralement avec un film mince sur un substrat, et la relation
correspondante est souvent appébémule de Stoney

E. t2 1
o =—>— .= (1-3)
1-v, 6t; R

ou or est la contrainte dans le film,

R est le rayon de courbure de I'échantillon,

tr est I'épaisseur du film,

ts est I'épaisseur du substrat,

Es etvs sont le module d'Young et le coefficient de Poisson du substrat, qui est
ici supposé isotrope du point de vue élastique. Dans le cas ou le substrat est un
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. E . L
monocristal, le facteurl—S est le module biaxial du matériau dans le plan de la
_VS

surface.

La formule de Stoney peut également étre obtenue en calculant le minimum de
I'énergie mécanique du systéme film - substrat.

Les hypothéses permettant d'appliquer la formule de Stoney sont les suivantes :

» Les matériaux satisfont a la mécanique des milieux continus,

» Les propriétés élastiques du substrat et de la couche sont isotropes,

» Le dépbt est mince par rapport au substrat,

» Les contraintes sont planes et isotropes,

» L'adhérence du dépbt est parfaite.

Dans notre étude, les directions cristallographiques considérées ont au minimum un
degré de symétrie trois, ce qui permet de supposer que les propriétés élastiques sont isotropes.
Notre but n'est pas de discuter des conditions de validité de la formule de Stoney [Muller 94,
Marcus 96, Dahmen 2000], et nous l'appliquerons sous une forme issue de I'§dua}jon
avec des nuances liées a la présence de termes de surface et de contraintes éventuellement
inhomogeénes dans I'épaisseur du film (cf. chapitre 2).

De nombreuses techniques ont été développées dans le but d'exploiter la courbure du
substrat, elles different essentiellement par la maniere d'extraire la mesure :

» Certaines consistent a mesurer le déplacement d'un point de I'échantillon, une extrémité de
celui-ci étant fixée. La technique de mesure appliquée consiste alors a mesurer la variation
de I'espace entre la surface de I'échantillon et un point fixe : par exemple la modification
de la capacité d'un condensateur formé par I'échantillon et une électrode [Ibach 97], le
changement de réflectivité optique causé par le déplacement de la surfackeamdill@t
[Kim 95].

» D'autres exploitent les variations locales de l'inclinaison de la surface de I'échantillon (ou
des plans cristallins du substrat) induites par la courbure : diffraction des rayons X,
déflexion laser [Martinez 90].

» D'autres enfin fournissent une topographie compléte de la surface de I'échantillon. Le
relevé peut étre réalisé en s'appuyant sur le couplage entre une pointe et la surface
(microprofilométrie mécanique, microscopie tunnel [Ibach 97]), ou encore en analysant le
systéeme de franges d'interférences lumineuses formé entre la surface de I'échantillon et
une lame de référence [Degand 97, Mahodaux 99].

2.2. Déformation en volume : diffraction des rayons X

Il est intéressant de connaitre, indépendamment de la contrainte mécanique, les
déformations a l'intérieur du film déposé. Dans le cas de matériaux cristallins, les distances
entre plans atomiques peuvent étre exploitées en tant que jauges de déformation internes. La
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diffraction des rayons X permet de mesurer les distances interplanaires associées a différentes
familles de plans. La méthode dite des “ginfepose sur ce principe, et vise a déterminer les
composantes du tenseur de déformation d'un matériau a partir de la mesure des distances en
diffraction des rayons X. L'utilisation de la méthode desysitédns le cas de films minces
texturés est exposée dans [Clemens 92].

Le schéma suivant représente la géométrie de la diffraction. La direction du vecteur de
diffusion g, coincidant avec la normale a une famille de plans, est donnée dans le repere de
I'échantillon par les anglegeto :

faisceau incident faisceau diffracté

plan de
I’échantillon

Figure 1-7 : Géométrie utilisée pour I'analyse des déformations en diffraction des raylomplgn de
I'échantillon et la famille de plans en condition de diffraction sont schématisés.

Si le film est soumis a une contrainte biaxiale isotromans le plan de la surface, le
tenseur des déformations dans le repere de I'échantillon est de la forme :

e, 00
e=|0 ¢, O
0 0 ¢

Pour une direction quelconque, identifiée par les anglest v, la déformation
correspondante peut étre obtenue en exprimant le tenseur des déformations dans une nouvelle
base, dont un des axes est suivant la direction considérée. La composante du nouveau tenseur
correspondant a la déformation suivant la directigny est de la forme :

&, =(e,—¢€,)sinfy+e,

Soit, en appliquant la loi de Hooke :

Epy = {(1+ v).sin® y — 21/}- (1-4)

g
E
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E etv sont les caractéristiques élastiques du matériau, respectivement le module
d'Young et le coefficient de Poisson dans le plan (Oxy), exprimés dans le référentiel (x,y,z).
La déformation ne dépend pas@edans ce cas et elle varie linéairement avegsigette loi
est exploitée pour extraire la contrainteans le film.

Expérimentalement, les réflexions sur plusieurs familles de plans dont la normale
forme différents angleg avec I'axe z peuvent étre utilisées pour déterminer les déformations
goy- LeS grandeurs réellement mesurées sont des distances, et une hypothese sur le paramétre
libre de contrainte est nécessaire pour déduire la déformation. Néanmoins, afres
celui-ci doit étre tel que la déformation calculée a partir des distances mesurées soit nulle pour
la valeunyo donnée par :

sin®y, = -
1+v

L'analyse des données de distances interplanaires en fonctionydpesinfet donc, si
les caractéristiques élastiques du matériau sont connues, d'extraire la comtdainsde film
et le parameétre libre de contrainte.

2.3. Déformation en surface : RHEED en cours de croissance

Le principe de la technique RHEED (Reflection High Energy Electron Diffraction) est
d'exploiter la diffraction des électrons en incidence rasante sur la surface d'un matériau, afin
d'obtenir des informations sur la morphologie et la structure de cette surface. Elle peut étre
mise en ceuvre in-situ lors de la croissance de matériaux sous ultra-vide. L'analyse du
diagramme de diffraction permet d'extraire I'évolution des distances interatomiques dans le
plan de surface, et par la suite d'en déduire les déformations du réseau cristallin a la surface.

La configuration expérimentale permettant d'enregistrer le diagramme de diffraction
est représenté sur la Figure 1-8. Du fait de leur faible incidence (2°) et de la fogetione
des électrons avec la matiére, le signal de diffraction ne provient que de la surface ou d'un
petit volume sous la surface. Le réseau réciproque est donc constitué de tiges allongées
verticalement, et un maximum d'intensité diffractée apparait lorsque la sphéere d'Ewald coupe
ces tiges.

La longueur d'onde associée aux €électrons, qui sont accélérés avec une tension de 40
kV, est de 0.06 A. Par conséquent le rayon de la sphére d'Ewald est trés grand par rapport au
vecteur de diffusiom, et la sphere peut étre assimilée a un plan. On obtient donc en premiére
approximation une coupe plane du réseau réciproque suivant le plan perpendiculaire au
faisceau d'électrons. Dans les cas réels il apparait sur la Figure 1-8 que le diagramme de
diffraction sera différent suivant la largeur des tiges. De plus si la surface n'est pas
parfaitement plane le réseau réciprogue n'est plus constitué de tiges mais de taches allongées.
Ainsi en regardant la forme générale du diagramme de diffraction, il est possible de savoir si
la croissance est plutét de type couche par couche (tiges) ou par ilots (taches).
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Figure 1-8: Schéma du haut : mise en ceuvre de la technique RHEED. Les mouvements suivant ¢ et y
permettent de se placer dans les conditions de diffraction voulues. Schéma dudrasction des tiges du
réseau réciproque avec la sphere d'Ewald.

De plus, lI'espacement entre les tiges ou les taches de diffraction est donné par les
distances dans le réseau cristallin a la surface. En mesurant I'évolution de cet espacement
pendant la croissance, on obtient I'évolution du paramétre de maille a la surface, dont on peut
déduire la déformation. Pour mesurer l'espacement entre tiges de diffraction sur un
diagramme, la position de chaque maximum d'intensité est extraite en ajustant une fonction
parabolique. On obtient ainsi avec une bonne précision I'évolution du paramétre de maille au
cours du temps. En revanche la technique n'est pas adaptée pour faire une mesure absolue du
parametre. Il est nécessaire de mesurer le parametre de maille aprés le dép6t en diffraction des
rayons X, afin de recaler I'échelle. La précision sur la mesure RHEED obtenue par cette
méthode est estimée a 0.003 A.
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3. Structure des interfaces et ordre local : diffusion X
au voisinage d'un seuil d'absorption atomique

Afin d'accéder a l'arrangement microscopique des atomes dans les systémes étudiés,
notamment en ce qui concerne les effets de mélange aux interfaces et I'ordre local, nous avons
choisi d'utiliser des techniques s'appuyant sur l'interaction des rayons X avec la matiere : la
diffraction anomale et I'analyse de la structure fine en spectroscopie d'absorption X (EXAFS).
Voyons comment I'exploitation des effets résonnants sur les phénomeénes de diffusion et
d'absorption au voisinage du seuil d'ionisation d'un des éléments permet de rendre ces
techniques sensibles a la nature chimique des atomes.

Nous considérons l'interaction avec la mati¢re de rayons X ayant une longueur d’onde
de I’ordre de I’ Angstrom. Cela correspond a une gamme d’énergie (de l'ordre de la dizaine de
keV) pour laquelle I’interaction a lieu essentiellement avec les électrons de la matiere, et
suivant les trois principaux processus suivants, présentés par ordre croissant de section
efficace :

» La diffusion Compton peut s’interpréter comme le résultat des chocs inélastiques entre les
photons incidents et les électrons. Chaque photon perd une quantité d'énergie d'autant plus
importante que son angle de déviation est grand. Ainsi les ondes diffusées n'ont pas toutes
la méme longueur d'onde et il n'y a pas de relation de phase particuliere entre dles; elle
sont donc incohérentes.

» La diffusion Thomson correspond au rayonnement émis par les électrons de la matiére
mis en oscillation par 1’onde électromagnétique incidente. Il s’agit d'une diffusion
¢lastique et cohérente, les ondes émises ont une longueur d’onde et une phase déterminées
par celles de I’onde incidente. On observera donc des phénoménes d’interférence entre les
ondes diffusées.

» Enfin, les photons incidents peuvent étre absorbés par 1’atome. Il s'ensuit divers
phénomenes de désexcitation (émission d'un photoélectron, d'un électron Auger,
rayonnement de fluorescence...).

Dans ce travail, nous nous intéressons aux deux derniers phénomeénes : la diffusion
Thomson et I'absorption. La diffraction des rayons X consiste a utiliser la diffusion Thomson,
c'est-a-dire la diffusion par chaque électron, pour sonder la structure de la matiére. Voyons
comment ce processus prend un caractere "anomal’, dans le cas de linteraction avec
I'ensemble du nuage électronique de l'atome, en étroite relation avec le phénoméne
d'absorption.
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3.1. Diffraction anomale

L'effet anomal est exploité en général pour augmenter la sensibilité de techniques de
diffraction a une espéce chimique. Dans ce travail, nous l'utilisons dans le cas particulier de la
diffraction par une multicouche afin de sonder au niveau des interfaces la structure et le profil
de concentration plan par plan.

L'origine de l'effet anomal est d'abord présenté en considérant l'interaction des rayons
X avec un atome, puis les conséquences sur l'intensité diffractée par un solide cristallin sont
envisagees.

3.1.1. Origine de I'effet anomal

L’amplitude complexe de I’onde diffusée par un électron libre s’exprime en fonction

de I’angle de diffusion 0 et de I’amplitude de I’onde incidente Ag :
A=T(0).A,

ou T®) est le facteur de Thomson.

Dans le cas de I’interaction avec le nuage électronique de 1’atome, la relation devient:
A@) =T(O) fo(DA

ou q est le transfert de moment (ou vecteur de diffusion)(g} €st lefacteur de diffusion
atomique Ce dernier est la transformée de Fourier de la densité électronique autour du
noyau :

fo(@) = [ p(r)e " dr

Cette approche est valable si I’on ne tient pas compte de la quantification des niveaux
d’énergie de I’atome. En effet, lorsque 1’énergie incidente est proche d’un seuil d’absorption,
c’est-a-dire de 1’énergie nécessaire pour extraire un électron depuis un niveau de cceur, la
diffusion devient résonante (ou anomale). Le facteur de diffusion atomique présente alors des
"anomalies" au voisinage des seuils d'absorption, qui sont données pour chaque énergie E du
photon incident par lesorrections anomales

f(q.E) = f,(q) + Af'(E) +iaf" (E) = f,(q, E) +if , (E)

La partie réelleAf' est appeléeorrection de dispersigret la partie imaginairaf”
correction d'absorptionCe facteur de diffusion atomique f est une grandeur permettant de
décrire le processus de diffusion au niveau de chaque atome. On peut relier sa partie
imaginaire Af " au coefficient d'absorption du matériau, qui décrit d'un point de vue
macroscopique l'atténuation de l'onde incidente a travers le matériau (cf. Annexe 1). De plus,
le principe de causalité impose que tout phénomene d'absorption soit accompagné d'un
phénomene de dispersion, ce qui s'exprime par les relations de Kramers-Kronig qui lient les
termesAf' et Af" [Dirac 1927]. Ces corrections dépendent trés peu du transfert de mgment
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[Stragier 92], et le calcul dans le cadre de la diffusion en awpa0() constitue une bonne
approximation. Cromer et Liebermann [Cromer 81] ont présenté une méthode permettant de
calculerAf" et d'en déduireAf'. La Figure 1-9 représente les parties réelle et imaginaire du

facteur de diffusion atomique calculées a partir de cette méthode au seuil K du nickel dans le
cas de la diffusion en avant [Sasaki 89].

Seuil d'absorption de Ni

30
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Figure 1-9:Variation anomale du facteur de diffusion atomique (partierée partie imaginaire 4) calculée
par Sasaki au seuil K du nickel (cas de la diffusion en av@nto).

3.1.2. Exploitation de I'effet anomal en diffraction

Un solide est constitué d'une assemblée d'atomes diffuseurs placés a des positions
fixes repérées pas. La section efficace de diffusion des rayons X est trés faible, et dans la
plupart des cas I'amplitude de I'onde incidente arrivant sur un atome a l'intérieur du solide est
grande par rapport a celle des ondes diffusées par les autres atomes. C'est le leadre de

théorie cinématique, qui permet alors de calculer l'intensité diffusée loin du solide :
2

1@.E)ec Y f,@E)e""| =[F@E) (1-5)

fi(0,E) est le facteur de diffusion atomique de I'atome j, @iHj(le facteur de structurelu

solide.

Placons-nous dans le cas d'un solide constitué de deux especes d'atomes A et B, et
considérons la diffusion de photons dont I'énergie est voisine d'un seuil d'absorption des

atomes A qui seront dits "anomaux"”, et éloignée des seuils d'absorption de B. Les atomes A
vont diffuser de maniere résonante, tandis que le facteur de diffusion des atomes B sera trés
peu dépendant de I'énergie incidente. Le facteur de structure pourra alors étre séparé en
plusieurs termes :
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Ne iq.rg; Na ! . " ia.r
FOE) =Y fo, (€™ + (fon(@) + Af(E) +iAf ;i (E))- €™
j=1 k=1
Ne i9.rg; Na i Na ! . " i
=> fg (e ™+ f.(q)-e*™ +Z(AfA(E)+IAfA(E))"q'”‘k (1-6)
=1 k=1 k=1
nonanomal anomal
Na . ) )
- F.(9) +3 (Af,(E) +iAf i (E))- €

k=1
Dans FQ,E), le terme k(q) représente la partie non anomale du facteur de structure,
qui comprend la diffusion par lesgNatomes B et la partie non résonante de la diffusion
(diffusion Thomson) par lesN\atomes A.
Les variations du facteur de structure avec I'énergie sont dues au second terme de
I'équation. En premiere approximation, les corrections anomales ne dépendent pas du site
occupé par I'atome, donc de l'indice k dans le second terme de (1-6) :

F (@, E) = Fy, (q) + (AF 1 (E) +iAf 1 (E) )|, |- €% )
. NA .
avec a,=|a,| €7 = zelq.rAk
k=1

Au-dela de cette approximation, on peut montrer que les parties réelles et imaginaires
du facteur de diffusion atomique présentent, de la méme maniére qu'en EXAFS (8 3.2), des
oscillations aprés le seuil qui sont liées a l'environnement local de I'atome, donc au site qu'il
occupe. L’exploitation de cet effet, qui n'a pas été entreprise dans ce travail, fait I’objet de
I'analyse DAFS (Diffraction Anomalous Fine Structure) [Stragier 92].

La Figure 1-10 est une représentation de la relation (1-7) dans le plan complexe, sous
forme de diagramme d'Argand. Elle illustre l'influence des termes anomaux sur le facteur de
structure total F.

Pour un vecteur de diffusiap fixé, une variation de I'énergie incidente provoque une
variation de longueur des deux vecteurs associés aux corrections anomales, ce qui déplace
I'extrémité du vecteur représentant le facteur de structure total. Or d'apres (1-5) l'intensité
diffusée est proportionnelle au carré de la norme de ce vecteur. Les paramfess,| sont
donnés par les positions des atomes A dans le solide.
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Figure 1410: Influence des corrections anomales sur le facteur de structure, pour une gakpfixée,
représentée dans le plan complexe (diagramme d'Argand).

Il apparait donc sur cette représentation que les variations anomales du facteur de
diffusion atomique s'accompagnent de variations de lintensité diffusée par rapport a celle
mesurée en diffraction "classique”, et ce d'une maniére qui est déterminée par les positions
des atomes anomaux dans la structure. Le calcul donne, a partir de (1-7) :

|F(q’ E)|2 :|FN (Q)|2[(COE((/’N _¢A)+ﬂAf 'A)z +(Sin(¢N _¢A)+ﬂAf "A)z]

%]

ou @y est la phase de la partie non anomale du facteur de structﬁﬁeﬁ:ﬁ.
N

Cette analyse succincte, tirée de [Proietti 99], montre que la variation de l'intensité
diffusée au voisinage d'un seuil d'absorption permet d'obtenir des informations sur les
positions des atomes anomaux avec plus de sensibilité qu'en diffraction classique. C'est cette
"sélectivité chimique" de la diffraction anomale que nous tenterons d'exploiter. En pratique, il
s'agit de choisir I'énergie des rayons X incidents de maniére a rendre résonante la diffusion
par un type d'atome. Il est toutefois nécessaire d'avoir une assez bonne connaissance de la
structure cristalline au départ afin de limiter le nombre de parameétres a déterminer. Les
corrections anomales autour du seuil d'un élément étant connues, si I'on suppose que le facteur
de diffusion de l'autre élément ne dépend pas de I'énergie, tout spectre de diffraction anomale,
c'est-a-dire toute mesure de lintensité diffusée en fonction de E pour une valeur de q, est
complétement déterminé par deux parametif@et (n-¢@a), qui sont liés a la structure du
systéme et plus particuliérement aux positions des atomes anomaux.
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3.2. EXAFS (Extended X-ray Absorption Fine Structure)

3.2.1. Origine de la structure fine

La méthode de calcul des corrections anomales présentée dans le paragraphe 3.1
considere les atomes individuellement sans tenir compte de leur environnement. Or pour les
solides, les variations daf'(E) et Af*(E) présentent des oscillations pour des énergies
légerement supérieures au seuil d'absorption. En effet, ces oscillations, mises en évidence tres
tét par Fircke et Hertz [Fricke 1920] et qui ne sont pas observées dans le cas des gaz, résultent
de l'influence de I'environnement local de I'atome excité.

Des efforts théoriques initiés par [Kronig 1931] puis développés par [Sayers 70, Stern
74, Lytle 75] ont permis de modéliser ces oscillations. Nous allons tenter d'en donner ici un
rapide apercu.

Comme nous l'avons indiqué en Annexe 1, la partie imaginaire du facteur de diffusion
Af" est directement liée & une grandeur macroscopique mesurable: le coefficient d'absorption
linéique du matériaw. La mesure de I'absorption en fonction de E permet donc d'extraire le
comportement de\f". Si I'on mesure ce coefficient d'absorption X pour un matériau en

fonction de I'énergie des photons incidents \=hutour de I'énergie de liaison, Hes
¢lectrons d'un niveau de cceur du matériau, on obtient un spectre comportant plusieurs zones
(Figure 1-1):

» Tant que Eest plus petit que El'absorption est faible. Les photons ne sont pas assez
énergétiques pour arracher un électron du niveau de ceeur.

» Lorsque I'énergie des photons incidents atteint I'énergie de liaison, I'absorption
augmente brutalement: on observe un seuil. En effet la probabilité devient forte pour
qu'un électron du niveau de coeur soit éjecté vers les états électroniques vides au-dessus
du niveau de Fermi. Les structures du coefficient d'absorption dans la montée du seuil et
juste apres le seuil (XANES: X-Ray Absorption Near-Edge Structure) sont donc trés
dépendantes de la structure électronique du matériau étudié.

» Si on continue daugmenter ['énergie des photons JE>EElectron excité
(photoélectron) est cette fois éjecté du potentiel de I'atome avec une énergie cinétique
E.= E-E. A partir d'une quarantaine d'eV aprés le seuil, on peut considérer que le
photoélectron est libre, avec un vecteur d'dntie que:

Pk’
2m
ou m est la masse de I'électron.

Ec (1'8)
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Figure 1411: Absorption X du Nickel cristallin autour de son seuil K (8333 eW/3chématisation de I'excitation
de l'atome en fonction de I'énergie E du photon incident.

Nous nous intéressons aux oscillations observées dans cette derniere zone, appelées
EXAFS (Extended X-Ray Absorption Fine Structure). Celles-ci sont dues a la modification de
la fonction d'onde du photoélectron éjecté par un effet d'interférence lié a la présence des
atomes voisins de l'atome excité. Or d'apres la regle d'or de Fermi, le coefficient d'absorption
du matériau est proportionnel a la probabilité de transition de I'atome de son état initial |i>
vers un état excite |f>:

poe Y|t H|)5(E, -E ~E) (1-9)

ou H est I'Hamiltonien d'interaction entre le photon et I'atome.

L'onde associée au photoélectron est émise dans le solide, une partie de cette onde est
rétrodiffusée par les atomes voisins et vient interférer avec lI'onde émise (Figure 1-12). Ainsi
I'état final dépend du résultat (constructif ou destructif) de ces interférences, qui luestéme
déterminé par le vecteur d'onklelu photoélectron, donc par I'énergie E du photon incident.

29



Chapitre 1 - Contraintes de croissance : mécanismes physiques et techniques etgiesime

Figure 1412: Schématisation des ondes associées aux photoélectrons : ondes émises par |'aeifieagen
pleins) et rétrodiffusées par les atomes voisins (pointillés).

L'expression deu (équation (1-9)) se développe sous forme d'une intégrale sur

I'espace. [i> est un état trés localisé puisqu'il correspondnévesu de ceeur. Il s'agit donc
d'évaluer cette intégrale au voisinage de I'atome central, et la connaissance de tbrsur I'a
central suffit pour connaitre la probabilité de transition. Suivant la valed,dgohc de E,
I'état final |f> correspond ainsi a une fonction d'onde représentant un état d'interférence
alternativement constructif et destructif sur I'atome central. En conséquence, la probabilité de
transition varie aussi de maniére alternative. C'est l'origine des oscillations observées sur le
coefficient d'absorption.

3.2.2. Principe de I'analyse EXAFS

La forme générale dg sur la Figure 1-11 est donnée par l'absorption atomigue
tandis que la partie oscillante aprés le seuil contient, comme nous l'avons vu, de l'information
sur les atomes voisins de l'atome central. La partie oscillante peut étre extraite a partir de
I'absorption mesurée en calculant la fonct@g) donnée par :

Z(E): ,U(E)_ ,Uo(E)
,Uo(E)

Le calcul de la partie oscillante, dans I'hypothese de diffusion simple et pour une
distribution gaussienne de voisins autour de I'atome central, dorfoamale de I'EXAFS
[Stern 74, 75, 88, Lytle 75] qui explicite les informations cristallographiques contenues dans
les oscillations. Les atomes voisins de l'atome absorbeur sont modélisés par des couches
sphériques successives (1, 2, ..., i) situées a des distances R1, Ry,..., Rj, chacune d'entre elles
étant peuplée par;Mtomes :
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2k)==2 s Alk)- e e sin(2kR + ¢,(K)) (1-10)

» Ai(k) est I'amplitude de rétrodiffusion de I'onde électronique sur les atomes voisins. Elle
dépend de la nature de I'atome diffuseur et du vecteur d'onde du photoélectron.

» (2kRi+@i(K)) est le déphasage total subi au cours d'un aller-retour du photoélectron,
incluant son parcours entre les deux atomes, et les déphasages dus a la rétrodiffusion sur
le diffuseur et a la traversée du potentiel de I'atome central. Ce terme dépend du vecteur
d'onde du photoélectron et du couple atome cenmdme diffuseur.

» exp(-2Ri/A(K)) est un terme d'amortissement rendant compte de la durée de vie finie du
photoélectron. Il est décrit de maniére phénoménologique a l'aide du libre parcours moyen
A du photoélectron.

» exp(-k’ai®) est un terme d'amortissement des oscillations de type Debye-Waller, qui rend
compte du désordre statique et/ou de l'agitation thermique dans le matériau, dans
I'hnypothése ou chaque atome ne subit que de petits déplacements autour de sa position
moyenne. L'écart quadratique moyen par rapport & cette positief. est

» N; est le nombre effectif de voisins dans la couche i. Il dépend du nombre d'atomes N
réellement contenus dans la couche i, mais aussi pour chaque atome j de la couche i, de

l'angle o entre la direction de polarisation du faisceau incident et la direction de la

liaison avec I'atome central :
N; )
N; =3) cos’a] (1-12)
j=1

Si le faisceau incident n'est pas polarisé, la direction de polarisation est aléatoire. Dans ce
cas le poids de chaque atome rétrodiffuseur dans les oscillations est donné per =<cos?
1/3. En revanche, si la polarisation du faisceau incident est rectiligne, les atomes dont la
liaison avec I'atome central est alignée avec la polarisation auront un poids plus important
que les autres. Ainsi, si I'arrangement des atomes autour de I'atome sonde est anisotrope,
on s'attend a obtenir des spectres EXAFS différents en jouant sur la polarisation, suivant
gue l'on donne du poids aux liaisons alignées suivant une direction ou suivant une autre.
La notion de nombre de coordination effectif est une maniére de tenir compte des effets
de dépendance a la polarisation dans le cadre d'une description de I'environnement local
en couches de voisins. L'Annexe 3 illustre I'application de cette notion aux multicouches
analysées dans ce travalil.
Notons que la formul€1-10) et I'expression du nombre de coordination effectif ne
sont directement applicables que lorsque I'état électronique avant excitation est de type s
(seuil K ou L) [Stern 88].
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Les oscillations EXAFS sont donc déterminées par des parametres cristallographiques
(Ri, Ni eto;) et des paramétres électronique(KA ¢i(k) e A(k)). Dans notre cas, il s'agit
d'extraire les premiers, les seconds étant tirés de la littérature ou mesurés a partir de systéemes
de référence. Notons que cette analyse suppose que les amplif{ijest fes déphasages
¢i(K) soient transférables, c'est-a-dire que les valeurs obtenues par le calcul ou sur un matériau
de référence peuvent étre effectivement utilisées pour le matériau étudié.

Les mémes auteurs [Stern 75] ont proposé une procédure de traitement des spectres
expérimentaux permettant d'extraire les parametres cristallographiques. Il s'agit de calculer la
fonction F(R), que nous appellerons par la suite transformée de Fourier (TF) des oscillations :

F(R)=—== [k"- z(k)-e"dk

Les valeurs de ¢, kmax €t N sont optimisées pour obtenir la meilleure précision lors
du traitement tout en restant dans le cadre des approximations de I'EXAFS.

D'apres la relation1-10), il s'agit de la transformée d'une somme de fonctions
sinusoidales dépendant de k, et pondérées par des termes dépendant également de k. Si le
déphasagei(k) était constant, le module de F(R) présenterait un ensemble de pics centrés sur
les distances jRcorrespondant aux contributions de chaque couche de voisins. Or ce terme
dépend en général de k; les positions des pics ne donnent alors pas directement les distances
des couches de voisins. Pour cette raison, |F(R)| est amgelédo fonction de distribution
radiale.

Si I'on veut traiter la contribution d'une couche de voisins, il convient de l'isoler par
filtrage sur F(R) et d'en calculer la transformée inverse. Le résultat est alors ajusté par la
formule de I'EXAFS avec une seule fonction sinusoidale, par une méthode des moindres
carrés. La couche des premiers voisins peut étre traitée de cette maniere simple car elle ne met
pas en jeu de diffusions multiples. Pour le traitement des couches suivantes, I'hypothése de
diffusion simple n'est plus valable. Une simulation plus compléte prenant en compte tous les
chemins possibles de diffusion du photoélectron est nécessaire. Nous nous contenterons ici de
la contribution des premiers voisins, a partir de laquelle il est possible d'extraire les trois
parametres structuraux suivants :

» N, le nombre effectif de voisins dans la couche pour une direction de polarisation (voir
équation(1-11)).

» R, la distance entre I'atome absorbeur et la premiére couche de voisins.

» 0o, le facteur de Debye-Waller traduisant I'écart statistique des atomes de cette couche a
leur position moyenne, a la température considéree.
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CHAPITRE 2
Mesures in situ des contraintes et
déformations en cours de croissance

Les mécanismes mis en jeu lors de la croissance d'un film se traduisent par des
variations de contraintes. La seule mesure des contraintes dans le film a la fin du dép6t, par
une des techniques présentées au chapitre précédent, ne donne qu'une valeur finale résultant
de I'enchainement des différents mécanismes. Ce chapitre présente la mise au point d'un
appareillage permettant le suivi de I'évolution des contraintes in situ, au cours du dép6t des
films. Ce type de mesure est nécessaire pour appréhender completement la genese et la
relaxation des contraintes au cours des différents stades de la croissance.

Le dispositif de mesure de courbure, qui permet de déterminer les contraintes, les
choix technigues visant a maitriser les parametres importants de I'expérience, ainsi que les
premiers tests, sont présentés. Le but est d'étudier I'évolution des contraintes lors de la
croissance de couches et de multicouches métalliques, en particulier dans le cas de systemes
présentant une tendance a la ségrégation. Les premiéres étapes de cette étude, qui sont la
sélection d'un couple substrat / premiere couche et la mise en place d'une méthode de
préparation de la surface du substrat, sont exposées. Les résultats obtenus lors de la croissance
de Ag/Si(111) sont confrontés avec les analyses structurales du film.

Une derniere partie présente une étude s'appuyant sur des mesures in situ lors de la
croissance de multicouches Cu-Ni(001). Les contraintes ont été mesurées suivant la méme
technique que précédemment, et les déformations sont déduites de l'analyse des diagrammes
RHEED. Les résultats sont interprétés en terme de relaxation et de mélange interfacial.

4. Mise au point d'un appareillage de mesure de
courbure en cours de dépot

L'appareillage développé au cours de ce travail au laboratoire TECSEN permet de
déterminer I'évolution des contraintes lors de la croissance, en effectuant une mesure in situ
de la courbure de I'échantillon (cf. chapitre 1). Plutét que de mettre I'accent sur les étapes de
conception, de fabrication et de mise au point des différentes parties de I'appareillage qui ont
été nécessaires, ce paragraphe résume les parameétres essentiels pour les expériences que nous
voulons réaliser et la maniere dont nous avons entrepris de les contrdler en pratique.

35



Chapitre 2: Mesures in situ des contraintes et déformations en coucssgarce

Ainsi pour notre étude, l'appareillage et le procédé doivent répondre a certain nombre

d'exigences :

»

Les conditions de dépdtdoivent étre bien maitrisées. L'accent doit étre mis sur la qualité
cristalline des couches ou multicouches afin de réduire linfluence des défauts et du
désordre, dont les effets rendent plus délicate la compréhension du couplage entre
structure et contrainte. Des dépbts présentant peu de défauts cristallographiques peuvent
étre obtenus en favorisant I'épitaxie sur le substrat. Cela passe par le choix de matériaux
permettant une croissance qui minimise les défauts; par une méthode de préparation de la
surface du substrat conduisant & l'obtention d'une surface peu rugueuse et exempte de
contamination, et par un bon contréle du vide et de la propreté a l'intérieur de I'enceinte
afin de ne pas contaminer cette surface.

L'échantillon doit étre exposé au flux d'évaporatiotitee de se courber Il est donc
encastré par un bord et disposé horizontalement.

Le dispositif de mesure de courbure doit pouvoir fonctionner dans les conditions de dép6t,
en "temps réel". La mesure doit étre suffisamment précise pour permettre I'étude, et la
précision ne doit pas étre réduite par les perturbations venant de I'enceinte de dép6ét.

La température de I'échantillon doit étre contrdlée de maniéere fine. En effet, si la
température varie lors du dépét, une contrainte thermique due a la diff&v@ndes
coefficients de dilatation du film et du substrat apparait. En régime élastique, la contrainte
créée par une variation de températifeest donnée par :

azi-Aa-AT (2-12)
1-v
ou E etv sont le module d'Young et le coefficient de Poisson du film.
Il est donc préférable de parvenir a une bonne stabilité de la température au cours du
dépdbt, afin de s'affranchir de la contrainte thermiqgue ou au moins de rester dans une
gamme de variation de quelques degrés, ou une correction des mesures peut étre appliquée
[Shull 96]. D'autre part, la possibilité de faire varier la température de I'échantillon de
maniere contrblée permettrait de suivre I'évolution des contraintes thermiques avec la
température sur un film déposé, mais aussi de réaliser des recuits visant a modifier la
structure du dépot.

L'expérience que nous avons concue afin de remplir ces conditions est présentée dans les
paragraphes suivants.

4.1. Configuration générale, technique de dépot

Le dispositif de mesure de courbure a été adapté sur une enceinte de dépbt existante.

by

Les exigences formulées dans le paragraphe précédent nous ont conduit a adopter la
configuration schématisée sur la Figure 2-13.
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Figure 2413 : Disposition générale de I'expérience de mesure de courbure en cours dd dépdhtage optique
et I'enceinte sont posés sur un plateau en marbre afin d'isoler I'échantillon datsovibr La microbalance a
quartz, refroidie par une circulation d'eau, permet de mesurer I'épaisseur et la vitesggdtlelrbs jauges de
pression, des thermocouples et un spectrométre de masse (non représentés), permettent de contrdittoriss co
expérimentales. Un systéeme de vannes permet d'isoler I'enceinte et d'introduire une pression partielle de gaz.

Le dépbt est réalisé par évaporation thermique sous ultravide. Le principe de la
technique est le méme que celui de I'épitaxie par jet moléculaire : a l'intérieur d'unesenceint
ou regne un vide poussé, on chauffe un matériau afin de le vaporiser en direction du substrat.
Chaque source est placée dans un creuset réfractaire, lui-méme en contact avec un élément
résistif parcouru par un courant de quelques dizaines d'ampeéres. La pression des gaz résiduels
dans I'enceinte est en général de l'ordre d&Tdr, de sorte que le libre parcours moyen
d'une particule est supérieur aux dimensions de I'enceinte. C'est pourquoi on parle de jet de
matiére, puisque les atomes ou les molécules évaporés forment un flux bien controlé, dirigé
de la source vers le substrat. La qualité du vide permet également au substrat de conserver une
surface non oxydée et exempte de contamination méme pour des matériaux tres réactifs. Les
mécanismes de croissance du film sont pilotés par le flux d'atomes incidents, la diffusion et
l'organisation de ces atomes sur la surface. La température du substrat peut étre controlée, ce
qui permet d'optimiser les conditions de croissance en jouant sur la densité de sites de
germination et sur la mobilité des especes adsorbées sur la surface.
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La propreté de la surface du substrat et la possibilité d'exposer cette surface a des flux
atomiques faibles et bien contrdlés (de l'ordre d'une monocouche atomique par seconde)
permet d'obtenir des films cristallins nanométriques présentant relativement peu de défauts et
de désordre structural. Il est alors possible d'effectuer sur les échantillons fabriqués des
analyses structurales poussées.

Ces caractéristiqgues fonug cette technique de dépot, malgré une mise en ceuvre
relativement lourde, est bien adaptée a I'étude des contraintes lors des premiers stades de la
croissance sur des systemes "modeéles".

4.2. Mesure de courbure

Gréace a l'effet de courbure du substrat (cf. chapitre 1), nous disposons d'une grandeur
macroscopique liée a la contrainte dans le film, et dont la mesure en "temps réel" au cours
d'un dépot peut étre mise en ceuvre de manicre relativement simple. De plus, il ressort de la
formule de Stoney gu'il n'est pas nécessaire pour mesurer la contrainte avec cette technique de
connaitre les constantes élastiques du film, qui peuvent étre différentes de celles d'un matériau
massif.

Parmi les techniques de mesure de courbure évoquées au chapitre 1, nous avons choisi
la technique de déflexion laser, qui est détaillée dans [Flinn 87]. Elle consiste a balayer la
surface de I'échantillon suivant une ligne avec un laser et de mesurer l'angle derddtlex
faisceau a chaque position. Par rapport a la mesure d'un déplacement ou d'un angle de
déflexion en un seul point, elle permet d'augmenter la statistique. De plus, elle donne une
information suivant une ligne a la surface de I'échantillon, ce qui permet de vérifier
l'uniformité de la courbure suivant cette direction.

4.2.1. Effet de la forme et du maintien de I'échantillon

Pour les mesures de courbure, il est important de savoir si la formule de Stoney reste
applicable dans les conditions de nos expériences, c'est-a-dire pour des échantillons de forme
rectangulaire et encastrés par un bord. En effet, la formule de Stoney est établie pour un
substrat plan infini, et libre de se déformer dans toutes les directions.

Les substrats que nous utilisons sont des plaguettes monocristallines de silicium, qu'il
est nécessaire de cliver pour des questions de dimensions. Pour étre exposé au flux
d'évaporation et pour permettre le contrble de sa température, I'échantillon est ensuite
maintenu encastré par un bord.

Afin de vérifier que la forme du substrat ne modifie pas de maniere radicale la forme
d'équilibre du systéme, nous avons realisé une mesure de topographie de la surface sur un
échantillon. Il s'agit d'un film de nickel, d'épaisseur 250 A, déposé sur un substrat d'épaisseur
100 um de silicium oxydé. La technique utilisée est l'interférométrie Fizeau, qui consiste a
faire I'image du systéme de franges d'interférence formées entre la surface delltéckea
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celle d'une lame de référence. La Figure 2-14 présente cette image, obteQigigiane
Mahodaux au laboratoire LOSCM a Marseille [Mahodaux 99]. Les franges peuvent étre
comparées a des lignes de niveau espacéed de = 632.8 nm).

Figure 2414 : Franges d'interférence obtenues par interférométrie Fizeau sur un échantillon cmifbéne
rectangulaire Ni(250 A) / Si (1Qfn, oxydé). Une interfrange correspond & une distancé4lperpendiculaire
a la figure, avecl = 632.8 nm.

Il parait raisonnable de considérer que la forme de I'échantillon demeure proche dieroelle
calotte sphérique dans ce cas. Ce test constitue donc une vérification empirique de la symétrie
sphérique de la déformation dans le cas d'une lame rectangulaire.

Le second effet est celui de I'encastrement de I'échantillon, qui s'oppose a la courbure
de Il'échantillon dans une direction et conduit & une courbure cylindrique, et non plus
sphérique, au voisinage de I'étau. D'apres les calculs effectués par [Dahmen 2000], la formule
de Stoney a deux dimensions pour un échantillon libre donne une trés bonne approximation
de la courbure, pourvu que celle-ci soit mesurée sur un échantillon suffisamment long et a une
distance de I'encastrement d'au moins deux fois la largeur.

Nous utilisons donc des substrats de Si rectangulaires de dimensions typiques 0.5 x 3
cn?, et les mesures sont effectuées du coté libre.

4.2.2. Montage optique de mesure de courbure

Contrairement aux méthodes interférométriques, la technique de déflexion laser est
relativement peu sensible aux vibrations mécaniques et ne nécessite pas de systeme de
traitement d'images. Ces deux derniers points en font une technique particuliérement adaptée
a la mesure en temps réel au cours du dép6t de la courbure de I'échantillon.

Le principe de la mesure est schématisé sur la Figure 2-15. Il consiste a identifier
I'échantillon & un miroir sphérique et a exploiter les propriétés optiques d'un tel miroir. Le
montage comporte un laser He-Ne, un miroir oscillant dont on contrdle la position angulaire,
une lentille convergente, et d'une photodiode utilisée comme détecteur de position.

La Figure 2-15 montre comment une rotation du faisceau incident s@ivant
produit un déplacement du spot sur la photodiode, déplacement qui dépend du rayon de
courbure de I'échantillon. La rotation du miroir oscillant s'effectue dans le plan de la figure,
donc le spot se déplace a la surface de I'échantillon suivant une ligne contenue dans ce plan.
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Figure 2415 : Principe de la mesure de courbure par déflexion laser. Le miroir oscillant permeateledéayer
le faisceau incident entr@ et 6.. Si I'échantillon est plan (schéma du haut), la position x du spot réfléchi est la
méme au début (1) et a la fin (2) du balayage. Si I'échantillon est cogti#n(a du bas), le point de
focalisation du miroir sphérique est décalé et le spot se déplacegade au cours du balayage.
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On peut calculer, en utilisant le formalisme matriciel de l'optique géométrique, la
position X mesurée sur le détecteur en fonction de I'@dlefaisceau incident pour un rayon
de courbure R donné :

dx _ 2f?
d9 R

(2-13)

ou f est la distance focale de la lentille.

Ainsi pour un rayon de courbure uniforme, la fonctiof)xést affine. Il suffit de
calculer une régression linéaire sur les mesures de cowple pour extraire 1/R. Cette
relation offre un moyen direct de vérifier le caractere uniforme de la courbure de I'échantillon
. en effet, dans le cas contraire, on obtient une courbe de dérivée 1/R variable. D'autre part,
cette méthode est réellement sensible au rayon de courbure de I'échantillon, et non a une
éventuelle inclinaison de I'échantillon par rapport a I'axe optique. Cela n'est pas le cas pour les
techniques qui mesurent un déplacement ou une variation d'angle en un point de I'échantillon.

4.2.3. Controle de la mesure, acquisition et traitement
des données

Un montage de mesure de courbure ayant déja été développé sur ce principe au sein de
I'équipe, nous avons utilisé un montage reproduit a l'identique afin de I'adapter sur le bati de
dépdt. Les caractéristiques techniques, les essais et calibrations de la mesure sont exposés
dans [Labat 94]. Les différents éléments et leur interfacage avec l'ordinateur qui gere
I'expérience sont schématisés sur la Figure 2-16.

Les caractéristiques des différents éléments et leurs performances sont les suivantes :

» Le laser utilisé est un laser a gaz He-Ne a 632.8 nm dont la puissance est 1 mW.

» Le miroir oscillant est contrélable en rotation par l'intermédiaire d'un boitier électronique
de commande relié a l'ordinateur. Les pas angulaires sont de 3 dfad et le temps de
positionnement du miroir est de 1.4 ms.

» Le capteur de position est une photodiode. L'impact lumineux crée des courants, qui sont
recueillis aux deux extrémités de I'élément semi-conducteur pour étre traités et amplifiés.
La tension a la sortie de l'amplificateur est proportionnelle a la position du spot et
indépendante de son intensité. Elle est ensuite convertie pour correspondre a une tension
acceptable par la carte de l'ordinateur. La résolution spatiale de la mesure est limitée par la
stabilité du laser, elle est de I'ordre den?2 dans notre cas.

Le contrble de la mesure de courbure est assuré par un ordinateur PC. Pour positionner
le miroir oscillant, une commande numeérique est envoyée par l'ordinateur via le port
imprimante vers le boitier de commande du miroir. Le résultat de la mesure de position, qui
est une tension apres traitement par I'amplificateur, est recueilli sur I'entrée d'une carte de
conversion analogique / numérique. La valeur est codée sur 12 bits, il s'agit donc d'un entier
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entre 0 et 4095, mais une précision supérieure peut étre atteinte en moyennant plusieurs
mesures. Le temps d'une conversion par la carte est inférieyrsa [Btemps de récupération

des données ne sera donc pas un facteur limitant pour la vitesse de mesure. Nous avons
intégré au programme C++ de contrble de I'évaporation la gestion de la mesure des @iurbu
I'acquisition des données.

ordinateur I,
e détecteur

Vo % de position
2 + 1
convertisseur =
3 : amplificateur
¢ tension = T <
port entrée de I
: . I
imprimante la carte A/D 2
miroir
Fyoscillant
S
FS
b
Boitier électronique
de commande laser He-Ne

Figure 2416 : Eléments du dispositif de mesure de courbure et interfagage avec l'ordinateur.

L'incertitude théorique de la mesure de courbure, calculée a partir des performances de
chaque élément du montage, correspond a un rayon de 7 km. En pratique, d'autres sources
d'erreur interviennent : le bruit électronique et les défauts de linéarité du détecteur, les
vibrations, les courbures mesurées qui ne sont pas parfaitement sphériques, etc. La dispersion
des valeurs peut étre réduite en faisant des moyennes sur plusieurs mesures. Néanmoins la
multiplication des acquisitions conduit a un allongement de la durée d'une mesure, et il
convient de trouver le meilleur compromis.

Nous avons adopté le protocole suivant : au cours d'un balayage, on effectue 30 points
de mesuresO( x). La valeur de la position x retenue pour chaque point de mesure est une
moyenne sur 100 acquisitions. La mesure de courbure retenue est une moyenne sur les
résultats de 3 balayages. Comme le montre la Figure 2-17, cela permet d'obtenir, dans les
conditions de l'expérience, la courbure sur une ligne d'un centimétre a peu prés sur
I'échantillon, en 1 seconde environ et avec une dispersion sur l'inverse du rayon d'écart type

a(%] <0.0005m™,
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Figure 2417 : Dispersion des valeurs de 1/R mesurées sur un substrat de silicium, demsditi®ns
expérimentales.

Il est nécessaire de formuler un certain nombre de remarques supplémentaires quant a
la validité de la mesure de courbure in situ, ainsi qu’au type d'information qu'elle fournit.

Tout d'abord, la grandeur réellement mesurée a l'aide de ce montage est la pente de la
régression linéaire sur l'ensemble de donnégsx(). Cette pente est proportionnelle a
I'inverse du rayon de courbure. Le facteur de proportionnalité est connu si on est dans le cas
idéal et que la distance focale de la lentille est parfaitement connue (équation 2-13)). En
pratique il est préférable de déduire ce facteur a partir de mesures sur des miroirs sphériques
de courbure connue.

Nous avons appliqué pour cela la procédure suivante : en effectuant la mesure sur un
miroir plan, on regle la distance entre la lentille et I'ensemble miroir oscillant - détecteur a
l'aide d'une platine de translation micrométrique, jusqu'a ce que la valeur mesurée soit
effectivement 1/R = 0. Le miroir oscillant et le détecteur sont alors dans le plan focal de la
lentille (cf. Figure 2-15). Ensuite, on mesure la courbure d'un miroir calibré de rayon R =
59.78-0.02 m et on ajuste le facteur de proportionnalité dans le programme. Connaissant ce
facteur de proportionnalité, la mesure obtenue est immédiatement convertible en 1/R.

4.2.4. Mesure de courbure et détermination de
contrainte

D'apres le paragraphe précédent, la grandeur directement extraite d'un ensemble de
couples @i, x) obtenus lors d'un balayage est 1/R. Selon la formule de Stoney, cette mesure
est directement proportionnelle, dans le cas ou les caractéristiques élastiques et géomeétriques
du substrat sont bien connues, a la grandeur physique suivante :
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E. t2
{1_1 ._g)lq;f.tfzp (2-14)

F est homogéne a urferce par unité de longueprelle est égale au produit de
I'épaisseur du film par la contrainte dans le film, en supposant que celle-ci est uniforme. Cette
force caractérise l'interaction mécanique entre le film et le substrat.

Dans le cas ou il existe un terme de contrainte de surface et/ou d'interface s, la
grandeur mesurée est :

F=0, -t +s

Supposons pour simplifier qu'il n'existe qu'une contrainte de volume. Si lI'on dépose un
nouveau film contraint par-dessus l'ancien, la force par unité de longueur caractérisant
I'interaction entre I'ensemble des deux films et le substrat est la somme des deusitgrmes
elle est donc proportionnelle & la somme des termes en 1/R. La courbure 1/R peut donc étre
considérée comme une grandeur additive lorsqu'on dépose plusieurs couches successives.
Cela n'est vrai néanmoins que dans la mesure ou le dépot ne modifie pas I'état du systeme film
/ substrat sous-jacent. Nous admettrons cette hypothése lors de nos mesures.

La mesure est donc toujours relative, et I'évolution de la courbure permet de déduire la
contrainte dans I'épaisseur déposée uniqguement. Cette remarque permet de s'affranchir de la
courbure initiale de I'échantillon, que celle-ci soit due a une contrainte ou bien a la
topographie de la surface. Or on constate que les substrats sont effectivement rarement
parfaitement plans; leur courbure initiale pouvant étre due a la méthode de fabrication ou de
polissage, a la flexion sous I'effet de leur poids lorsqu'ils sont suspendus ou posés en porte-a-
faux, etc.

Ainsi la force F est en fait reliée A(ljzl—i, ou Ry est la courbure initiale.

R) R R,
Dans le cas ou les contraintes de surface et d'interface ne sont pas nulles, la mesure de la
variation de 1/R donne la force par unité de longueur F, qui peut étre décomposée en un terme
de volume et un terme de surface.

Lors d'une mesure de courbure en cours de dépédt, le fait que le spot laser balaie
toujours le méme endroit sur I'échantillon de maniére reproductible permet d'effectuer une
mesure relative en s'affranchissant de la courbure initiale. Outre le fait qu'elle donne accés a
tout I'historique de I'évolution de la courbure, cette méthode est ainsi beaucoup plus précise
que celle qui consisterait a faire une mesure en dehors de I'enceinte, avarst let éggpét. |I
serait en effet difficile d'effectuer la mesure exactement sur la méme zone de I'échantillon.

Notons que dans le cas général, lors du dépdbt d'un film, il existe plusieurs manieres
d'interpréter en termes de contraintes de volume la grandeur F directement extraite des
mesures:
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» Si l'on considére que la contrainte est a tout instant homogéne dans I'ensemble du film
déposé, et que la force par unité de longueur caractérise l'interaction de toute uepaisse
du film avec le substrat, alors :

F 1( E, t2 1
oy =—=—|——— A —
t, t,(1-v, 6 R

C'est la méthode qui est généralement appliqguée dans les films minces, et sauf mention
contraire c'est celle que nous appliquerons par la suite.

» Si l'on considére que chaque épaisseyrddt matériau est déposée dans un état de
contrainte différent, qui n'est pas homogéne sur I'ensemble du film, alors la variation de
force mesurée caractérise linteraction de cette épaisseawvelt I'ensemble dépot /
substrat sous-jacent :

1
dF ( E, t2 d(Rj
dF =o, -dt, = af(tf)zdt :[1_; Ej " (2-15)
f S f

On extrait dans ce cas un profil de contrainte dans le film.

4.3. Controle de la température de I'échantillon

Nous avons vu au 84 qu'il était fondamental pour la mesure de courbure de controler
précisément la température du substrat lors du dép6t. Le contrdle et la connaissance de la
température du substrat de maniere absolue est un probleme expérimental difficile. Dans notre
cas, le but a atteindre est une bonne stabilité de cette température et une mesure de ses
variations relatives.

L'enceinte de dépbt était au départ équipée d'un systéme de régulation de la
température de I'échantillon constitué d'un systeme de refroidissement par circulation d'azote,
et d'un systeme de chauffage par circulation d'un courant dans un fil de molybdene bobiné. La
température est mesurée au moyen d’un thermocouple. Lors des premiers tests, il s'est avéré
gue ce systeme était insuffisant pour parvenir a un contrdle efficace de la température [Bigault
97]. Lors d'un dépot de nickel sur un substrat de silicium a 0°C, nous avons constaté une
augmentation trés rapide de la température de I'échantillon a partir du moment ou il est exposé
au flux d'évaporation. Cette augmentation se poursuit de maniére plus progressive jusqu'a la
fin du dépot. La température mesurée en fin d'évaporation, c'est-a-dire 30 minutes plus tard,
est supérieure de 140°C a celle de départ.

Les causes de I'emballement de la température sont I'échauffement di au rayonnement
des sources et l'incapacité du systeme de refroidissement & compenser cet échauffement. Nous
avons donc apporté des modifications visant a :

» Limiter I'échauffement de tous les éléments placés au voisinage des sources ou exposeés a
leur rayonnement (y compris les parois de I'enceinte) ;
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» Améliorer le refroidissement du porte-échantillon et assurer un bon contact thermique
entre les pieces refroidies et I'échantillon.

Pour résoudre le premier point, nous avons remplacé les filaments entourant les
creusets par des éléments résistifs entourés de plaques métalliques. Le rayonnement
thermique est réfléchi vers les creusets, la chaleur est plus confinée et la conversion de la
puissance électrique en échauffement du matériau se fait avec une plus grande efficacité. Des
écrans et des systémes de refroidissement, représentés sur la Figure 2-18, ont également été
ajoutes.

circulation
d’azote liquide

écrans pour le rayonnement
et nouveaux éléments résistifs

Figure 2418 : Améliorations apportées a I'enceinte (en noir) pour limiter I'échauffement par lesesour

Par la suite, d'autres modifications ont été entreprises et certaines sont maintenant
terminées : un piége a l'intérieur de I'enceinte contenant de I'azote liquide et pouvant recevoir
un sublimateur de titane; et un panneau refroidi permettant d'englober completement les
sources. Notons que toutes ces modifications permettent de diminuer sensiblement la
pression résiduelle, en limitant les dégazages et en provoquant un effet de pompage
cryogeénique.

Le deuxieme but recherché est d'améliorer le refroidissement du porte-échantillon et le

contact thermique avec I'échantillon. Pour cela, un nouveau porte-échantillon a été fabriqué; il
est schématisé sur la Figure 2-19.
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Figure 2419 : Nouveau porte-échantillon : le volume du réservoir d'azote liquide est augiataent
chauffant est plaqué contre la plaque en molybdéne, et I'échantillon est prisrdéatau par un bord. Le trou
percé dans la plague en molybdéne permet de faire des recuits de I'échantillon. En pHisgeo
progressivement d'un mode de chauffage par conduction a un mode paremgni lorsque I'on augmente le
courant qui passe dans I'élément chauffant.

Avec ces modifications, les performances ont été améliorées et une régulation efficace
est maintenant possible. La température de I'échantillon est contrélée avec une stabilité de
quelques degrés méme lorsque celui-ci est exposé au rayonnement des sources, sur une
gamme de température qui s'étend-d00°C a 700°C environ. De plus, I'échantillon est
encastré par un bord de maniére reproductible, ce qui n'était pas réalisé par le systeme
précédent. La fiabilité du systéme de régulation de température permet de réaliser des études
de variation des contraintes en température a la suite d'un dépét, en contrélant les vitesses de
montée en température et de refroidissement. A titre d'exemple, la Figure 2-20 représente
I'évolution de la température mesurée au cours d'une rampeEO@&C a 150°C interrompue
par des paliers. Pendant I'expérience, les sources sont chauffées et envoient un fluxede matier
vers I'échantillon. A plusieurs instants repérés sur la figure, le cache permettant de masquer
I'eéchantillon est ouvert, exposant ainsi I'échantillon au rayonnement des sources. La stabilité
de la régulation en condition de dépbt est maintenant satisfaig®te l[ors du palier a
150°C, qui est le cas le moins stable représenté sur la Figure 2-20) puisque aucun
échauffement n'apparait, mémes®°C.
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Figure 220 : Evolution de la température de I'échantillon mesurée au cours du temgpd,une montée de
100°C a 150°C. La stabilité de la température lors d'une exposition anmayeent des sources est testée lors
des paliers.

Un autre type de test du systéeme de mesure de température est présenté sur la Figure
2-21. Grace a plusieurs thermocouples placés a différents endroits sur un substrat de silicium,
la différence entre la température lue lors des dép@isde relevée dans I'étau qui réalise
I'encastrement de I'échantillon) et la température "réelle" mesurée en plusieurs points sur la
surface de I'échantillon peut étre estimée. Cela permet d'estimer I'erreur de lectare su
température lors des dépbts, mais aussi d'évaluer les inhomogénéités de température sur
I'échantillon. Il apparait que le gradient de température le long de I'échantillon peut atteindre 2
°C/mm pour une température mesurée de 300°C. Il est en revanche tres faible autour de la
température ambiante, qui sera donc la température optimale pour le dépbt et la mesure de
courbure. En effet, I'absence de gradient permet de garder des conditions de croissance
homogenes le long de I'échantillon, et une courbure uniforme du substrat. Autour de la
température ambiante, la valeur mesurée et la valeur "réelle" présentent de plus une différence
d'une dizaine de degrés. Cela ne perturbe pas vraiment la mesure, le critéere étant la stabilité de
la température au cours de I'expérience plutét que sa valeur absolue.
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Figure 221 : Différence de température entre le thermocouple utilisé lors des dépbisdilet deux points de
I'échantillon (T; et T,), plus ou moins éloignés de I'étau de maintien.

D'une maniére générale, on peut estimer 'ordre de grandeur de la variation de force
par unité de longueur F induite par une contrainte thermo-élastique due a la dilatation
différentielle d'un métal tel que Ag, d'une épaisseur nanométriqgue, déposé sur Si et subissant
une variation de température 1°C. Un tel calcul daxfhe 10° N/m.

Notons qu'il est également possible de réaliser des études de I'évolution des contraintes
en température a la suite d'un dépbt, en contrélant les vitesses de montée en température et de
refroidissement. Lors d'une telle expérience, I'écart entre la valeur lue et la valeur "réelle" de
la température varie comme le montre la Figure 2-21. Ce graphe peut alors étre utilisé comme
courbe d'étalonnage pour estimer la température avec une plus grande précision.

5. Contraintes in situ et structure du film : Ag/Si(111)

Avec I’appareillage présenté dans le paragraphe précédent, nous avons amorcé une
étude expérimentale de I'évolution des contraintes en cours du dép6t dans des multicouches
métalliques, en relation avec la structure des interfaces. Il s’agit tout d’abord de maitriser la

croissance d’une premicre couche métallique sur un substrat adéquat. Cette approche permet

de disposer d’une « couche tampon » qui rend possible le dép6t de multicouches constituées
de divers couples métalliques.
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5.1. Choix du substrat et de la couche tampon

Ce paragraphe présente les résultats portant sur la contrainte lors de la croissance de la
premiére couche sur le substrat, obtenus a partir du dispositif de mesure de courbure
développé.

Rappelons que l'accent doit étre mis sur la qualité cristalline des dépdbts afin de réduire
I'influence des défauts et du désordre, dont les effets rendent plus délicate la compréhension
du couplage entre structure et contrainte. Il s'agit donc d'optimiser les conditions de
croissance de la premiére couche et des suivantes.

Il ressort de la formule de Stoney que la courbure du film dépend des caractéristiques
élastiques et de I'épaisseur du substrat. Il convient donc de choisir ce dernier pour permettre la
croissance d'un film dont la structure est bien contrélée, mais aussi pour permettre la mesure
de la courbure.

5.1.1. Choix du substrat

Le silicium satisfait ces conditions : en qui concerne la croissance, il est disponible
sous forme de monocristaux présentant trés peu de défauts, et il a été utilisé comme substrat
pour l'étude de la croissance d'un grand nombre de matériaux. Les caractéristigues qui
interviennent dans la mesure de courbure sont les constantes élastiques et I'épaisseur. Tandis
gue les caractéristiques élastiques sont du méme ordre de grandeur pour un grand nombre de
matériaux, I'épaisseus dloit étre la plus petite possible pour amplifier I'effet de courbure. En
effet, pour une méme contrainte dans le film, 1/R est proportionnefalrte silicium est
disponible dans le commerce sous forme de plaquettes monocristallines, dont les constantes
élastiques sont bien connues, et qui sont polies jusquénl@épaisseur. Néanmoins, pour
une épaisseur de l'ordre de 100 pum les courbures induites par les contraintes sont suffisantes
et la solidité des échantillons permet une manipulation plus aisée, notamment lors de la
préparation chimique. Le silicium est donc un bon candidat pour la mesure de courbure.

La sensibilité de la mesure de force, donc de la détermination des contraintes, est
déterminée par la précision de la mesure de courbure et par les propriétés du substrat. Ainsi
pour un substrat de Si(111) d'épaisseur 100 pm, et en supposant qu'il est possible de déceler
des variations de courbure de l'ordre dé 0 (cf. 4.2.3), la sensibilité sur la force par unité
de longueur est de I'ordre de 0.5 N/m. Cette valeur est du méme ordre de grandeur que les
contraintes de surface ou d'interface connues, et correspond en terme de contraintes
volumiques & 50 MPa dans un film d'épaisseur 100 A.

5.1.2. Choix de la couche tampon et de I'orientation du
substrat

La qualité cristalline de la multicouche est conditionnée par celle du substrat mais
aussi par la maniére dont croit la premiere couche de I'empilement. Nous avons choisi de
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commencer par un dép6t de Ag sur Si. La croissance de ce systeme a été largement étudiée
au moins en ce qui concerne les premiers stades, et de nombreuses études mettent en évidence
une relation d'épitaxie entre le film et le substrat. Le systeme Ag-Si est trés peu réactif, la
miscibilité a I'équilibre est presque nulle [Massalski 90]. On trouve dans la littérature de
nombreux travaux sur ce systeme pour des taux de recouvrement d'argent de l'ordre de la
monocouche atomique. Les études du mode de croissance et de la structure pour des
épaisseurs de film supérieures sont plus rares.

[Horn-von Hoegen 95] ont montré qu'il était possible de déposer sur Si(001) un film
épitaxié de Ag(111) continu et lisse, présentant deux variants d'orientation dans le plan. Le
procédé utilisé est un dépdbt sous ultravide a basse température suivi d'un recuit a température
ambiante, afin d'éviter la formation d'lots tridimensionnels observée lors du dépb6t a
température ambiante. Néanmoins nous verrons que la procédure de préparation de la surface
nous incite a préférer I'orientation (111) pour le substrat de silicium.

En ce qui concerne le systeme Ag/Si(111), de nombreux groupes ont étudié la
structure de la phase adsorbée [Daley 90, Raynerd 92, Meyer 95]. Le mode de croissance mis
en évidence est généralement de type couche par couche (Franck - van der Merwe) a
température ambiante et au-dessous, et de type Stranski-Krastanov au-dessus. A partir
d'observations effectuées par microscopie électronique a balayage, [Venables 80] indique que
le mode de croissance du systéme est de type Stranski-Krastanov, mais qu'il s'apparente a une
croissance Franck - van der Merwe a basse température du fait des limitations d'ordre
cinétique, qui donnent lieu a la croissance d'ilots aplatis et nombreux. Les films obtenus a
basse température sont métastables, et commencent a se fracturer en filots a partir de 200°C.
Des oscillations de lintensité spéculaire en RHEED, révélant une croissance couche par
couche, ont été observées part@ehowski 88] lors de la croissance de Ag/Si(111180°C
jusqu'a une épaisseur de 60 A. Une étude en diffraction des rayons X [Aburano 95] montre la
possibilité d'obtenir un film de plusieurs dizaines de nanométres d'épaisseur en épitaxie sur
Si(111), en déposant a température ambiante sur la surface reconstruite 7x7 puis en réalisant
un recuit & 200-250°C. De méme, pour réaliser des études de conductivite, [Henzler 98] ont
déposé a basse température des films épitaxiés Ag(111) / Si(111)7x7, dont I'épaisseur varie
entre 5 et 100 monocouches atomiques. La taille des grains dans le plan est de 150 A et la
dispersion sur la relation d'épitaxie dans le plan est3fe

Nous avons donc choisi de déposer un film d'argent sur un substrat de Si(111). La
possibilité de contrdler la température de dépot et d'effectuer des recuits nous permettra
d'optimiser la structure et la morphologie du film.

Pour cette étude, les substrats utilisés sont obtenus a partir d'une plaquette de Si(111)
de 4 pouces de diametre, dont la résistivité est de l'ordre @ech@ Pour les mesures de
courbure, des plaquettes d'épaisseur 100 um, polies sur les deux faces, sont utilisées. La
variation totale d'épaisseur sur la surface d'une plaquette de 4 pouces de diamétre est de
I'ordre de 1Qum selon le fabricant, mais elle est plus faible sur les échantillons rectangulaires
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obtenus a partir de la plaquette. En comparant la diffraction des rayons X par les plans (111)
paralleles a la surface et la diffusion par la surface elle-méme, nous avons mesur¢ un éca
inférieur a 0.1°. Si l'on suppose que cet écart par rapport a une face (111) idéale est di a la
présence de marches monoatomiques régulierement espacées, l'ordre de grandeur de la
séparation entre marches est de 1000 A.

5.1.3. Préparation et caractérisation de la surface du
substrat

La surface du silicium étant recouverte a l'air d'une couche d'oxyde natif d'une
épaisseur de l'ordre du nanometre, il est nécessaire d'appliquer une technique de préparation
de la surface avant de commencer le dép6t. Une méthode couramment employée consiste a
effectuer dans l'enceinte sous ultravide un flash de température a 1200°C environ, suivi d'un
palier de température a une température plus basse. Un tel traitement provoque la désorption
de l'oxyde puis permet d'obtenir la reconstruction 7x7 du silicium (111), dont la présence
constitue un critéere de propreté de la surface. Dans notre cas, une telle procédure n'est pas
applicable. En effet, le systeme de contréle de température est adapté a la mesure de courbure
(cf. 84.3) et ne permet pas d'atteindre des températures aussi hautes sur I'échantillon.

Nous avons donc choisi une technique de préparation chimique permettant d'obtenir
une surface passivée hydrogeéne, la couche de passivation pouvant par la suite étre enlevée par
désorption sous ultravide a une température plus basse que dans le cas de I'oxyde natif. Il est
souhaitable que la surface du silicium ne soit pas altérée par le traitement, et que son état
apres désorption de I'hydrogéne permette d'envisager la croissance d'une couche métallique.
Pour cela, la surface doit étre exempte de particules et de contamination, et présenter une
rugosité faible. De telles exigences sont rencontrées dans l'industrie des composants
microélectroniques sur silicium, et des techniques de préparation chimique ont été
développées pour y répondre. La méthode de nettoyage des plaquettes de silicium connue
sous le nom de "RCA (Radio Company of America) Standard Cleaning", développée par
Kern en 1965 [Kern 90], a connu un succes important et constitue la base de nombreuses
autres méthodes. Elle repose sur une étape d'oxydation et d'attague simultanées dans une
solution SC1 (Standard Cleaning 1), suivie d'un bain dans une solution acide SC2 destinée a
dissoudre les impuretés ioniques et métalliques résiduelles. Le résultat du nettoyage chimique
par la technigue RCA est une surface propre recouverte d'un oxyde synthétiqgue dfépaisseu
nanometrique. L'attaque rapide de l'oxyde dans une solution d'acide fluorhydrique (HF)
permet d'obtenir une surface de silicium dont les liaisons pendantes sont occupées par des
atomes d'hydrogene, ce qui réduit considérablement sa réactivité et donc augmentééa stabil
dans le temps.
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Nous avons appliqué une méthode inspirée par [Ishizaka 86] qui repose sur des cycles
de croissance et d'attaque de la couche d'oxyde. Dans notre cas, une derniere attaque dans une
solution a base d'acide fluorhydrique est nécessaire pour aboutir a une surface hgdrogéné
Selon [Higashi 90, Graf 93], a partir d'une surface Si (111) bien orientée, une augmentation
du pH de la solution de HF conduit a la prédominance a la surface de terminaisons Si-H par
rapport aux terminaisons Siztt Si-H. Or sur une surface Si (111) parfaite, chaque atome
posseéde une liaison pendante. Le nombre de liaisons pendantes est en revanche supérieur pour
les atomes situés sur des bords de marche ou sur des coins. La présence exclusive de
terminaisons Si-H est donc la signature d'une surface lisse au niveau atomique.

Ainsi dans notre cas, la couche d'oxyde obtenue a la fin du procédé est attaquée par
une solution d'acide fluorhydrique tamponnée (pH = 5), puis par une solution de fluorure
d'ammonium (pH = 8).

Les études sur la stabilité a l'air des surfaces Si (111) hydrogénées passivéestindique
gue la croissance de l'oxyde est énormément ralentie : pour un taux standard d'humidité,
[Grunder 91] ont constaté la formation de moins de 1 A d'oxyde aprés une semaine. La
surface est donc passivée de maniere efficace, ce qui permettra de passer I'échaatillon a I
entre le traitement chimique et l'introduction dans I'enceinte.

Les solutions utilisées et la techniqgue que nous avons adoptée au laboratoire sont les
suivantes:

» Solutionsutilisées(les proportions sont données en volume):
» SC1= HO: H0,(30%) : NH;(30%) (5:1:1)
» SC2= HO: H0,(30%): HCI (35%) (5:1:1)
» BHF (Buffered HF solution) = HF (40%) : NA (40%) (1:7)
L'eau utilisée est toujours de I'eau dé-ionisée de résistivité supérieure@.ad® M

» Etapes du traitement:

» Dégraissage, rincage,

» SC1 : 10 min a 80°C (dissolution des contaminants organiques et métalliques,
formation de I’oxyde de silicium),

» BHF : 30 s a température ambiante (attaque rapide de I'oxyde), rincage,

» SC2 : 10 min a 80°C (dissolution des ions et métaux restants, passivation de la
surface par oxydation),

8 BHF : 30 s a température ambiante, rincage,

» NH4F : 30 s a température ambiante (attaque du silicium, lissage de la surface),
ringcage.

Les cycles SC2 / BHF sont généralement répétés plusieurs fois, avec une concemtration e
acide chlorhydrique dans SC2 de plus en plus faible pour ralentir la cinétique.
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Cette technique n'étant pas connue au laboratoire, des caractérisations de la surface ont

été nécessaires afin de quantifier son effet et de vérifier que nous maitrisions sa mise en

ceuvre. Le test le plus simple consiste a vérifier que 1'eau ne "mouille" pas la surface du
silicium aprés la préparation. En effet, une surface oxydée est hydrophile tandis qu'une
surface hydrogénée est hydrophobe.

Des analyses de surface plus approfondies ont été réalisées par plusieurs techniques

sur un échantillon ayant subi la préparation chimique :

»

La spectroscopie de pertes d'énergie d'électrons a haute résolution (HREELS) :

La technique est basée sur l'interaction inélastique entre un faisceau d'électrons incidents
de faible énergie et la surface. Apres réflexion par la surface, qui se produit
majoritairement de maniere élastique, une petite partie des électrons a perdu une certaine
quantité d'énergie, qui a servi a exciter une vibration de surface : par exemple un phonon
ou un mode de vibration d'une liaison chimique ou d'une molécule adsorbée. Un analyseur
permet de compter ces électrons en fonction de la quantité d'énergie qu'ils ont perdue, et
donc d'enregistrer un spectre de pertes d'énergie. Les pics qui nous intéressent ici sont
ceux qui sont correspondent a des modes de vibration de groupements de type=SiH

2 ou 3) ou a des modes associés aux molécules "indésirables" comme par exemple les
molécules organiques. Indépendamment de I'analyse spectroscopique, la distribution dans
I'espace des électrons réfléchis est liée a la morphologie de la surface : plus la surface est
lisse, plus la diffusion des électrons se fait dans la direction spéculaire. Néanmoins, le lien
entre rugosité de surface et forme du pic spéculaire n'est pas encore bien compris, et une
confirmation par d'autres techniques est nécessaire.

La diffraction d'électrons lents (LEED) :

Il s'agit d'une technique de diffraction d'électrons qui fournit une information sur I'ordre
structural sur quelques plans atomiques au voisinage de la surface. Les éventuelles
reconstructions de la surface peuvent étre identifiées par cette technique grace a leur effet
sur le diagramme de diffraction.

Réflectivité des rayons X :

Il s'agit d'une technique de diffusion des rayons X aux petits angles. Dans ces conditions,
la forme des spectrdls20 obtenus est sensible a 1’indice optique des matériaux, et trés

peu a leur structure cristalline. Dans la gamme des rayons X durs, les matériaux
constituent un milieu moins réfringent que l'air. Il existe donc un angle critique en deca
duquel la réflexion par la surface est totale. Au-dela de l'angle critique, les rayons X
pénétrent dans le matériau et la décroissance de lintensité diffusée dans la direction
spéculaire avec l'angle est permet d'extraire des parametres décrivant la rugosité de la
surface. Dans le cas d'une ou plusieurs couches déposées sur un substrat, les réflexions sur
les interfaces produisent des phénomeénes d'interférence et le spectre présente des pics de
Bragg. La simulation numérique permet d'affiner les parametres décrivant la rugosité de la
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surface et des éventuelles interfaces, ainsi que les épaisseurs des couches déposeées le cas
échéant.

Les analyses par les techniques HREELS et LEED ont fait I'objet d'une collaboration
avec Marc Portail et Jean-Marc Layet (LPIIM, Marseille). Elles sont effectuées sous ultravide,
sur un échantillon dont la surface a été hydrogénée. L'échantillon est alors recuit quelques
minutes dans l'enceinte, puis la surface est a nouveau analysée. Le recuit est effectué pa
bombardement électronique, et la température est mesurée par un thermocouple placé a une
certaine distance de I'échantillon, ce qui ne donne qu'un ordre de grandeterdpésature
réelle. Cette derniére peut étre estimée a 700°C environ lors du recuit. Les spectres HREELS
obtenus sont représentés sur la Figure 2-22.
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Figure 222 : Spectres HREELS enregistrés sur une surface Si(111)-H, avant et aprés ré&@ffiCa 7

Avant le recuit, on observe des pics correspondant aux modes de vibration de
groupements Si-k attestant que la surface est effectivement hydrogénée. Des pics associés a
C-Hy apparaissent également, ainsi qu'un ensemble de pics difficiles a identifier. Aprés le
recuit, tous les pics sont fortement atténués. Un pic faible subsiste vers 0.1 eV, qui correspond
probablement a une vibration Si-C. La présence de ce pic pourrait étre due a utiemugra
carbone en surface lors du recuit. Ce phénomene a été observé pour le silicium élaboré par
tirage Czochralski. L'activité diélectrique de la liaison Si-C étant importante, il suffit d'une
petite quantité de carbone en surface pour produire un pic visible.
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Il n'y a en tout cas plus d'atomes d'hydrogéne liés a la surface. La désorption
d'hydrogene sur la face (111) de Si a été étudiée par spectroscopie de désorption thermique
par [Kleint 90]. Les résultats semblent indiquer une température de désorption de 520°C pour
Si-H, et de 410°C pour Si-HNos résultats sont donc cohérents avec cette étude, puisque
nous avons effectué le recuit a une température supérieure a la température de désorption des
atomes d'hydrogene les plus fortement liés a la surface.

Les hydrocarbures sont eux aussi absents du spectre HREELS enregistré apres le
recuit, il s'agissait donc probablement de molécules faiblement liées a la surface qui s'étaient
déposées lors du passage a l'air de I'échantillon.

A l'issue de la préparation chimique et du recuit a 700°C, la surface présente donc une
propreté permettant d'envisager la croissance. D'autre part, la largeur angulaire autour de la
direction de réflexion spéculaire des électrons a été réduite d'un facteur 10 environ par le
recuit, ce qui pourrait indiquer une forte diminution de la rugosité de surface.

Des mesures de diffusion des rayons X en incidence rasante ont été réalisées afin de
déterminer la rugosité de la surface hydrogénée du silicium. La Figure 2-23 présente le
spectre de réflectivité en condition symétrique, en fonction de I'angle de diffiésion 2

°o  Expérience
Simulation
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o

Figure 223 : Spectre de réflectivité des rayons X enregistré en raédit(A = 1.5419 A), sur un substrat
Si(111)-H; et comparaison avec le calcul pour une surface de Si de rugdsité

La simulation est en bon accord avec les mesures pour une surface de silicium nue,
dont la rugosité est décrite par une Gaussienne de largdul4La rugosité est donc
relativement faible apres la préparation, et elle est probablement diminuée par le recuit.

Le diagramme LEED avant le recuit est caractéristique d'une surface Si (111) non
reconstruite, ce qui est attendu pour une surface hydrogénée idéale [Dumas 95]. Apres le
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recuit, des taches supplémentaires indiquant une reconstruction (7x7) sont apparues. La
présence de cette reconstruction est le signe d'une surface propre et exempte d’hydrogene.

En résumé, les analyses de surface montrent que la préparation chimique suivie d'un
recuit de quelques minutes sous ultravide a 700°C environ permet d'obtenir une surface Si
(111) qui satisfait pleinement aux conditions de propreté et de planéité exigées par la
croissance d'un film épitaxial.

5.2. Evolution de la contrainte en cours de dépot

La procédure appliquée avant le dépdbt est la suivante : on effectue la passivation
chimique de la surface du silicium, puis I'enceinte de dépét est ouverte afin de positionner le
substrat sur le support (cf. Figure 2r1B'enceinte est étuvée pendant 24 heures environ,
jusqu'a obtenir une pression de l'ordre d& I6rr. Dans cette gamme de pression, la rareté
des gaz résiduels réduit la probabilité de collision des especes avec la surface. Un calcul
d'ordre de grandeur donne dans le pire des cas une contamination d'une monocouche
atomigue par heure, ce qui est satisfaisant pour le type d'étude que nous voulons réaliser. Les
sources d'évaporation, qui ont été exposées a l'air, sont dégazées. Nous avons veérifié qu'un
substrat sorti de I'enceinte a ce stade était hydrophobe. La passivation est donc encore efficace
malgré la durée écoulée et I'échauffement di a I'étuvage. Le substrat est ensuite recuit a une
température de 700°C environ, dans le but d'obtenir une surface propre et lisse, comme il a été
montré au paragraphe précédent.

Apres le recuit du substrat, le dépobt est réalisé. Les dépbdts Ag/Si présentés ont été
réalisés a une température proche de I'ambiante, et avec une vitesse comprise entre 0.2 et 0.3
Als. La pression dans I'enceinte lors du dépét est de I'ordre t@dtf L'évolution de la
courbure mesurée au cours de trois dépbts d'argent est représentée sur la Figure 2-24. La
grandeur représentée est la force par unité de longueur, qui est proportionnelle pour un
substrat donné a l'inverse du rayon de courbure (cf.)4.2.4
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Figure 224 : Mesure de courbure, exprimée en force par unité de longueur, as de® dépbts Ag/Si (111).
Les températures de dép6t sont indiquées sur les figures.
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L'épaisseur du dépdt n°1 (mesurée par la microbalance a quartz) est de 300 A, tandis
que pour les deux dépéts suivants elle est de 200A. Hormis les différences d'épaisseur
déposée et de température, les conditions de dépdt étaient identiques.

Dans les trois cas, I'évolution de la courbure n'est pas explicable par une contrainte de
cohérence des réseaux cristallins suivie d'une relaxation a partir d'une certaine épaisseur
critique. Le désaccord de parametre est de 28% pour le systeme Ag-Si, et un film d'argent
épitaxié dont le paramétre de maille serait adapté (méme partiellement) a celui du substrat
serait soumis a une contrainte en tension. Or sur les 3 dép6ts, I'évolution de courbure lors des
tous premiers stades de la croissance traduit plutét une contrainte nulle, voire compressive. Ce
comportement est le plus marqué pour le dépdt n°2, mais une telle variation n'a été observée
qu'une seule fois et demande a étre confirmée.

L'évolution des contraintes lors de la croissance de Ag sur Si(111)(7x7) a été étudiée
par [Koch 97]. Les résultats montrent également que I'évolution des contraintes ne peut pas
s'interpréter comme une simple accommodation des parametres de maille des deux matériaux.
Pour une croissance a 280°C avec une vitesse de dépot et une épaisseur comparables a celles
que nous avons utilisées (respectivement 0.1 A/s et 100 A), il observe une évolution en
compression pour les 50 premiers A puis un palier de la force &@tsm (Figure 2-25).
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Figure 225 : Mesure de courbure extraite de [Koch 97], exprimée en force par umigndueur, au cours du
dépbt de Ag/ Si(111)(7x7) a 280°C et a deux vitesses différentes.

Le mode de croissance de l'argent a cette température étant de type Stranski-
Krastanov, il attribue cette contrainte en compression a la formation de la surstructure
Ag(¥3xV3)R30°, les flots se développant par la suite sans générer de contrainte. Une
contrainte en compression lors de la création de l'interface peut étre due au bilan négatif des
contraintes de surface et d'interface (cf. chapitre 1). Par exemple, [Degaaman@gliré une
variation de contraintes de surface-de6 J/m? lors de l'adsorption d'argent sur une surface
(100) de silicium, pour un taux de recouvrement de 1.5 monocouche.
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Pour les dépbts n°2 et 3, la force par unité de longueur croit de maniere quasi-linéaire
pour les grandes épaisseurs, c'est-a-dire avec une contrainte constante dans le fikar La val
de cette contrainte donnée par une régression linéaire sur les points correspondant a une
épaisseur supérieure & 50 A, est de 216 MPa pour le dépdt n°2 et 273 MPa pour le dép6t n°3.

Considérons le dépbt n°3, et supposons que la croissance s'effectue avec une
contrainte volumique constante, I'allure du début de la courbe étant due a la variation des
contraintes de surface et d'interface lors du dépdt. Comme nous l'avons vu au chapitre 1, la
taille finie du film modifie ce dernier terme, qui est donc dépendant de I'épaisseur. La courbe
peut alors étre ajustée par une fonction de la forme :

F=ot, +As”-|1-e %

ol o est la contrainte dans le volume du film, qui est constante et vaut 273 MPa,;

AS® = SagtSagsi-Ssi est la variation de contraintes de surface et d'interface
correspondant a la création d'une surface de Ag et d'une interface Ag/Si au
dépends d'une surface de Si, pour des phases semi-infinies;

t est I'épaisseur du film;

d est la distance entre plans atomiques;

et est un parametre caractérisant l'interaction a longue portée entre plans atomiques.

Un tel ajustement donne le résultat présenté Figure:2-26
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Figure 226 : Ajustement de I'évolution de la force par unité de longueur mesuréduaépot n°3, a partir
d'une contrainte de volume constante de +273 MPa et d'une variation de ctsttaisurface.

L'ordre de grandeur des valeurs extraites est raisonnable, et le signe de la variation de
contrainte de surface extraite est négatif, tout comme dans le cas des mesures effectuées par
[Degand 97] sur une face (100).
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Il faut garder a I'esprit qu'une telle analyse ne donne pas d'information sur la nature de
la contrainte constante en tension dans le volume du film. La coalescence des ilots a partir
d'une certaine épaisseur déposée est souvent évoquée dans la littérature pour expliquer un
maximum en tension de la contrainte. Notamment, dans le cas du dépét d'argent, mais
également de cuivre, sur un substrat de silicium recouvert d'oxyde natif, [Shull 96] observent
un maximum en tension. La contrainte diminue et change méme de signe pour les épaisseurs
supérieures. Dans le cas de l'argent, ce maximum apparait pour 300 A environ. Si cette valeur
correspond effectivement au stade de coalescence, I'épaisseur que nous avonsndéposée
suffit pas pour avoir un film continu et pour observer une décroissance de la contrainte.
Néanmoins, [Nix 99] suggere que dans le cas ou la mobilité des adatomes en surface en
faible, la croissance des flots peut se poursuivre apres la coalescence avec une contrainte
constante, due a l'épitaxie sur les cristalltes eux-mémes contraints, sans possibilité de
relaxation par diffusion vers les joints de grains. Dans le cadre d'un tel modéle, nos résultats
pourraient s'interpréter comme une croissance se poursuivant apres la coalescence avec une
contrainte constante en tension, de l'ordre de 273 MPa pour le dépdt n°3 par exemple.

Il apparait que I'évolution de la courbure lors du dépot Ag/Si(111) n'est pas due a une
simple contrainte de cohérence qui relaxerait au-dela d'une certaine épaisseur. Méme si le
mode de croissance est bien connu pour ce systéme, les mécanismes qui sont a l'origine de
I'évolution des contraintes, en relation avec ce mode de croissance, ne sont pas encore bien
compris. Notre but n'est pas ici de réaliser une étude complete de ce probleme difficile, qui
nécessiterait une plus grande diversité de cas expérimentaux, mais plutdt de caractériser
I'aptitude de cette couche d'argent obtenue a servir de couche tampon pour la croissance de
couches ou de multicouches métalliques. Il s'agit donc de connaitre la structure cristalline des
dépbts d'argent obtenus.

Dans le but d'améliorer la qualité cristalline du film d'argent déposé et de vérifier la
fiabilité de la mesure de courbure, un recuit des films d'argent d'une dizaine de minutes a été
effectué dans l'enceinte de dépét. La température de recuit est 120°C pour les dépbts n°1 et 3,
et 60°C pour le dépbt n°2. L'évolution de la courbure au cours du recuit de I'échantillon n°3
est analysé dans le paragraphe suivant.

5.3. Evolution de la contrainte lors du recuit

L'évolution de la contrainte en fonction de la température a été enregistrée, apres le
déepo6t de Ag sur Si (111). A titre d'exemple, la Figure 2-27 représente I'évolutitan de
courbure lors de deux cycles de recuit thermique a 120°C puis a 110°C, subis par I'échantillon
n°3.
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La variation de courbure peut étre exprimée en variation de force entre le film et le
substrat, et par la suite en variation de contrainte moyenne a l'intérieur du film (cf. 84.2.4). La
Figure 2-28 représente I'évolution de cette contrasntevec la température, lors des deux
cycles thermiques consécutifs.
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Figure 227 : Evolution de la courbure au cours de 2 cycles thermiques subis par urgfizgoR) / Si (111)
(dépbt n°3).

Lors du premier recuit, les évolutions de la contrainte correspondant a la montée en
température et au refroidissement ne sont pas identiqgues. Notamment, la contrainte a la fin du
cycle est différente de la contrainte au début du cycle. Le matériau a donc subi une
transformation irréversible. Au deuxieme cycle, I'évolution de la contrainte devient réversible.

Il est alors possible de vérifier que la contrainte mesurée correspond a la contrainte thermo-
élastique calculée a partir des caractéristiques du film. D'aprés I'équation (2-12), I'évolution de
la contrainte avec la température en régime élastique est donmé& anT, et le coefficient

de proportionnalité K est le produit du module biaxial du film par la différence des
coefficients de dilatation entre le film et le substrat. L'évolution de la contrainte lors du
deuxieme cycle s'approche effectivement d'un segment de droite, et il est possible d'extraire le
coefficient K par régression linéaire sur les mesures. En supposant que seule l'orientation
(111) est présente dans le film, ce qui sera confirmé par les résultats de diffraction des rayons
X, il est possible de comparer la valeur de K calculée a partir du module biaxial de Ag suivant
(111) a la valeur mesurée :

» Régression linéaire sur les mesures : reqlsio= 2,72.16 Pa.K*
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» Calcul . aag=18,9.10 K™
asi=2,6.1° KT = Keacus= 2,83.10 Pa.K*
Mag'™ = 174 GPa
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Figure 228 : Contrainte en fonction de la température au cours des deux cycles thermiques suresg/S
fleches donnent le sens chronologique de I'évolution de la température.

La différence est de l'ordre de 4%, ce qui est inférieur a l'incertitude expérimentale.
Notamment, I'épaisseur du film est utilisée dans le calcul de la contrainte, et la mesure par la
microbalance a quartz n'a pas été calibrée avec une grande précision. Léstcdothc
satisfaisant, et on peut conclure que les déformations thermiques du film d'argent déposé sont
élastiques aprés le premier cycle thermique a 120°C. Il n'est pas dans le but de adetravail
poursuivre plus loin ce type d'étude, en revanche l'accord quantitatif obtenu avec cette
expérience constitue une validation du systéme de régulation thermique et du dispositif de
mesure de courbure.

5.4. Analyse du film : diffusion des rayons X

L'étude de la structure cristalline, de I'état de contrainte et de la rugosité de desface
dépobts a été effectuée sur un diffractometre Philips MRD, équipé d'un goniometre 4 cercles
permettant de sonder la quasi-totalité du réseau réciproque.
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5.4.1. Structure, relation d'orientation

Afin de connaitre la nature des plans cristallins paralléles a la surface, des spectres de
diffraction en condition symétriqu®-20) ont été enregistrés sur les trois échantillons (Figure
2-29).
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Figure 229 : Spectres de diffractio-26 sur les trois dépdts, en échelle logarithmigae(1.5419 A). Les
spectres ont été décalés verticalement pour la lisibilité.

Les spectres correspondant aux dép6ts n°2 et 3 sont similaires : ils montrent que seule
l'orientation {111} est présente dans le film d'argent. Ce résultat est celui auquel on s'attend
lorsque la croissance se déroule dans de bonnes conditions, comme le montrent les études
reportées dans la littérature (cf. 85.1.2). En revanche, pour le dépdt n°1, les orientations {111}
et {100} sont présentes dans le film d'argent. Pour les trois dépbts, aucun pic associé a
l'orientation {110} n'est visible, méme en poursuivant I'acquisition pour les grandes valeurs
de D. Pour le dépdt n°1, méme si l'orientation {100} est présente, l'orientation {111} est
prédominante : en effet, le rapport d'intensité des deux raies dans le cas d'un polycristal dont
l'orientation des grains est aléatoire, donné par les fiches JCPDg; Ekbd = 100 / 40. Or
ici I'intensité de la raie 111 est au moins 100 fois supérieure a celle de la raie 100. Sur les trois
spectres, un pic ou un épaulement est visible a gauche du pic Ag 111. Il s'agit d'un artefact da
a la présence de tungstene (provenant du filament) sur le tube de cuivre. Le tungsténe émet a
une autre longueur d'onde, qui se superpose a la raie d'émigstindivre et donne lieu a
de nouveaux pics.
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Les conditions de dépdt étaient similaires pour les trois dép6éts, il est difficile
d'expliquer la présence de l'orientation {100} dans le seul dépdt n°l. Outre la légere
différence de température lors de la croissance et la différence d'épaisseur déposée, le substrat
de silicium a été recuit trois fois avant le dépét pour les échantillons n°2 et 3, alors qu'il n'a
été recuit qu'une fois pour le n°1. Une différence d'état de surface du silicium, provenant des
conditions de recuit différentes, pourrait donc étre reliée a la présence de l'orientation {100}
de l'argent dans le dépot n°1.

Il est intéressant de noter que la présence cette orientation {100} est corrélée avec une
évolution de courbure (Figure 2-24) dont l'allure est qualitativement différente de celle
correspondant aux deux autres échantillons. Notamment, I'existence d'une partie linéaire pour
les grandes épaisseurs avec une pente du méme ordre de grandeur pour les dépots 2 et 3, ne se
retrouve pas pour le dépbét 1 dont la variation est moins rapide. La différence de
comportement observée est également corrélée avec l'anisotropie élastique de l'argent : le
module biaxial de l'argent est de 77 GPa pour les plans {100} alors qu'il est de 174 GPa pour
les plans {111}. Ainsi pour une méme déformation biaxiale, la contrainte associée est 2.26
fois plus importante si I'on considére les plans {111}. Une interprétation basée sur cette
corrélation nécessite néanmoins de supposer que les déformations sont effectivement
identiques dans les cristallites de chaque orientation.

Les spectres0-20 nous indiquent quels sont les axes cristallographiques
perpendiculaires a la surface, mais ils ne donnent pas d'information précise sur l'orientation
des cristaux dans les autres directions. En particulier, ils ne permettent pas de savoir s'il existe
une orientation particuliere des cristaux d'argent dans le plan de I'échantillon. Nous avons
réalisé des figures de pbles pour obtenir cette information. La figure de pble permet
d'identifier les directions de l'espace qui sont normales a une famille de plans {hkl} du
matériau. Sa représentation se fait généralement par projection stéréographique de la sphere
des pdles dans le plan de I'échantillon. On peut ensuite mesurer les angles entre les pbles en
utilisant le réseau de Wulff qui est la projection stéréographique des méridiens et des
paralleles de la sphére des pdles. Etigue, I’angle 26 est fixé par le goniometre afin d'étre
en condition de Bragg pour une famille de plans {hkl} donnée, et I'échantillon effectue des
mouvements de rotation autour du centre du goniométre. Ces mouvements permettent de
modifier les angle® ety, en effectuant respectivement une rotation autour de la normale a la
surface et une rotation autour d'un axe compris dans le plan de la surface (cf. chapitre 1,
Figure 2-10).

La Figure 2-30 représente les figures de pbles obtenues sur les trois échantillons, en se
placant en position de Bragg pour la famille de plans {111} de l'argent. Il s'agit donc d'une
projection stéréographique des intensités mesurées en fonctjoet ge
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Dépbt n°1

Ag {111}

Dépodt n°2

Ag {111}

Q

Dépodt n°3

Ag {111}

T

Figure 2-30: Figures de poles Ag{111} enregistrées pour les 3 dépots Ag/Si(d£11.6419 A). Les intensités,
représentées par des niveaux de gris en échelle logarithmique, sont croissantes dts f®ilaac.
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Les figures de pble Ag{111} révelent dans tous les cas une symétrie 6 autour de l'axe
[111], qui correspond a la normale a la surface de I'échantillon. L'axe [111] étant un axe
ternaire dans une structure cubique, la projection stéréographique suivant [111] devrait
présenter une symétrie 3, avec les directions <111> placées a 70.5° de la normale. Les taches
supplémentaires correspondent a des orientations de macles. Les taches intenses placées sur le
cercle extérieur (a 70.5°) peuvent étre déduites les unes des autres par une rotation de 180°,
qui traduit un maclage suivant un plan {111} parallele a la surface. Néanmoins, la présence de
ces orientations peut traduire un maclage dans le volume du film, ou la présence de 2 variants
d'épitaxie sur le silicium, tournés de I'un par rapport a lI'autre de 180° autour de la normale a la
surface. Dans cette seconde hypothese, les niveaux d'intensité qui sont sensiblement
identiques pour toutes les taches placées sur le cercle a 70.5° indiqueraient une présence des
deux variants en quantité équivalente. Les autres taches, réparties sur des cercles placés a 40°
et 55° de la normale, indiquent dans tous les cas la présence de macles suivant les plans {111}
qui ne sont pas paralléles a la surface.

En résumé, la surface (111) non reconstruite du silicium monocristallin présente une
symétrie de type hexagonale. Le film d'argent déposé sur le silicium présente une relation
d'épitaxie avec celui-ci, les axes de type <110> de l'argent étant aligndsesaa®es <110>
du silicium. Le film d'argent présente des macles suivant les plans {111} et probablement
deux variants d'orientation dans le plan.

La largeur des taches suivant I'anglec'est-a-dire en se déplacant sur un paralléle
coupant la tache en son centre, est reliée a la dispersion d'orientation des grains dans le plan.
La dispersion d'orientation dans le silicium étant négligeable par rapport a celle de l'argent, la
dispersionA(¢p) mesurée permet d'estimer les écarts par rapport a une relation d'épitaxie
parfaite.

Une autre indication des écarts a une orientation parfaite est donnée par les balayages
appelés "rocking curve". En effet, la présence d'un pic sur un spectre permet de savoir s'il
existe une normale a une famille de plans suivant une certaine direction, mais ne permet pas
de savoir sur quelle étendue angulaire sont distribuées ces normales. Il faut pour cela se placer
en condition de diffraction pour cette famille de plans et basculer I'échantillon autour d'un axe
perpendiculaire au plan de diffraction. La largeimn) du pic obtenu lors de ce balayage
donne la mosaicité de I'échantillon, c'est-a-dire la dispersion angulaire des plans (111)
approximativement paralleles a la surface. Les plans (111) du silicium étant définis
précisément, cette mesure permet de quantifier les écarts de parallélisme entre les plans (111)
de l'argent et du silicium.

Le Tableau 2-1 fait la synthese des dispersions d'orientation et des mosaicités
mesureées sur les 3 dépodts d'argent. A titre d'exemple, la rocking curve permettant de mesurer
la mosaicité sur les plans (111) paralléles a la surface, pour le dépdt n°1, est représentée.

66



Chapitre 2: Mesures in situ des contraintes et déformations en coucssgarce

Chague rocking curve a été enregistrée avec un pas angulaire plus fin que pour Esdigure
poles, afin de comparer plus précisément les largeurs de pics obtenues.

; Echantillon n°l n°2 n°3
1 1¢ prr e T
] Température de recy 120°C 60°C 120°C
_ Ag 111 ] oz
8000 MosaiCitéA(w) 0.77° 1.05° 0.75°
3 6000 ] Dispersion
S [ 1.05° ] . i - 2.53° 2.51°
£ o000k ] d'orientationA(op)
»000k h Tableau 2-1 : Comparaison de la mosaicité et de la dispersion
[ d'orientation dans le plan mesurées pour les 3 échantillons. La figure de
0||||||||||||||||||||||||||||||

gauche montre une rocking curve sur le pic Ag 111 effectuée sur le
175 18 185 19 195 20 205 LA
o dépot n°1 4 = 1.5419 A).

Les valeursA(w) obtenues sur les deux dépbts recuits a 120 °C sont similaires, et
inférieures a la valeur mesurée sur le dépét qui a été porté a 60°C. Le recuit semble donc
avoir un effet bénéfique sur la mosaicité de I'argent déposé. En revanche, une telle différence
n'est pas visible sur la dispersion d'orientation dans le plan.

5.4.2. Etat de déformation

Sur le dépbt n°3, la contrainte moyenne dans le film d'argent a été déterminée a partir
de la déformation de la maille, par la méthode desysiief. chapitre 1). Le résultat,
représenté en termes de déformation en fonction de, ®st représenté sur la Figure 2-31.
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Figure 231 : Mesure de déformation sur plusieurs réflexions dans le film d'argent n°3.

A partir de ces mesures et en utilisant les constantes élastiques de Ag (111) massif, on
peut extraire le paramétre de maille libre de contrainte et la valeur de la contrainte biaxiale.
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On trouve une parameétre libre contrainte=a4.0864 A, trés proche de celui du massif
(4.0862 A); et une contrainte biaxiate= 190 MPa.

Il est intéressant de comparer la valeur de la contrainte déduite de la diffraction des
rayons X avec la contrainte mesurée en courbure a la fin du recuit de I'échantillon. Sur la
Figure 2-28, a température ambiante, orodifubure~ 250 MPa. Les deux mesures sont du
méme ordre de grandeur, et la encore l'incertitude sur I'épaisseur déposée peuatrigirea I
d'une erreur importante sur la contrainte déduite de la courbure. D'autre part, la diffraction des
rayons X ne mesure que les déformations moyennes dans les zones cristallisées, et la présence
de zones de défauts contraintes peut étre a l'origine d'une divergence des résultats obtenus pa
les deux techniques.

5.4.3. Epaisseur et rugosité

L'épaisseur du film et la qualité des interfaces ont été étudiées en réflectivité des
rayons X. Le principe de la technique a été rappelé brievement au 85.1.3. La Figure 2-32
présente les spectres obtenus sur les dépbts n°2 et 3. La simulation numérique permet d'affiner
les épaisseurs de la couche et la rugosité de la surface et de l'interface AgiSioguisent
au mieux les franges d'épaisseur et la décroissance de l'intensité.
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Figure 232 : Spectres de réflectivit® 26 obtenus sur les échantillons n°2 et 3, en échelle logarithmitjae (
1.5419 A). Les spectres ont été décalés pour la lisibilité.

Sur ces spectres il n'a pas été possible d'obtenir un affinement satisfaisant, notamment
le changement de périodicité des oscillations au milieu de la courbe correspondant au dépot
n°3 reste inexpliqué. D'autre part, les valeurs de rugosité extraites rendent le modéle utilisé
pour la simulation inexact des que l'angle dépasse l'angle critigue. Néanmoins si I'on s'attache
surtout a reproduire le début du spectre l'ordre de grandeur des parametres de la simulation est
le suivant :
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» L'épaisseur est de 220 A pour le dépét n°2, et de 230 A pour le dépébt n°3. Ces valeurs
sont du méme ordre de grandeur que celles mesurées par la microbalance a quartz (200 A
pour les deux dépbts);

» Larugosité de la surface de I'argent, c'est-a-dire I'écart-type de la distribtibaudeurs
(supposée gaussienne), est de 30 A pour le dépdt n°2 et 25 A pour le n°3.

De plus, I'ajustement est meilleur pour le dép6t n°3 en considérant une couche d'oxyde

d'argent de 10 A a la surface, dont la densité électronique est plus faible que cattgede |
Les valeurs de rugosité extraites, qu'il faut de toute fagon considérer avec prudencH, peuve
paraitre importantes pour envisager le dépét de la couche suivante. Cependant elle ne suffit
pas a caractériser la morphologie de la surface. En effet elle donne la dispersion du profil des
hauteurs, mais ne fournit pas d'information sur la corrélation latérale de la rugosité. Pour
accéder a ce type d'information, il faudrait mener une étude plus approfondie en mesurant
l'intensité en dehors de la réflexion spéculaire.

5.5. Conclusion

Un appareillage de dépodt sous ultravide et de mesure de courbure in situ a été
développé. La sensibilité du dispositif de mesure permet d'accéder a des variations de l'ordre
de grandeur d'une contrainte de surface. Un systeme permettant de maintenir I'échantillon de
d'atteindre une stabilité suffisante de sa température a été réalisé. Dans le but de déposer des
couches métalliques, une technique de préparation de la surface de Si(111) par hydrogénation
en solution a été introduite, et son efficacité a été testée par des caractérisationsele surfa
Des dépots Ag/Si (111) de 200 et 300 A ont été réalisés a 40°C et a 0°C.

Les mesures de diffraction révélent une orientation des plans Ag {111} parallélement
a la surface et une relation d'épitaxie dans le plan entre Ag et Si. Une orientation Ag {001}
parallele a la surface est également présente dans un des films.

L'évolution de la force par unité de longueur, mesurée au cours des dépots, ne peut pas
étre interprétée directement par une simple accommodation de paramétres de maille. Pour les
grandes épaisseurs, une contrainte constante en tension s'accumule avec I'épaisseur. Une
variation en compression, observée lors des premiers stades du dépbt a 0°C, peut étre ajustée
par un terme de variation de contraintes de surface et d'interface. Les mesua@ddee en
température sur un des dépots sont en accord avec un comportement thermo-élastique du film
d'argent. La contrainte finale dans le film, mesurée en a la fin des cycles de recuit, est
comparable a la contrainte déduite des mesures de diffraction des rayons X réalitg#es par
suite. Les épaisseurs et la rugosité de deux depbts ont été estimées a partir de mesures de
diffusion des rayons X aux petits angles.

Les résultats préliminaires obtenus sur le systeme Ag/Si(111) permettent d'envisager
I'étude de multicouches métalliques. Le systeme Ag-Cu présente un fort désaccord
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paramétrique (12%). Sur le diagramme de phase a I'équilibre, une lacune de miscibilité
occupe toute la gamme de concentration a température ambiante. La différence des énerg
de surface est en faveur de la ségrégation de I'argent en surface. Le systemeshdado

un candidat intéressant, notamment a travers la comparaison qui pourra étre faite avec les
résultats obtenus sur les systemes Cu-Ni et Au-Ni, et qui sont présentés dans la suite de ce
travail.

Les premiers essais montrent qu'il est possible de faire croitre une couche de cuivre
présentant une relation d'épitaxie sur l'argent. Les mesures préliminaires de contraintes au
cours de la croissance de multicouches Cu/Ag ne permettent pas pour ’instant une analyse
systématique mais sont encourageants. Il parait néanmoins nécessaire d'envisager des
améliorations visant a rendre plus simple l'introduction et la préparation des échantillons, afin
d'envisager une étude approfondie. Notamment, l'installation d'un sas d'introduction et d'un
systeme permettant une préparation thermique de la surface du silicium est prévue. D'autre
part, un systéme d'analyse de la surface par diffraction d'électrons (RHEED) va &llée inst
Cette technique offre un moyen de contréle de la morphologie de croissance et de la structure
cristalline des plans de surface d'une part, mais elle permet également de mesurer des
distances interatomiques a la surface et ainsi d'en déduire des déformations. L'exemple des
multicouches Cu-Ni développé dans ce qui suit montre que la comparaison des mesures de
déformation et de courbure en cours de dép6t fournit une grande richesse d'informations sur
les mécanismes de croissance.

6. Courbure et RHEED en cours de croissance :
multicouches Cu-Ni(001)

Le paragraphe suivant présente une étude de l'évolution des contraintes et des
déformations au cours de la croissance de multicouches Cu-Ni, réalisée dans le cadre d'une
collaboration avec Alain Marty (DRF-SP2M-CEA) et Bruno Gilles (LTPCM-CNRS) a
Grenoble.

Le cuivre et le nickel cristallisent tous les deux avec une structure cubique a faces
centrées, et le désaccord paramétriqgue est de 2.5%. Le diagramme de phase a I'équilibre
indique une miscibilité totale, méme si I'existence d'une lacune de miscibilité au-dessous de
355°C a été suggerée [Massalski 90]. Le coefficient de diffusion de Ni dans Cu [Tokei 98],
extrapolé a température ambiante, est tres faible et conduit a prédire I'existendac#te
Cu/Ni abruptes dans les films minces ou les multicouches. Néanmoins I'énergie de surface du
cuivre est plus faible que celle du nickel, et dans les alliages Cu-Ni la ségrégation du cuivre
en surface est favorisée [Tréglia 90, Good 93, Ruban 99]. L'étude expérimentale des
contraintes et des déformations devrait permettre d'identifier un éventuel processus de
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ségrégation dynamique lors du dépbt, et de préciser la relation entre la ségrégation et la
relaxation des contraintes.

Ce systeme présente de plus un intérét du point de vue du couplage entre contraintes et
propriétés magnétiques. En effet, [Bochi 95] a montré I'existence d'une anisotropie
magnétique perpendiculaire pour une structure Cu/Ni/Cu(001), sur une large gamme
d'épaisseur de nickel (de 20 & 120 A). Le phénoméne a été attribué & une compétition entre le
couplage magnéto-élastique, qui favorise une aimantation perpendiculaire au plan des
couches, et l'anisotropie de forme qui tend a diriger I’aimantation dans ce plan. Il est donc
intéressant de ce point de vue des propriétés magnétiques de connaitre |'état de ctuntrainte
film nanométrique de Ni épitaxié sur Cu. Les parametres de maille et les caractéristiques
élastiques de Cu et Ni massifs sont rappelés dans le Tableau 2-2.

Cu Ni
a0 (A) 3.615 3.5238
M1o0 (GPa) 114.8 217.8

Tableau 2-2 : Parameétre de maille et module biaxial pour les plans {100} de Cu et Ni.

Les expériences ont été réalisées a Grenoble, ou les conditions d'élaboration des
multicouches par évaporation sous ultravide sont bien maitrisées. La déformation dans le plan
de surface est déduite de mesures de diffraction d'électrons en cours de croissance (cf.
chapitre 1). L'évolution de la contrainte est déterminée par la technique de mesure de
courbure in situ utilisée au laboratoire et présentée au 84.2. Pour réaliser les expéegiences, |
dispositif de mesure de courbure a été transporté et adapté a I'enceinte de dépét du CEA.

6.1. Méthode et conditions de dépot

Les multicouches sont élaborées par évaporation thermique sous ultravide, par une
technique analogue a celle utilisée au laboratoire et présentée au 84.1 de ce chaptire. Le ba
RIBER est équipé d'un systeme de transfert de I'échantillon entre les différentes chambres
d'analyse et la chambre de dépot. Le vide initial dans la chambre de dépot est-U&atr10
Les sources sont chauffées par un bombardement électronique qui balaye la surface du
matériau. Des caches placés au-dessus des sources permettent d'interrompre le dépot. La
vitesse et |'épaisseur sont controlées par une microbalance a quartz calibrée.

Pour permettre la mesure de courbure, I'échantillon est maintenu par un bord entre un
support et un fil d'or plaqué par une vis en un point sur la surface de I'échantillon. Une marche

analogue a celle représentée sur la Figure 2-19 sur la plaque de molybdenelsé&tédians
le support d'échantillon (de type "molybloc").
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Le bati n'étant pas con¢u au départ pour la mesure de courbure, le faisceau laser est
transmis par un hublot latéral puis réfléchi vers la surface de I'échantillon par un miroir placé
dans I'enceinte.

Le substrat est une lame de silicium (100), qui a été préalablement dégraissée et
nettoyée dans une solution d'acide fluorhydrique. Une couche tampon de cuivre de 600 A est
déposée a température ambiante, avec une vitesse de 15 A/s. Un recuit & 150°C permet de
lisser la surface, dont la structure et la morphologie pendant le recuit sont contrblées en
RHEED. Cette couche tampon présente une texture d'axe <100>, et permet iciedlinduir
croissance de type (100) des couches suivantes.

6.2. Evolution de la déformation mesurée en RHEED

Le diagramme RHEED a été enregistré au cours de la croissance de la multicouche, et
le parametre de maille dans le plan de surface est extrait suivant la méthode exposée au
chapitre 1. Différents types de dépbts ont été réalisés sur une couche tampon de cuivre : des
multicouches Ni-Cu de période variable et présentant une méme épaisseur de Ni et de Cu, et
des dépbts d'alliage HCuso réalisés par co-évaporation. Le diagramme RHEED enregistré
sur la surface de la couche tampon de cuivre, aprés le recuit, est représenté sur la Figure 2-33.
L'allongement vertical des tiges de diffraction indique une faible rugosité de la surface

Figure 233 : Diagramme RHEED enregistré sur la surface de la couche tampon dgf@s, recuit. L'axe de
zone [110] donne lieu a un réseau de taches rectangulaire centré.

Aucune modification visible de l'allure du diagramme RHEED ne se produit lors d
dépdt de Ni sur Cu et de Cu sur Ni, indiquant une continuité de la structure aux interfaces. La
mesure précise des distances entre tiges de diffraction permet d'extraire la variation du
paramétre de maille dans le plan. Les résultats obtenus lors du dép6t d'une multicouche, d'une
bicouche et d'un alliage sont représentés Figure 2-34 en termes de variation relative par
rapport au parametre de surface de la couche tampon de cuivre.
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Figure 234 : Evolution du parameétre de maille au cours du dép6t d'un alliag€EN,, d'une multicouche de
période 100 A et d'une bicouche d'épaisseur 640 A, sur une couctentdepuivre. La variation relative du
parametre est calculée par rapport a celui de la couche temnp

Les mesures de courbure indiquent que la couche tampon de cuivre n'est pas
totalement relaxée : il subsiste une contrainte en tension de 200 MPa environ. Le paramétre de
départ n'est donc pas exactement celui de Cu massif, et la déformation dans le plan peut étre
estimée a partir de la contrainte a +0.17%. Sur la figure, les parameétres correspondant a la
surface de la couche tampon de Cu et a Ni massifs sont repérés. Le paramétre d'un alliage
CusoNiso, donné par une loi de Vegard a partir des paramétres de Cu et Ni massifs, est
€galement indiqué.

Pour chaque couche déposée, le paramétre dans le plan se rapproche du parametre
"naturel” du matériau déposeé, et ce des les premiers stades de la croissance. Aucun régime de
croissance pseudomorphe, qui donnerait lieu a une conservation du parametre de la couche
sous-jacente, n'est observé. Ce type d'évolution traduit une relaxation de la contrainte de
cohérence dans le film dés les premiers stades de la croissance, avec pour les grandes
épaisseurs une progression vers un film compléetement relaxe.

Lors du dépbt de l'alliage, la décroissance du parametre est moins prononcée que
lorsqu'on dépose du nickel pur. Aprés avoir déposé 500 A d'alliage, le paramétre a atteint une
valeur proche de celle donnée par la loi de Vegard, et son évolution devient lente.

Lors du dépdt de la multicouche, aprés le dépot de quelques bicouches, le parametre
dans le plan oscille autour du parametre de l'alliage.
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6.3. Evolution de la contrainte mesurée en courbure

La courbure a été mesurée lors du dépét des différentes couches et multicouches sur la
couche tampon de cuivre. A titre d'exemple, la Figure 2-35 présente ['‘évolution de la
courbure, en termes de force par unité de longeur, au cours du dép6t d'une bicouche Cu/Ni
d'épaisseur 640 A.
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Figure 235 : Evolution de la force par unité de longueur lors du dépét d'icmubhe Cu (320 A) / Ni (320 A) &
1 AJs sur une couche tampon de Cu.

Lors du dép6t de Ni sur Cu, I'évolution de la force par unité de longueur indique un
état initial en tension du nickel. Cela est compatible avec le parametre dans le plan de surface
mesuré en RHEED, qui est supérieur a celui de Ni massif. Avant 50 A la courbe parait
linéaire, ce qui pourrait correspondre a une croissance pseudomorphe avec une contrainte de
cohérence constante. En supposant une cohérence totale de Ni sur Cu, la contrainte dans Ni
calculée a partir des valeurs du Tableau 2-2 serait de 5.65 GPa. Sur la Figure 2985 de pe
la courbe a l'origine donne la contrainte dans le film au début de la croissance. Elle vaut ici
40% de la valeur calculée pour la contrainte de cohérence, il n'y a donc pas de régime
pseudomorphe lors de la croissance de Ni sur Cu. Ce résultat confirme les mesures RHEED
effectuées sur le méme dépbt.

Lors de la croissance de Cu sur Ni, les mesures de courbure indiquent un état initial en
compression pour Cu, qui correspond effectivement a un parameétre inférieur a celui de Cu
massif mesuré en RHEED. La méme remarque s'appligue quant a l'existence d'une partie
linéaire liée a un régime pseudomorphe. La contrainte de cohérence calculée est de -2.90 GPa.
La pente de la tangente a l'origine vaut ici 70% de la contrainte de cohérence calculée,
confirmant ainsi que nous n'observons pas de régime de croissance pseudomorphe de Ni.
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6.4. Discussion

Les deux types de mesures indiquent qu'aucun régime pseudomorphe n'est observé, ni
lors de la croissance de Cu ni lors de la croissance de Ni. Or le modéle de Matthews prévoit
pour la croissance de Ni sur Cu(001), une épaisseur critique de relaxation plastique de I'ordre
de 18 A. Des observations du réseau de dislocation d'interfaces en microscopie électronique
en transmission confirment cet ordre de grandeur [Matthews 70, Bochi 95]. Dans notre cas,
les mesures montrent qu'il n'existe pas d'épaisseur critique, la relaxation se produisant des le
début de la croissance. D'autre part, le modéle de Matthews implique que pour un film déposé
sur un substrat, la déformation d'équilibre dans le film (correspondant a une certaine densité
de dislocations) ne dépend que de son épaisseur dés que celle-ci est supérieure @r I'épaisse
critique. Il apparait sur la Figure 2-34 que le paramétre que nous mesurons en fin de dépét de
chaqgue couche est dépendant du parameétre de la couche sous-jacente au départ. Le modéle de
Matthews ne parait donc pas applicable dans notre cas, et d'autres mécanismes de relaxation
doivent étre envisagés.

En comparant les courbes de la Figure 2-34, nous avons remarqué que lors du dépot de
la multicouche, le parameétre moyen de la bicouche tend a évoluer pour les grandes épaisseurs
vers le paramétre de l'alliage. Nous avons également observé ce comportement lors du dépot
de multicouches de périodes différentes. Cela semble indiquer qu'au-dela d'une certaine
épaisseur déposée, la multicouche se comporte globalement, du point de vue de la relaxation
des contraintes, comme une seule couche homogéne de composition moyenne.

A partir des remarques précédentes, il est possible de construire un modéle
phénoménologique. Les courbes représentant la I'évolution de la déformatidanction de
I'épaisseur h pour Cu et Ni dans une bicouche (Figure 2-34) peuvent étre ajustées par une
fonction exponentielle paramétrée par le désaccord de maille d :

h
g(h,d)=d ef avecty = 82.6 A ettc, = 81.5 A.

En généralisant cette forme de relaxation pour chaque couche de Ni et de Cu déposée,
on peut tenter de reconstruire I'évolution de la déformation pour la multicouche de période
100 A. Le désaccord de maille d est calculé dans chaque cas entre le paramétre du matériau
déposé et le dernier paramétre mesuré. La Figure 2-36 montre que l'évolution de la
déformation calculée dans le cadre de ce modele reproduit assez fidelement les mesures
expérimentales.
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Figure 236 : Evolution du paramétre dans le plan pour la multicouche de période 1@@rparaison entre le
parameétre calculé par le modele phénoménologique décrit dans le texte (ligne cositieysgrametre
expérimental (cercles).

Pour résumer, un modéle de type Matthews ne permet pas dans notre cas d'expliquer
I'évolution du parametre lors du dépdt de chaque couche, tandis qu'un modele
phénomeénologique permet de reproduire cette évolution. Le modele appliqué suppose une
relaxation du parameétre de type exponentielle, dont la forme exacte dépend du paramétre de
maille de la couche sous-jacente. Remarquons qu'un modele phénoménologique de relaxation
dépendant du désaccord paramétrique, proposé par [Chappert 88], a été appliqué par
[Nakajima 96] pour analyser des mesures de RHEED in situ au cours de la croissance de
Ni/Cu(001). La forme de relaxation proposée est de la forme :

g(h,d)=d e
Les auteurs ne comparent le modéle aux mesures que pour des épaisseurs supérieures a une
épaisseur critiquechnéanmoins aucun palier initial de déformation, indiquant une croissance
pseudomorphe, n'est visible sur la coudfle) présentée. En ce sens, nos résultats sont
qualitativement en accord avec cette étude.

La comparaison quantitative des mesures de parametre et des mesures de courbure
permet d'affiner l'interprétation. Si I'on suppose que le paramétre dans lg, pleaswaé en
RHEED correspond a une déformation élastique du film, avec comme référence le paramétre
du matériau massif, on peut calculer la contrainte associée :

& -

Foot, =M, 2 "% ¢

t; est I'épaisseur du film, et{NMe module biaxial du matériau massif.

76



F (N/m)

Chapitre 2: Mesures in situ des contraintes et déformations en coucssgarce

La Figure 2-37 représente la force par unité de longueur calculée de cette neaniere
comparée a la mesure de courbure.
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Figure 237 : Force par unité de longueur mesurée en courbure et déduite des mesures RiE#HDIépot de
Ni sur Cu, et de Cu sur Ni.

En ce qui concerne la croissance de Cu sur Ni, le calcul de la force a partir du RHEED
est globalement cohérent avec les mesures de courbure. Pour une épaisseur de Cu donnée, la
contrainte mécanique dans le film, déterminée par la courbure, est donc due a la déformation
élastique résiduelle du réseau cristallin mesurée en RHEED.

En revanche, pour la croissance de Ni, la force calculée a partir de la déformation n'est
pas en accord avec celle mesurée en courbure. Au début du dép6t notamment, la déformation
mesurée correspondrait, dans I'hypothése d'une déformation élastique, a une contrainte plus
importante que celle que nous déterminons expérimentalement.

Une explication possible d'un tel comportement est que la variation du paramétre dans
le plan n'est pas due seulement a une distorsion élastique du réseau cristallin, mais aussi a la
présence de Cu dans la couche de Ni. Les atomes de Cu étant plus gros, un tel mélange peut
effectivement conduire a une augmentation du parametre de maille qui permettrait d'expliquer
la déformation importante mesurée en RHEED. La ségrégation de Cu en surface étant
favorable du point de vue énergétique, une remontée des atomes de Cu lors du dépébt, avec un
enterrement progressif par le flux de Ni incident, pourrait expliquer la présence d'une zone de
mélange a linterface. Un tel mécanisme est susceptible de favoriser la relaxation des
contraintes de croissance, puisqu'il va dans le sens d'une réduction du désaccord de maille
entre le dépot et le substrat. Cependant, si cette relaxation existe, les mesure de courbure nous
indiquent gu'elle n'est pas totale. La contrainte déterminée a partir de la courbure peut alors
étre associée a la déformation élastique de l'alliage formé. Il est possible d'extraire pour
chaque épaisseur une concentration de l'alliage permettant de faire coincider les deux types de
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mesures. Pour cela, supposons qu'au cours du dépdt chaque couche d'alliage d'épaisseur
infinitésimale déposée sur la précédente subi une contrainte élastique telle que :

o, =M (C)a/,——ao(c) (2-16)
3(c)

Le module biaxial M de l'alliage et son parameétre libre de contrajtora des
moyennes calculées a partir des valeurs correspondantes pour Ni et Cu, et pondérées par la
concentration de l'alliage c. La contraimteest une contrainte incrémentale, qui est déduite
des mesures de courbure en appliquant la relation (2-15) du 84.2;4&sttl@ paramétre de
surface mesuré en RHEED. La résolution de cette équation pour chaque épaisseur donne le
profil de concentration en Cu représenté sur la Figure 2-38.
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Figure 2-38: Concentration en Cu dans la couche de Ni permettant d'accorder les mesurestdgeet de
RHEED.

Un tel profil de concentration correspond a une quantité totale de Cu dans la couche de
Ni équivalente a 34 A. Cette valeur parait trop importante pour étre le résultat d'un mécanisme
de ségrégation de Cu au cours du dépét. Dans le chapitre suivant, nous verrons que dans le
cas de multicouches Au-Ni, un gradient de concentration s'étendant sur 6 plans atomiques
environs, attribué a la ségrégation de Au lors de la croissance de Ni, a été mis en évidence.
Méme si on a s'attend a ce que la solubilité entre Cu et Ni puisse donner lieu a un mélange
plus étendu a l'interface, une telle quantité de Cu dans la couche de Ni parait peu réaliste.

L'extraction du gradient de composition a été réalisée de la maniere la plus simple, et

les hypothéses du calcul peuvent étre mises en cause. Parmi celles-ci, I'application de
I'équation (2-16) suppose que le dépbt de chaque couche d'épaisseur infinitésimale ne modifie
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pas l'état de déformation des plans atomiques sous-jacents. Un tel processus aboutit a
I'existence d'un gradient de parametre et d'un gradient de contrainte dans la couche.

Si I'on suppose que I'ensemble de la couche se réorganise au cours du dépét, la
quantité de Cu extraite sera plus faible. La valeur de 34 A de Cu mélangé doit donc étre
considérée comme une borne supérieure. D'autre part, l'application de la mécanique des
milieux continus a une couche nanométrique d'alliage hétérogene, a partir de caractéristiques
élastiques obtenues par une simple loi de mélange, peut ne pas fournir une bonne
approximation.

Pour les trés faibles épaisseurs de dép6ét, la question de la réorganisation de I'ensemble
de la couche n'est pas aussi importante, ce qui rend plus fiable la valeur de la composition
initiale sur la Figure 38, soit 50% en Cu environ. Or pour un alliage de concentration 50%,
la contrainte de cohérence théorique lors de I'épitaxie sur une couche de Cu est 2.13 GPa. La
contrainte dans le film au début du dépo6t, déduite de la tangente a l'origine sur la courbe de la
Figure 2-35, est égale a 95% de cette valeur théorique. L'accommodation du parametre de
maille lors des premiers stades du dép6t de Ni sur Cu, serait donc essentiellement assurée par
la croissance d'un alliage &MNiso pseudomorphe. Remarquons néanmoins que nous n'‘avons
pas pris en compte les contraintes de surface dans cette étude, et qu'elles peuvent nuancer les
conclusions portant sur les premiers stades de la croissance.

La formation d'un alliage dans des multicouches Cu-Ni a déja été suggérée par
[Ramaswamy 98] pour expliquer une relaxation partielle des contraintes de cohérence.

Dans tous les cas, méme si I'on admet I'occurrence d'un mélange lors du dépdt de Ni,
d'autres mécanismes de relaxation des contraintes, pouvant étre actifs dés les premiers stades
du dépot, doivent étre invoqués pour expliquer les mesures sur les deux types d'interfaces. En
effet, sur l'interface Ni/Cu, le profil de concentration de la Figure 2-38 permet de rigzoncil
les mesures de RHEED et de courbure, mais ne donne pas la raison pour laquelle I'alliage ne
croit pas de maniére pseudomorphe. En ce qui concerne Cu déposé sur Ni, un mécanisme de
relaxation des contraintes apparaissant dés les premiéres monocouches atomiques a été
proposé [Nedelmann 97]. Les auteurs se basent sur des observations en microscopie a effet
tunnel et une analyse du profil d'intensité des taches de diffraction d'électrons lents (SPA-
LEED). lls observent des bandes a la surface dans deux directions perpendiculaires, et en
déduisent un déplacement vers la surface des atomes contenus entre deux plans {111}
formant un "V" (Figure 2-39).

Ce mécanisme, qui serait amorcé par le positionnement d'une chaine d'atomes de Ni
sur des sites d'adsorption a deux atomes plutét que sur les sites habituels a quatre atomes,
produirait une différence de hauteuth a la surface, qui peut étre observée
expérimentalement.
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Figure 239 : Modéle de relaxation des contraintes
i en compression dans Cu/Ni(100) proposé par
T_IUUI [Nedelmann 97]. Les atomes du substrat de Ni sont
représentés en blanc. Les atomes de Cu représentés
en gris foncé sont en épitaxie pseudomorphe, et les
plus clairs sont décalés pour permettre la
relaxation.

En résumé l'évolution des contraintes et des déformations lors de la croissance de
couches et de multicouches Cu-Ni a été déterminée, par mesure de courbure et par RHEED.
Lors de la croissance de Cu sur Ni et de Ni sur Cu, la cohérence des réseaux cristallins est
conservée a l'interface. Néanmoins aucun régime totalement pseudomorphe n'est observé, une
relaxation partielle se produisant dans les deux cas des les premiers stades du dépot. Un
modele de relaxation de type Matthews ne permet pas d'expliquer I'évolution du paramétre
dans le plan. Apres le dép6t de plusieurs bicouches, le parametre moyen dans la multicouche
tend vers le paramétre adopté par une couche d'alliage d'épaisseur et de composition
équivalentes. Si les mécanismes de relaxation ne peuvent étre déduits des mesures, la
déformation résiduelle dans les couches de Cu mesurée en RHEED peut étre reliée
quantitativement aux contraintes mesurées en courbure. Ce n'est pas le cas dans les couches
de Ni, et il est nécessaire d'invoquer l'existence d'une zone de mélange a &inteafac
formation d'un alliage lors du dépot, probablement due a la ségrégation du Cu, permettrait une
diminution des contraintes de croissance en diminuant le désaccord paramétrique.

Une étude approfondie de la structure des interfaces est nécessaire pour mieux
appréhender les mécanismes de relaxation. Des analyses par microscopie €électronique en
transmission sont en cours. Elles devraient permettre d'étudier la structure des couches et des
interfaces (diffraction et haute résolution), et de sonder le profil de composition aux interfaces
(spectroscopie de pertes d'énergie).
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CHAPITRE 3
Structure, ordre local et composition aux
interfaces : diffusion des rayons X

Ce chapitre traite de I'étude de multicouches Au/Ni en diffraction anomale des rayons
X et en spectroscopie d'absorption X (EXAFS). Les résultats obtenus sont confrontés aux
conclusions des études précédentes menées au laboratoire sur ces échantillons.

Il a été montré expérimentalement qu'un mélange s'étendant sur quelques plans
atomiques au voisinage des interfaces était possible dans les multicouches Au/Ni [Baker 94,
Labat 2000, Schweitz 2000], malgré la tres faible miscibilité des deux constituants (inférieure
a 1 at.%) a température ambiante [Massalski 90]. Notamment, dans le cas de multicouches
d'orientation (001) déposées par épitaxie par jet moléculaire, une croissance pseudomorphe du
nickel est permise par un mélange des deux espéces a l'interface [Bayle-Guillemaud 98]. Ce
mécanisme permet une relaxation des contraintes accumulées dans le film, du fait de la
différence de parametre de maille de 15% entre les deux matériaux.

Dans le systeme Au/Ni, la présence d'une lacune de miscibilité semble liée a I'énergie
de distorsion du réseau cristallin plutét qu'a I'énergie d'interaction entre atomes [Massalski
90]. La présence d'une contrainte due a I'épitaxie peut abaisser la lacune de miscibilité vers
des températures plus basses, et une tendance a la mise en ordre du systeme Au/Ni a été mise
en évidence, de maniére expérimentale et théorique, pour des films d'alliage orientés (001)
obtenus par épitaxie [Abadias 2000].

La présence de la surface peut également jouer un réle sur la formation d'un mélange.
D'une maniére générale, des calculs effectués par [Tersoff 95] suggéerent que la différence de
taille des atomes peut favoriser a la fois la démixtion en volume et la formation d'un alliage en
surface. D'autre part, la différence entre les énergies de surface de Au et Ni calculées par
[Streitz 94] pour l'orientation (111) est de 0.7 J/m?, celle de Au étant la plus faible. Les
prévisions théoriques indiquent une énergie de ségrégation dans le systeme Au/Ni favorisant
la remontée de Au en surface [Ruban 99], avec selon [Good 2000] un profil de concentration
oscillant pour les plans sous-jacents. Les résultats expérimentaux sur la ségrégation
d'équilibre dans le systtme Au/Ni sont plus rares dans la littérature. Un enrichissement en or
de la face (111) d'alliages AuNi dilués en or a été mesuré par spectroscopie Auger [Williams
73]. Pour l'orientation (110), la structure d'une couche d'or ségrégée a la surfaaéagjan
dilué en or été étudiée en détail par [Kuk 87]. D'autre part, [Pleth Nielsen 93] ont observé en
microscopie a effet tunnel que malgré la trés faible solubilité de Au dans Ni, un alliage de
surface se forme a température ambiante lors du dépot de Au sur Ni(110). Pour ce qui est de
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la limite diluée en nickel, le dépbt de Ni & température ambiante sur une surface d'or (110)

conduit également selon [Hugenschmidt 96] a la formation d'un alliage de surface conduisant

a l'enterrement des atomes de nickel. La formation de l'alliage serait favorisée par la présence
dlots.

Les propriétés du systeme Au/Ni a l'origine de ces comportements (notamment un fort
désaccord de parametre de maille, une tendance a la démixtion en volume a basse température
et une énergie de surface plus faible pour I'or) sont susceptibles de jouer un réle important lors
de la croissance.

Les études menées au laboratoire sur des multicouches Au/Ni (111) permettent de
supposer que lors du dépbt a température ambiante par épitaxie par jet moléculaire, il se
produit un mélange chimique aux interfaces créées lors du dépét de Ni sur Au (que nous
désignerons par Ni/Au par la suite). Ce mélange ne se produit pas aux interfaces créées lors
du dépbt de Au sur Ni (interfaces Au/Ni). Rappelons que la miscibilité a I'équilibre est trés
faible a température ambiante. De plus, l'estimation des longueurs de diffusion a partir des
coefficients d'hétéro-diffusion [Adda 66] a cette température conduit & des déplacements
négligeables devant les distances inter-atomiques, méme pour des durées de plusieurs années.
Il ne s'agit donc pas d'une interdiffusion de volume se produisant pendant le dép6ét ou méme
apres. Ce mélange pourrait en revanche s'expliquer par une ségrégation de 1’or vers la surface
pendant le dép6t, qui permettrait une relaxation importante des contraintes créées lors des tous
premiers stades de la croissance du nickel. Le but de ce travail est de caractériser plus
finement ce mélange de maniére expérimentale, afin de fournir les bases pour une meilleure
compréhension du phénomene.

L'existence d'un tel mélange était déduite de techniques permettant essentiellement de
mesurer des distances inter-atomiques et non des compostions chimiques locales. Afin de
confirmer ou difirmer cette hypothése, nous avons entrepris d’analyser la structure fine des
interfaces par diverses techniques basées sur l'interaction des rayons X avec la matiere :

» tout d'abord la diffraction en condition de réflexion, en exploitant I'effet anomal afin
d'augmenter la sensibilité a la structure "chimique" des interfaces;

» ensuite I'EXAFS (Extended X-ray Absorption Fine Structure), afin de sonder
I'environnement local des atomes.

Nous rappelons tout d'abord les résultats déja obtenus sur ces multicouches; ils

constituent le point de départ de ce travail. Les résultats expérimentaux et les simulations
numeériques qui ont permis leur analyse sont ensuite présentés.
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7. Rappel des résultats obtenus sur les multicouches
Au/Ni

Les multicouches étudiées dans ce chapitre ont fait I'objet d'un certain nombre d'études au
laboratoire présentées dans [Labat 98, 99, 2000]. Nous approfondissons ici les analyses
antérieures en nous concentrant plus particulierement sur la structure et la chimie des
interfaces. Il parait donc utile de faire un bref rappel des résultats obtenus.

7.1. Description des échantillons

Les échantillons sont des multicouches Au/Ni déposées par épitaxie par jets moléculaires
sur un substrat de silicium recouvert d'une couche tampon de cuivre. Les dépbts ont été
réalisés au DRF/SP2M/CEA a Grenoble, dans le cadre d'une collaboration avec Alain Marty
et Bruno Gilles. Le vide initial dans la chambre de dépét est d&UTHor, et la vitesse de
dépot est de 1 A/s. La premiére couche déposée est toujours une couche d'or. Afin de protéger
les échantillons de l'oxydation, une couche d'or supplémentaire est ajoutée en fin de dépbt.
Son épaisseur est la méme que celle des couches d'or constituant la multicouchei €stelle-c
supérieure a 25 A, et de 30 A dans le cas contraire.

Deux séries de multicouches, pour lesquelles seules les épaisseurs d'or et de nickel
différent, ont été fabriquées :

» Une série présentant une superpériode variable (entre 9 et 52 A) et des épaisseurs égales
d'or et de nickel. L'épaisseur totale étant de l'ordre de 1200 A, le nombre de super-
périodes varie entre 133 et 23.

» Une série présentant une superpériode constante égale a 40 A, et un rapport d'épaisseur
Au:Ni variable (entre 4:1 et 1:4). L'épaisseur totale est constante (840 A), le nombre de
superpériodes étant de 21.

Notre étude se concentrera sur trois échantillons de la deuxiéme série, qui sont présentés
dans le tableau suivant :
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AU3Ni1 AUzNiz AUlNig
Proportion Au : Ni valeur
L. 3:1 1:1 1:3 .
en épaisseur nominale :
P&iode (A) 38.7 38.1 38.7 40
Epaisseur totale 840
880-895 855-865 850-900 L
(A (21 périodes)

Tableau 3- 3 : Présentation de la structure des multicouches étudiées. Les valeurs nsestigéduites des
mesures de diffusion aux petits angles, et les résultats de mesures de I'épaisseur totabe patitbdes
différentes [Labat 98] sont indiqués.

Ces échantillons seront désignés pagMu AuNi, et AuNi3 par la suite. L'étude de

la structure et de la texture, effectuée sur I'ensemble des échantillons fabriqués, révéle des
caractéristiques communes. Le cuivre, l'or et le nickel adoptent une structure cubique a faces
centrées. La couche tampon est orientée par rapport au substrat de Si (001) de la maniere
suivante: Cu(100)<011> // Si(100)<010>. L'axe de croissance de la multicouche est 'axe
[111]. Quatre variants d'orientation dans le plan (111), correspondant a la relation
Au,Ni<110> // Cu<110>, sont présents. La dispersion autour de ces orientations dans le plan
est comprise entre 4° et 14° suivant les échantillons.
» Nous résumons les résultats des études effectuées sur ces échantillons, et principalement

I'analyse des déformations en diffraction des rayons X, selon la méthode ges sin2

7.2. Analyse des déformations par diffraction des rayons X

Le but est de déterminer les composantes du tenseur de déformation d'un matériau a
partir de la mesure des distances interplanaires associées a différentes familles de plans.
L'utilisation de la méthode des sjn8lans le cas de films texturés est exposée dans [Clemens
92]. Le principe et la géométrie sont rappelés dans le chapitre 1.

La Figure 3-40 présente les mesures de distances interplanaires pour différentes
familles de plans en fonction de sjn&raduites en parametres de maille, pour les couches
d'or et de nickel. Les valeurs extrapolées ppur 0° ety = 90° donnent la déformation
perpendiculaire et la déformation dans le plan.

Dans le cas de l'or, les distances mesurées peuvent étre interprétées comme une
déeformation élastique anisotrope, avec une contraction dans le plan et une dilatation
perpendiculaire au plan. Cet état de déformation est di a un effet de cohérence partielle du
réseau de l'or avec celui du nickel. En effet, le paramétre de maille de I'or massif est plus
grand que celui du nickel.
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Figure 340: Parametres de maille dans I'or et le nickel déduits des mesures de distances interplapaires a
constant et pour différentes valeurs gesur des multicouches &uNig 4 (figure de gauche) et AuNisz; &
(figure de droite). Extrait de [Labat 98].

En revanche, dans le cas du nickel, les distances mesurées sont toutes supérieures a
celles du nickel massif. Il existe une contrainte de cohérence qui conduit a une déformation
anisotrope du réseau, mais elle est ici superposée a une dilatation isotrope de la maille du
nickel. En séparant ces deux contributions, il est possible d'extraire des mesures présentées
Figure 3-40 le paramétre qu'aurait la maille de Ni si elle ne subissait pas de déformation
élastique. Le résultat est app@i@rametre libre de contrainte, et son évolution pour des
échantillons présentant différentes épaisseurs de Ni est présentée sur la Figure 3-41.
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Figure 341 : Paramétre de maille libre de contrainte dans les couches de ni8ke1€’(e série, superpériode

variable; e : 2°™série, rapport d'épaisseur variable; extrait de [Labat 98]).
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Le paramétre libre de contrainte augmente fortement quand I'épaisseur de nickel
diminue, il augmente par exemple de 10% pour une épaisseur de 6 A. La dilatation de la
maille du nickel a été attribuée a une incorporation d'atomes d'or au cours de la croissance du
film de nickel. Si I'on suppose que le paramétre de maille mesuré est donné par la loi de
Vegard, la concentration d'or dans le nickel atteint 65% pour 6 A de nickel. Dans le systéme
AuNi, la remontée de I'or en surface est favorisée par la différence des énergies de surface
qui privilegie la ségrégation superficielle de Il'or. L'analyse conjointe de la courbure de
I'échantillon et du paramétre de maille dans le plan au cours de la croissance des multicouches
Au/Ni montre que le phénoméne de mélange d'or dans le nickel s‘accompagne d'une
diminution importante de la contrainte de cohérence [Labat 99].

7.3. Syntheése des résultats

Un effet de cohérence partielle entre les deux réseaux cristallins a été mis en évidence.
Il conduit a des contraintes en tension dans le nickel et en compression dans l'or. Néanmoins
le désaccord paramétrique de 14% n'est jamais entierement accommodé par les déformations.

Les distances mesurées dans les couches d'or s'accordent bien avec une interprétation
en termes de déformation élastique. Cette déformation est d'autant plus forte que la couche est
fine. Pour les trois échantillons qui nous intéressentsNAU AuzNip, AuiNis), les
contractions des distances dans le plan varient entre 0.8% et 1.2%, et la contrainte déduite des
déformations est de 'ordre d2 GPa.

Les distances mesurées dans les couches de nickel semblent étre lices a la
superposition de deux effets :

» Une dilatation isotrope de la maille attribuée a une incorporation d'atomes d'or. Elle est de
plus en plus importante quand I'épaisseur de la couche de nickel diminue, et varie de 1% a
4% pour les échantillons étudiés. L'effet de mélange a été attribué a une compétition entre
le flux de nickel incident et une ségrégation des atomes d'or vers la surface au fur et a
mesure du dép6bt.

» Une déformation anisotrope des distances a partir de ce nouvel état de référence, qui peut
étre assimilée a une déformation élastique de l'alliage formé. Ces déformations conduisent
a des modifications des distances beaucoup plus faibles que I'effet précédent (quelques
dixiemes de %)

La diffraction des rayons X permet d'obtenir des mesures moyennes de distances sur
I'ensemble de I'échantillon. Elle ne donne pas directement d'information chimique permettant
de mettre en évidence un mélange a linterface. Les mesures de diffraction d'électrons et de
courbure realisées in-situ pendant la croissance [Labat 99], qui donnent I'évolution du
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parametre de maille dans le plan de surface et de la contrainte dans le film, renforcent
I'hypothése du mélange. Les résultats incitent a penser qu'a la fin du dép6t le mélange est
graduel, et non homogéne sur toute la couche de nickel, mais ils ne contiennent pas de preuve
expérimentale directe de I'existence de ce gradient. La suite de ce chapitre préssntes

en diffraction anomale des rayons X et par EXAFS entreprises pour répondre a ces questions.
Le principe de ces techniques a été présenté dans le chapitre 1.

8. Expérience de diffraction anomale

8.1. Dispositif expérimental

Les expériences de diffraction anomale nécessitent une source de rayons X accordabl
en énergie, qui peut étre obtenue par rayonnement synchrotron. Ce type de source présente de
plus l'avantage de fournir une forte intensité, ce qui permet d'enregistrer un grand nombre de
spectres en un temps raisonnable.

Les expériences ont été realisées a 'ESRF (European Synchrotron Radiation Facility),
sur la ligne de lumiere D2AM [Ferrer 98, Bérar 96, Simon 92], dans le cadre d'une
collaboration avec Hubert Renevier, du laboratoire de cristallographie a Grenoble. Le
rayonnement synchrotron y est produit et exploité de la maniere suivante : des électrons sont
accélérés puis dirigés vers ’anneau de stockage ou ils sont maintenus a une énergie de 6 GeV.

La trajectoire des électrons dans l'anneau est contrdlée notamment au moyen d'aimants de
courbure. Au niveau des aimants, les électrons émettent un rayonnement présentant un spectre
blanc contenant en particulier des rayons X durs. La ligne D2AM est placée sur un de ces
aimants de courbure. En plus des fentes qui permettent de limiter la divergence du faisceau,
deux miroirs placés avant et apres le monochromateur focalisent le faisceau verticalement et
coupent les harmoniques. Un monochromateur, constitué de deux monocristaux de silicium
placés en condition de Bragg pour les plans (111), permet de sélectionner une énergie dans la
gamme 5 - 25 keV, avec une résolution de l'ordre de M&VH = 2.10%). Le premier cristal

est refroidi, et le deuxieme cristal est courbé afin d'assurer une focalisation sagittale du
faisceau. La dimension de tache de focalisation sur 1'échantillon est de 1’ordre de 0.3 X 0.3

mnv.

L'échantillon a étudier est placé au centre d'un diffractometre a 7 cercles. La résolution
angulaire sur tous les mouvements est inférieure a 0.001°, ce qui correspond pour les énergies
et les angles de diffraction que nous avons utilisés & une erreur sur q inférieure 801001 A
configuration que nous avons utilisée est schématisée sur la Figure 3-42 :
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Figure 342 : Schéma du dispositif utilisé sur la ligne D2AM pour la diffraction anomale

Un jeu de fentes horizontales et verticales permet de limiter la surface illuminée sur
I’échantillon. Une feuille de Kapton est placée sur le trajet du faisceau incident afin d’en
diffuser une petite partie, qui est enregistrée par un photomultiplicateur couplé a un
scintillateur. Les variations au cours du temps de I’intensité Ip recue par I’échantillon sont
ainsi enregistrées puis utilisées pour corriger les signaux mesures.
Le diffractomeéetre permet plusieurs mouvements de rotdtioliéchantillon; nous
avons utilisé principalement les mouvementsty qui sont représentés sur le schéma. Deux
détecteurs de rayons X enregistrent simultanément les signaux diffusés. Le détecteur 1
recueille la diffusion élastique. Il peut étre déplacé suivanteR son ouverture est limitée
verticalement et horizontalement par un jeu de fentes. Le détecteur 2, qui est lui en position
fixe, permet de recueillir le rayonnement de fluorescence de 1’échantillon. Comme nous le
verrons par la suite, cette mesure est utilisée pour effectuer des corrections d'intensité. Deux
détecteurs sont disponibles, chacun pouvant étre placé en position « diffraction » ou en
position « fluorescence » :
» Un scintillateur couplé un photomultiplicateur, permettant d’enregistrer des signaux peu
intenses.
» Une photodiode couplée a un électrométre qui permet de couvrir une grande dynamique
(6 ordres de grandeur) grace a un systeme de changement de gamme automatique.
Deux modes d’acquisition ont été utilisés :
» Mode «q variable, E constant:»il s’agit de diffraction symétrique « 6-20 », 1’énergie
incidente est fixée et les positions de 1’échantillon et du détecteur sont incrémentées par
pas angulaires successifs, de maniére a ce que le vecteur de diffustiintoujours
perpendiculaire aux interfaces. Afin de mesurer des effets anomaux sur les différents pics
du spectre de diffraction, des acquisitions sont effectuées pour plusieurs énergies au

voisinage d’un seuil d’absorption.
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4

Mode «q constant, E variable il s’agit de mesurer plus particuliérement 1’effet anomal

sur un pic de diffraction, donc pour un méme vecteur de diffugien pour différentes
énergies. En effectuant une rotation du monochromateur, on balaye un ensemble continu
de valeurs de 1’énergie autour du seuil. Or pour rester en condition de Bragg il faut

vérifier:

2z _4zsingd _ 4zsing

= E 31
d A hc (17

/=

Lorsque 1’énergie varie, donc lorsquel varie, I’angle de Bragg 26 (correspondant a une
distance d donnée) varie également. Pour rester en condition de Bragg, il est donc
nécessaire d’ajuster au fur et & mesure les positions angulaires de I’échantillon et du
détecteur. La relation (3-17) suffirait si le diffractométre était absolument bien réglé
quelle que soit la géométrie. Or pour faire varier I'énergie, des mouvements des miroirs
du monochromateur sont nécessaires, et la position de la tache de focalisation sur
I'échantillon peut varier trés légérement. En pratique on procede donc de la maniéere
suivante : on enregistre des spectres en mapeagiable, E constant » a quatre énergies
différentes autour du seuil, puis on repére les positionsbed'th méme pic sur les
différents spectres. Pour travailler en modg eonstant, E variable » on détermine par
régression linéaire la loi de variation de 8)nén fonction de 1/E. Les coefficients de la
régression sont alors utilisés pour contréler le mouvement de I'échantillon et du détecteur
au cours de la variation continue de I'énergie, et ainsi rester sur une valeur de
correspondant au maximum du pic de diffraction.

Des mesures ont été enregistrées sur deux des multicouches Au/Ni présentant la méme

superpériode et le méme nombre de bicouches, mais des rapports d'épaisseur inverses :

»

»

30 A d'or et 10 A de Ni pour le premier, que nous appellerogliAu
10 A d'or et 30 A de Ni pour le second, que nous appellerogisiAu

Les caractéristiqgues de ces échantillons et les connaissances acquises lors des études

précédentes sur leur structure ont été rappelées au 87. Nous présentons uniqguement les
résultats de diffraction sur ANij, qui a été plus largement traité.

Les expériences se sont déroulées au cours de deux campagnes d'une semaine chacune

a I'ESRF, au seuildde Au (E = 11920 eV) puis au seuil K de Ni. Seuls les résultats au seuil
du nickel (E = 8333 eV) ont été analysés pour l'instant et sont reportés ici. Nowss avon
enregistré des spectres en modgvariable, E constant » a quatre énergies autour du seuil (E
= 8233, 8333, 8343 et 8833 eV), avec pour chaque spectre un psden0205°, ce qui
correspond & un pas grde 0.004 A environ.

Des spectres en mode g«onstant, E variable» ont également été enregistrés, sur la

plupart des pics. Les pas en énergie sont de 2 eV.
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8.2. Corrections d'intensité

Les intensités mesurées grace au dispositif décrit ci-dessus ne sont pas directement
proportionnelles au carré du facteur de structure. Elles sont en effet modifiées par un certain
nombre de facteurs liés aux conditions de I’expérience, qu’il s’agit de connaitre afin de
pouvoir appliquer des corrections. Ainsi I’intensit¢ mesurée pour un vecteur de diffusion et
une énergie donnés par un détecteur placé en position de diffraction présente la forme
suivante :

(0, E)=R(E) - |1,(E).AaLPIF(G,E)’ +1,(E) | (318

» R(E) est la réponse en énergie du détecteur, qui peut étre supposée linéaire pour les
gammes d'énergie considérées.

» lo(E) est I’intensité du faisceau incident.

» A est le facteur d’absorption da a I’atténuation de 1’onde incidente et de 1’onde diffusée
a D’intérieur de I’échantillon. Il s’exprime en fonction de 1’angle d’incidence 6, du

coefficient linéique d’absorption u et de I'épaisseurde la couche étudiée :

2ul .

-=— |sind

A=|1-e s |—— (3-19)
2t

En diffraction anomalel’énergie incidente est proche d’un seuil d’absorption. Le

coefficient d’absorption des atomes anomaux varie donc de manicre brutale, en

atténuant davantage D’intensit¢ diffusée pour les énergies supérieures au seuil.

L’influence de ce facteur sur les spectres n’est donc pas a négliger a priori.

» aest la variation de I’aire éclairée avec 1’angle d’incidence 0 :

A= sing
» L estle facteur de Lorentz. Il est lié a la maniére dont la tache de diffraction tlaverse
sphére d’Ewald. En géométrie symétrique et pour une acquisition par pas constants en
20:
13

sin(26)

» P est le facteur de polarisation, il est lié au caractére anisotrope de la diffusion
Thomson. Or plus de 95% du faisceau émis par rayonnement synchrotron possede une

polarisation rectiligne dans le plan de 1’anneau. Dans notre géométrie (cf. Figure 3-42),
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le plan de diffraction est perpendiculaire au vecteur champ électrique de 1’onde

incidente. Dans ce cas I’intensité diffusée est indépendante de 1’angle, on a donc P = 1.

» I+(E) est le rayonnement de fluorescence émis par 1’échantillon de maniére isotrope,
qui se superpose au signal que 1’on veut mesurer. Il est négligeable pour les pics les
plus intenses mais, de la méme maniére que pour 1’absorption, il peut étre génant pour
les pics les moins intenses du fait de sa variation brutale au voisinage du seuil.

L’intensité mesurée devient :
L —— 2
1(q,E) = R(E)- |O(E)_m(l—e sing j.|F(q, E)" +1,(E) (3-20)

ou / et sont I’épaisseur et le coefficient d’absorption du matériau analysé.

9. Analyse de la structure des interfaces par diffraction
classique et anomale

Les spectres enregistrés dans les deux modes d'acquisition décrits au paragraphe
précédent sont présentés ici. Afin d'analyser ces résultats en terme de diffraction classique
tout d'abord, la forme de l'intensité diffractée a une méme énergie est rappelée (enregistrement
en mode § variable, E constant”). Le principe des simulations est ensuite développé en
s'appuyant sur I'exemple de Au/Ni. Puis les ajustements de la structure a partir des spectres
expérimentaux sont présentés.

De la méme maniere, pour l'exploitation de l'effet anomal (madeohstant, E
variable"), le principe des simulations est exposeé et les résultats des calculs sont comparés aux
spectres expérimentaux.

9.1. Diffraction classique

9.1.1. Diffraction par une multicouche

Du fait de la périodicité de la structure, le spectre de diffraction en condition de
réflexion symétrique d’une multicouche présente une forme particuliere. La Figure 3-43
montre ’exemple d’un spectre enregistré en mode "q variable, E constant” (cf. chapitre 8.1
sur une multicouche Au/Ni. La structure multicouche présente une super-période nominale de
40 A, avec 30 A d'or et 10 A de Ni. Elle est déposée sur un substrat de silicium recouvert
d'une couche tampon de cuivre.
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Figure 343: Spectre expérimental de diffractiéh26 d ‘une multicouche 21 X [ Au(30A) / Ni(10A)/|Cu
(500A)/ Si , pour une énergie incidente de 8233 eV (en échelle logarithmique). Legdradsux indiquent les
positions correspondant aux parameétres des matériaux massifs.

Les études précédentes [Labat 98, 2000] ont montré que la croissance est orientée
suivant [001] pour la couche tampon de cuivre et suivant [111] pour la multicouche. Sur le
spectre, la position de 1’un des pics correspond bien a la distance inter-réticulaire do, dans la
couche tampon de cuivre. En revanche, les positions des autres pics ne peuvent pas étre
déduites des seules distanceg de I’or et du nickel de la multicouche. Il apparait donc que
I’analyse du spectre ne peut pas €tre faite de maniere aussi directe. Nous allons voir qu'il est
nécessaire de prendre en compte le caractére périodique de la structure, qui produit des pics
de diffraction particuliers.

Considérons le cas d’une structure multicouche idéale, constituée d’un empilement
périodique de Q plans atomiques d’un matériau A et ng plans atomiques d’un matériau B
(Figure 3-44). En condition de diffraction symétrique, ce qui a toujours été le cas lors de nos
expériences, la direction du vecteur de diffusion est celle de l'axe z perpendiculaire a la
surface, et les variations d'intensité mesurées ne sont sensibles a la structure que suivant cet
axe. Pour cette raison nous raisonnerons dans tout ce qui suit avec un modeéle "a une
dimension”, la multicouche étant décrite par des plans atomiques homogénes paralléles a la
surface. A chacun de ces plans sont associés une position suivant z et un facteur de diffusion.
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AZ

Figure 344 : Structure en plans atomiques d 'une multicouche A/B idéale. A est la super-période, qui contient
une bicouche, et gsont les distances interfaciales.

Dans tout ce qui suit, nous appellerdmsouchele motif compris a l'intérieur d'une
super-périodeA, et distances interfacialedy; les distances entre les plans atomiques
entourant les interfaces, donc séparant deux sous-couches constituées de matériaux différents.
Les distances interplanaires a I’intérieur de chaque sous-couche sont det d, et les distances
interfaciales sont fixées ad= (ds+dg)/2. La super-période vaut aloks= nada+ngds.

La théorie imématique de diffusion des rayons X permet de calculer 1’intensité

0
diffusée pour un vecteur de diffusigp 0 | normal aux interfaces [Piecuch 90]:
g,
2 2 2
1(a,) =[F(a,)]” =[L(a,)" -|F,(a,) (3-21)

ou Fy(g) est le facteur de structure d’une bicouche et [L(q,)|? la fonction de Laue qui
représente I’interférence des amplitudes diffusées par les N bicouches.
Cette derniére est associée a la périodicité de I’empilement A, elle est donnée par :
L(q,)= sir.l(quA/Z)
' sing,A/2)
Elle présente des maxima proches, puisqu’ils sont distants de 2n/A, et d’autant plus

fins que 1’épaisseur totale NA est importante. C’est 1a I’origine de la modulation périodique
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observée sur le spectre. Notons que s8tng est entier, un de ces maxima correspond a

n,+n N . . .-
q,= %=%ﬁr ou d est la distance moyenne dans I’empilement. Les positions des
pics peuvent alors étre repérés par rapport a ce pic « moyen » :
2 2r
I -~ 3-22
A =P i (3-22)

ol m et p sont des entiers. Les pics sont indexés haetpceux correspondants a
m = 0 sont appelés satellites. Nous ne considérerons ici que le premier ordre de diffraction (p
= 1), et une indexation des pics par m seul sera parfois utilisée. Dans le cas de multicouches
non commensurables {fing non entier) les positions des pics continuent a obéir a (3-22),
mais les positions des derniers satellites d’'un ordre p ne coincident pas avec les premiers
satellites de 1’ordre p+1 [Schuller 90].

Dans le cas d’une multicouche réelle, les informations que I’on peut directement
extraire du spectre de diffraction sont la superpérioée la moyenne pondérée des distances
interplanairesd. En revanche, le nombre de plans atomiques dans chaque copchg) (n
ainsi que ’ensemble des distances interplanaires (dAi avec i=1,..n et dgi avec i=1,..8) ne
peuvent étre déterminés directement. Il est nécessaire pour cela de calculer le spectre pour un
jeu de paramétres, puis de les ajuster afin de reproduire aux mieux I’ensemble des intensités
mesurées.

Le second facteur de (3-21) correspond a I'enveloppe du spectre, c'est donc lui qui
détermine les intensités relatives des pics. Il est associé a la structure du motif qui se répeéte,
c'est-a-dire la bicouche elle-méme. Ce facteur provient des interférences entre les amplitudes
diffusées par les sous-couches de A et de B, il peut étre explicité dans le cas de la multicouche
idéale décrite sur la Figure 3-44:

Fo@)] =|fa] L2+ | L2 +

{(flAle + fZAfZB)co{%jJr(fZAle - flAfZB)sin[%j}LA(q)LB(q) (3-23)

termeinterférerntiel

ou fi = fyj+ify est le facteur de diffusion d’un plan atomique du matériau i (i = A, B),
et |Li|? est la fonction de Laue associée a la sous-couche de i, avec :

L (q,)= Sir_‘(niqzdi/z) i—A.B
sin(q,d, /2)
Les fonctions [lJ2 présentent des maxima pour les valeurs dmutiples de 2/d;, et la
largeur a mi-hauteur de ces pics esfngi. Elles sont donc centrées sur les distances
interplanaires, et elles sont assez larges pour les épaisseurs considdréesyelques
nanometres). Le réle du dernier terme de (B-&%elé terme interférentiel, est d’autant plus

important que le recouvrement des deux fonctions est large. La forme de I’enveloppe
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s’¢loigne alors d’autant plus d’une simple superposition des intensités diffusées par les sous-

couches de A et de B.

Dans notre analyse, pour aller plus loin que I'extraction de la distance moyenne et la
période, il faut étre capable de reproduire par le calcul les spectres expérimentaux tels que
celui de la Figure 3-43e nombreux auteurs s’y sont attelés et ont montré qu'il est nécessaire
de rendre le modele plus réaliste, notamment en introduisant les améliorations suivantes :

» D’une part, il s’agit d’introduire du désordre structural, en considérant que les différents
parametres peuvent maintenant varier autour de valeurs moyennes. Le principal effet
sur le spectre est d’¢élargir les pics et de diminuer leur intensité, leurs positions ne sont
pas affectées et I’extraction de A et d reste valable. On peut calculer I’intensité diffusée
suivant deux approches : soit de maniere analytique en considérant une bicouche
moyenne dont les parametres varient selon une statistigue Gaussienne [Locquet 89,
Fullerton 92]; soit en calculant I’intensité diffusée par un ensemble de bicouches dont
la structure « imparfaite » est simulée par la méthode de Monte Carlo [Gladyszewski
91, Lamelas 91].

»  D’autre part, le facteur de structure de la bicouche peut étre modifi¢ de manicre

significative en introduisant un gradient de structure le long de I’axe de croissance.

9.1.2. Simulation numérique, modélisation du désordre

Le programme SUPREX (SUPerlattice REfinement by X-Ray diffraction) développé
par [Fullerton 92] calcule I'intensité diffractée de manicre analytique en s’appuyant sur une
approche statistique du désordre. En effet, les auteurs ont développé un calcul analytique de
I'intensité diffractée, de maniére analogue a ce qui est présenté dans le chapitre précédent pour
une multicouche "idéale", mais permettant cette fois de rendre compte de l'effet sur le spectre
des écarts de la structure a cette idéalité. Pour cela des parametres sont introduits, afin de
modéliser divers types de modifications de la structure moyenne et de désordre autour de cette
structure. La simplicité du modele est au prix de certaines hypothéses sur les types de
désordre et les lois statistiques suivies par ces parametres, qui sont détaillées par les auteurs.
Ces parametres sont décrits de maniére succincte dans ce qui suit, en prenant comme exemple
nos simulations.

Cette approche analytique du calcul permet non seulement de simuler le spectre de
diffraction d’une multicouche de structure donnée, mais aussi de converger vers le jeu de
parametres qui permet de reproduire au mieux le spectre expérimental grace a un algorithme
d’affinement. En ce qui concerne la modification de la structure moyenne elle-méme, il est
possible d’introduire aux interfaces des gradients de distance interplanaire le long de 1’axe de
croissance, mais egalement des gradients de composition.

Le programme peut étre utilisé pour calculer un profil d'intensité pour une longueur
d'onde choisie par l'utilisateur. En revanche, afin de tenir compte des variations anomales des
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facteurs de diffusion atomique, j'ai adapté le programme pour qu'il puisse effectuer les calculs
a partir d'une base de données créée par l'utilisateur et contenant les corrections anomales
pour I'énergie désirée. J'ai ensuite compilé cette version dans un environnement de type PC en
y intégrant une interface graphique.

La Figure 3-45 montre le spectre simulé par le programme en introduisant, a partir du
modele de la multicouche « idéale », des paramétres de désordre statistique. Ces parameétres
ont été ajustés manuellement de maniere a reproduire I'allure globale du spectre expérimental.
Il s'agit d'un exemple relativement réaliste permettant d'expliciter le réle des paramétres
introduits dans le calcul. Un affinement plus quantitatif, ayant pour but de résoudre la
structure, sera présenté par la suite.

Au 111 Ni 111

10°

—
O
-~
vl

10*

| (a.u.)

10°

10?

2 22 24 26 . 28 3 3.2
a(A™)

Figure 345 : simulation par le programme SUPREX gi¢ctre de diffraction d 'une multicouche Au/Ni avec du
désordre structural. (a) : bicouche seule (factew(dg|?). (b) : multicouche de 21 périodes (I'indexation des
pics est expliqguée § 9.1.1). Energie incidente : 8233 eV.

Il apparait que l'enveloppe associée au facteur de structure d'une bicouche unique est
dominée par la contribution de l'or, ce qui s'explique par son plus grand facteur de diffusion
atomique (par exemple pourR.5 Alet E = 8233 eV fa, = 63 + 7.5i et = 24 + 0.5i). La
forte prédominance des pics 0-ét de la multicouche en est une conséquence. D'autre part,
on peut remarquer qu'un minimum de l'enveloppe coincide avec une valeur de q vérifiant la
relation (3-22) pour m = -2, par conséquent le satelfita'dpparait pas sur le spectre.

Explicitons maintenant les parametres de la simulation :
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Au Ni

Nombre de plans atomiquas 11.8 5.1
dans une couche

Ecart-type sur le 0.9 0.1

nombre de plans(n)
Distance interplanagd 2.364 A | 2.062 A
Ecart-type sur la

distance interfaciale(din) 0.1A

La distance a l'interface entre deux couches adjacentes est prise égale a la snoitié de

: : s e d,, +dy
distances interplanaires a l'intérieur de chacune des coudhes % =2213A.

Plusieurs mécanismes peuvent étre a l'origine de fluctuations structurales dans les
multicouches, par exemple la variation de la vitesse de dépo6t et du mode de croissance, les
dislocations d'interface ou tout autre mécanisme susceptible de rompre la continuité de
structure aux interfaces. Ces causes de désordre aléatoire ont pour effet de diminuer la
longueur de cohérence structurale, définie comme la distance en deca de laquelle les positions
des atomes sont corrélées. Du fait du désordre structural rencontré généralement dans les
multicouches, la longueur de corrélation est en général limitée a quelques pAriddies
possibilité offerte par le programme est d'introduire une longueur de cohérence exprimée en
nombre de bicouches, voire une distribution gaussienne de longueurs de cohérence. Une telle
description s'accorde bien avec une structure présentant des grains dont la taille est de
guelques bicouches, et a lintérieur desquels la cohérence est maintenue. De maniere
empirique, une telle modélisation s'est avérée bien adaptée au cas de multicouches a faible
désaccord paramétrique, ce qui n'est pas notre cas [Fullerton 94].

Dans les calculs présentés par la suite, la cohérence est maintenue sur toute I'épaisseur
de la multicouche. En revanche, le profil d'intensité est calculé en tenant compte non
seulement de la structure moyenne mais aussi de l'amplitude des écarts a cette structure
moyenne. Dans le programme SUPREX, deux types de désordres aléatoires sont introduits
dans le calcul des intensités :

» Un désordre continu sur la distance interfaciale, décrit par une distribution gaussienne
centrée surigl, et de largeus(di;) (Figure 3-46.
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Figure 346: Distribution gaussienne continue des distances interplanaires a l'interface, pouresgtees

din=2.213A eto(d,)=0.1 A.

Cette distribution aléatoire de la largeur des interfaces entre les deux matériaux permet de

rendre compte de la perte d'ordre a longue distance, notamment dans les super-réseaux
présentant un grand désaccord paramétrique [Locquet 88]. Néanmoins dans certains cas
cette description n'est pas satisfaisante pour décrire les spectres de diffusion aux petits

angles avec des valeurs réalistes(th,). Le modéle a donc été complété en introduisant

un deuxieme type de désordre [Locquet 89]:

Un désordre discret sur le nombre de plans atomiques contenus dans chaque couche,
suivant une distribution gaussienne centrée sur n et de lasgeu(Figure 3-47). Cela

revient a dire que I'épaisseur d'une couche varie d'un nombre entier de plans atomiques.

:_ P(nAu) 0.8 :_ P(nNi)

s 06 |

L = L
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Figure 347: Histogrammes représentant la distribution gaussienne discrete des nombres de pfalesda
couches d'or (=11.8, o(na,)=0.9), et de nickel ({=5.1, o(ny;)=0.1).
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Ces deux types de désordre sont cumulatifs, c'est-a-dire que la position d'une couche
par rapport au substrat est donnée par la somme des épaisseurs de toutes les couches et de
toutes les interfaces situées au-dessous d'elle dans I'empilement. L'effet sur les spestres de ce
parametres de désordre est d'élargir les pics de Bragg et d'augmenter l'intensité entre les pics.
L'élargissement dU a la largesifdin;) de la fluctuation de distance interfaciale s'avére Is plu
important; l'influence de la variation discréte des nombres de plans est moins prononcée,
néanmoins elle est plus visible lorsque le désaccord paramétrigue est grand. De plus,
laugmentation du parametegn) pour un matériau conduit a I'élargissement des satellites
correspondant a l'autre matériau.

9.1.3. Affinement de la structure a partir des spectres
expérimentaux

La simulation avec ces paramétres parait reproduire assez bien la forme générale du
spectre expérimental (Figure 3)4@xcepté le satellite?qui n'apparait pas sur le spectre
simulé (Figure 3-45). L'enveloppe associée a la bicouche doit donc étre modifiée. Cela est
possible avec le programme SUPREX par un affinement de la structure suivant I'algorithme
de Levenberg-Marquardt [Bevington 69], qui permet de minimidequi représente I'écart
entre les intensités expérimentalgg et calculéescd., et qui est défini comme :

o tl) L >}2 -

N i=1 exp(l)g

N est le nombre de points du spectre expérimentalgst un exposant permettant de
donner plus ou moins d'importance aux faibles intensités. La valeur typique est 0.5, nous
avons utilisé 0.75 pour tous les affinements afin d'augmenter le poids des pics moins intenses.

Pour effectuer des affinements, il est nécessaire d'appliquer des corrections d'intensité
sur les spectres expérimentaux (cf. 8.2). Puisque I'énergie est fixe, seules s'imposent les
corrections qui dépendent de g, c'est-a-dire la variation de I'aire éclairée, le facteuntie Lore
et I'absorption. Les spectres présentés dans ce qui suit sont tous corrigés de ces effets.

Les mesures de RHEED et de courbure en cours de croissance, puis de diffraction des
rayons X, ont montré l'existence de déformations moyennes dans le nickel trop importantes
pour étre interprétées en termes de contraintes élastiques, et suggerent la présence d'or dans
les couches de nickel [Labat 98, 2000]. Néanmoins aucune mesure n'a permis d'apporter une
preuve directe de l'existence de ce mélange pour les multicouches (111) étudiées dans ce
travail. Par ailleurs le caractére graduel du mélange, qui est en meilleur accord avec les
résultats obtenus qu'un mélange homogene sur toute la couche de nickel, demande a étre
conforté. Selon le cas, on s'attend a un profil de distances interplanaires lui aussi uniforme ou
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graduel. Nous avons essayé de répondre a ces questions en affinant la structure a l'aide du
programme SUPREX.

Pour cela, le programme propose plusieurs modeéles structuraux. A partir de celui
présenté précédemment, pour lequel les distances sont uniformes a l'intérieur d'une couche, il
est possible d'ajouter au niveau des interfaces des gradients de distance suivant l'axe de
croissance. Un deuxiéeme modéle permet d'introduire un gradient linéaire de concentration sur
chaque interface, couplé a un gradient de distance. Mais voyons tout d'abord s'il est possible
de reproduire le spectre avec la structure la plus simple, c'est-a-dire en procédant a un
affinement des parametres a partir de la simulation précédente (Figure 3-45). Le résultat est
présenté sur la figure suivante :

expérimental - 110°F
calculé

----@--- expérimental
calculé

26 ()

Figure 348: Affinement de la structure de I'échantillonNiy, a partir d'un modeéle de multicouche "idéale". La
figure de gauche montre I'ensemble du spectre en échelle logarithmique, et celle dendagitendissement en
échelle linéaire. Energie incidente : 8815.¢%= 2.0.

Il apparait sur la figure de droite que les deux pics les plus intenses sont mal ajustés.
D'autre part, sur la figure de gauche, la forme du-Riest elle aussi mal reproduite. Enfin,
cette solution est au prix d'un renforcement de 30% du facteur de diffusion des plans de
nickel, et & une proportion de nickel de 34% au lieu de la valeur nominale de 25% (10A de Ni
et 30A de Au). Ces valeurs sont difficiles a justifier mais tendent & augmenter le poids du
nickel dans le calcul. Le facteur de diffusion de Au étant bien supérieur a celui de Ni, nous
avons essayé de remplacer, avec le méme modele, la couche de Ni par une couche d'alliage
NigoAuzo. Le résultat est présenté sur la figure suivante :
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®  expérimental 110°

calculé

----@--- expérimental
calculé

T RS B jasot?” A
" 0
30 35 40 33 335 34 345 35 355 36 36.5

20 (°) 20 (°)

Figure 349 : Affinement de la structure de I'échantillonsNii, a partir d'un modéle de multicouche "idéale" en
remplagant la couche de Ni par un alliagediu,. Energie incidente : 8815 ey? = 2.2.

On retrouve exactement les défauts de l'affinement précédent, le fait de considérer un
alliage homogéne d'or dans la couche de nickel n‘améliore pas sur les zones "critiques" du
spectre.

Aucun des deux affinements précédents n'étant satisfaisant, il apparait qu'un modele sans
gradient aux interfaces, méme si I'on autorise un mélange homogéne de 20% d'or dans le
nickel, ne permet pas de reproduire certaines caractéristiques du spectre mesuré. Il est donc
nécessaire d'introduire un gradient de structure sur une interface ou sur les deux. Nous avons
suivi cette démarche, sans postuler a priori I'existence d'un mélange. Il s'agit donc de tester
I'effet d'un gradient de distance seul, puis d'un gradient de concentration couplé a un gradient
de distance. Deux modeles structuraux permettant un calcul analytique sont proposés dans le
programme :

9.1.3.1. Modéle "gradients"

A partir du modeéle précédent incluant des parametres de désordre statistique, des
gradients peuvent étre introduits sur les distances interplanaires au-dessus et au-dessous des
deux interfaces A/B et B/A, le profil de distance d'une couche A étant alors décrit comme su
la Figure 3-50:
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d,+Ad,,
d,+Ad, e
d,+Ad,,e2

dA
dA
d,+Ad, e

d,+Ad,, e«

d,+Ad,,

Figure 350: Profil de distance a l'intérieur d'une couche (matériau A) dans le modelditgra".

Chaque gradient modifie trois distances suivant une loi exponentielle, et il est décrit
par deux parametres : I'écart maximal de distakgteet la rapidité de la décroissance de
I'exponentiellea. Un seul parametre. est défini pour les deux gradients (inférieur et
supérieur) d'une méme couche de matériau. Pour une bicouche, I'ensemble des 4 gradients est
donc décrit par 6 parametresa( as, Adai, Adaz, Adgi, Adgy). Ces parameétres peuvent étre
fixés ou laissés libres dans la procédure d'affinement, de la méme maniére que tous les autres
parameétres décrivant la structure moyenne et les fluctuations statistiques. Le meilleur
ajustement obtenu en optimisant conjointement I'ensemble des parametres est présenté Figure
3-51:

* experimental
calculé

----@--- experimental
calculé

33 335 34 345 35 355 36 365
269 26(%)

Figure 351: Affinement de la structure de I'échantillonsNi, a partir du modéle "gradients”. Energie
incidente 8815 e\4*=1.5.
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Les parametres moyens et de désordre obtenus par I'affinement sont les suivants :

Au Ni
Nombre de plans atomiquas 11.9 4.9
o(n) (0.9) (0.2)
Distance interplanaire 2.373A | 2.095A
Ecart-type sur la distance
interfaciales(din) 0.15A

Dans le cadre de ce modele, le programme tient compte de gradients affectant les trois

distances de chaque c6té des interfaces Au/Ni et Ni/Au. Les profils de distance autour des
deux types d'interface, déduits des paramétres de gradient décrits précédemment, sont
schématisés sur la Figure 3-52:
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a=0.1
* [Ni]
)

interface Ni sur Au
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®
6\ AdNn:0.0GA
, » 0=0.1
interface . “ d (A)
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Adpg=-021A @
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Figure 352 Profils de distance suivant la direction de croissance, aux interfaces Ni/AuNit Aéduits de
I'affinement. Chaque point correspond a une distance entre deux plans.

L'affinement donne donc une structure présentant les caractéristiques suivantes :

4

Au voisinage de l'interface résultant du dép6t de Au sur Ni, assez peu de modifications
des distances suivant l'axe de croissance.
Au voisinage de linterface résultant du dépdt de Ni sur Au, des distances contractées
dans Au, et des distances allongées Ni.

Il est donc possible de reproduire le spectre de maniere satisfaisante avec une structure

présentant uniguement des gradients de distance aux interfaces, ces dernieres restant toutefois
abruptes du point de vue chimique. Il est intéressant de voir si cela est également possible
avec une structure présentant a la fois des profils de distance et des profils de concentration
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graduels aux interfaces. Cette étude est possible avec SUPREX, qui propose un modele
appelé interdiffusion, mais que nous appellerons "mélange” pour ne pas présager du
phénomene physique mis en jeu.

9.1.3.2. Modele "mélange"

Ce modele permet de simuler une structure présentant un gradient linéaire de
concentration aux interfaces, une concentration moyenne étant affectée a plaque
atomique parallele au plan des interfaces. Les distances entre plans affectés par le mélange
sont calculées en suivant la loi de Vegard. Pour une position repérée sur la direction de
croissance, le parametre de maille moyen est alors supposé égal a la moyenne des parametres
des deux constituants, pondérée par les concentrations respectives. Le gradient affectant
chaque interface est linéaire et symétrique par rapport a l'interface. Il suffit doncud'un se
parameétre, la largeur de la zone sur laquelle s'étend le mélange (exprimée en ngiane de
atomiques) pour décrire chaque interface.

Le meilleur ajustement obtenu en affinant conjointement tous les parametres est
représenteé sur la Figure 3-53:

¢  expérimental
calculé

----@--- expérimental
calculé

33 335 34 345 35 355 36 365
26 (%) 26(%)

Figure 353 Affinement de la structure de I'échantillonsNi, a partir du modéle "mélange". Energie
incidente 8815 eVy’=1.2.

Les parameétres moyens et de désordre correspondant au meilleur affinement sont
reportés dans le tableau suivant :
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Au Ni
Nombre de plans atomiquas 11.8 5.1
o(n) (0.9) (0.2)
Distance interplanaire 2371 A | 2.067 A

Ecart-type sur la distance
interfaciales(din) 0.15 A

Du point de vue des gradients de concentration, l'affinement converge vers une
structure présentant une interface abrupte dans le cas de Au sur Ni, et un gradient s'étendant
sur une largeur équivalente a 4.6 plans dans le cas de Ni sur Au. Les profils de concentration
aux deux interfaces, ainsi que les gradients de distance associés sont représentés sur la Figure
3-54:

interface Au sur Ni interface Ni sur Au
205 21 215 22 225 23 235 205 21 215 22 225 23 235
d (A d(A)
5 Rl LA LI I'.. _____
R s [ VT EaSohaaeaaaR et e, 9----
1 N -1 M B
| c
R I S K
! =%
1 —'"""""""""""""""_"_"_"_"_"."—"—"—"—" "‘.'"" .g 4.6 plans
1+ ?...-..-..-..-..-..'..'..'. ................. interface ---------- 8
B k=
S8 @ e
- [Ni]
-4 - B--ccaena s T .
S . concentration concentration
L L L L L en Au (%) en Au (%)

0 20 40 60 80 100

Figure 354 : Profils de concentration (et profils de distance associés) suivant la diratgigroissance, aux
interfaces Ni/Au et Au/Ni, déduits de l'affinement. Chaque point donne la concendratlerplan considéré, et
la distance séparant deux plans se lit sur la courbe entre deux points.

Il est donc possible de reproduire correctement le spectre avec une structure présentant
un gradient de concentration associé a un gradient de distance aux interfaces. Les parameétres
extraits sont du méme ordre de grandeur que dans le cas précédent, y compris en ce qui
concerne les parametres de désordre statistique, et le f@%tééﬁni par (3-24) est un peu
meilleur (1.2 au lieu de 1.5). De méme, et de maniére encore plus claire ici, seule l'interface
Ni/Au est affectée.

9.1.3.3. Conclusion

Nous avons effectué des ajustements du spectre expérimental enregistré sur une méme
multicouche, suivant plusieurs modeles structuraux. Un modele sans aucun gradient de
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concentration ou de distance aux interfaces, méme en autorisant un mélange de 20% d'or dans
le nickel, ne donne pas d'ajustement satisfaisant du spectre expérimental.

Les résultats sont bien meilleurs dans les deux cas suivants : avec le modele
"gradients”, qui présente des interfaces chimiquement abruptes et des gradients de distance
aux interfaces, et le modele "mélange" qui autorise un gradient de concentration aux
interfaces accompagné d'un gradient de distance. Les parametres moyens (distances, nhombre
de plans) et les écarts statistiques issus des affinements dans le cadre de ces deux modeles
sont assez proches.

Les affinements montrent qu'une structure présentant un gradient de distance a
I'interface Ni/Au permet de reproduire plus fidélement le spectre expérimental qu'une
structure sans gradient. Le mélange, s'il est responsable de ce gradient, ne serait donc pas
homogene, ce qui est en accord avec les résultats antérieurs [Labat 99]. Cette affirmation doit
étre nuancée : en effet, il est nécessaire pour modéliser des gradients aux interfaces
d'introduire des parametres supplémentaires dans l'affinement (6 pour le modele "gradients” et
2 pour le modele "mélange"), et le seul fait d'augmenter le nombre de degrés de liberté dans
l'affinement pourrait participer a I'amélioration du factgtir Néanmoins, les deux modéles
autorisant des gradients parviennent, en modélisant les interfaces de maniere différente, a des
profils de distance présentant des caractéristiques communes. L'idée d'une structure moyenne
commune (en termes de distances interplanaires) pour laquelle [linterface Ni/Au
exclusivement est graduelle, et vers laquelle convergent les deux modéles, se trouve donc
renforcée.

Il est important de signaler que l'interface résultant du dépét de Au sur Ni n'est pas
perturbée avec un modele et tres peu avec l'autre. En revanche, l'interface mhsulégit
de Ni sur Au est affectée avec les deux modeles. De maniére qualitative, cette conclusion est
en accord avec les études précédentes [Labat 98, 2000], qui suggerent un phénomeéne
d'incorporation des atomes du substrat lors de la croissance de Ni, qui n'apparait pas lors de la
croissance de l'or.

Parmi les deux modéles autorisant des gradients aux interfaces, il est difficile de
favoriser l'un plutét que l'autre, le seul argument étant la Iégére différence du feicesur
faveur du modele avec un mélange graduel a l'interface. La question de l'existence d'un
mélange chimique reste donc ouverte. Nous avons vu au chapitre 1 que la diffraction anomale
permet d'améliorer la sensibilité a la nature chimique des atomes, en utilisant la diffusion
résonnante d'un des éléments au voisinage de son seuil d'absorption. Il s'agit dans notre cas de
trouver des zones du spectre de diffraction "plus sensibles" a la variation en énergie autour
d'un seuil, et d'approfondir I'analyse a partir de ces zones. C'est I'objet du paragraphe suivant.
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Il est néanmoins intéressant de tenter de comparer les distances interplanaires obtenues
a partir des affinements avec celles de Au et Ni massifs d'une part, et avec les mesures
obtenues précédemment en diffraction des rayons X par la méthode TlegLsipat 98,
2000] d'autre part. Les valeurs des distances interplanaires, en A, sont reportées dans le
Tableau 3- 4 :

matériaul Modeéle "gradients" Modéle "mélange" sinfy
massif | loin de moyen loin de moyen
diip dans: l'interface I'interface
Au 2.355 2.373 2.352 2.371 2.361 2.373
Ni 2.034 2.095 2.125 2.067 2.092 ?

Tableau 3- 4 : Comparaison des distances interplanaires extraites des affinemenesmeux modéles
utilisés, avec les mesures précédentes (DRX, méthode dgs sin

Pour les affinements, on a reporté la distance interplanaire a l'intérieur de la couche,
loin des interfaces, et la distance moyenne calculée sur toute la couche en tenantiesmpt
éventuels gradients. La valeur issue de%ysist extrapolée & partir de la position des pics en
condition de diffraction asymétrique, ou la modulation due a la multicouche n'est pas visible.
D'autre part, les mesures par la méthode dew sioAt délicates dans notre cas du fait de la
faible épaisseur des couches et des recouvrement de pics. De plus, la position d'un pic dans le
cas d'une couche inhomogéene correspond a une moyenne au sens du facteur de structure, qui
ne correspond pas toujours a la moyenne arithmétique [Labat 98].

Pour les couches d'or, la distance a l'intérieur de la couche est supérieure de 0.7%
environ a celle du massif. Cette distance est en meilleur accord avec le résultsfydgsesin
la moyenne arithmétique, et ce pour les deux modeles. De maniére générale, les résultats
tendent a montrer que la plus grande partie de la couche d'or présente une dilatation des
distances interplanaires dans la direction de croissance. Cette dilatation a été reliée dans les
études antérieures a un état de contrainte biaxiale en compression de la couche, qui produit
une contraction des distances dans le plan et une expansion des distances hors du plan par
effet Poisson (cf. §7

Dans le cas du nickel, la mesure n'a pas été possible’enpsior cet échantillon mais
il a été constaté sur tous les échantillons une distance supérieure a celle du massif. De plus,
les mesures ont indiqué que cette distance ne dépendait que de I'épaisseur de la couche de
nickel et pour une multicouche Au(10A) / Ni(10 A) une distance de 2.14 A, correspondant a
une dilatation d'environ 5%, a été mesurée. Aucune comparaison directe n'est possible pour le
nickel, néanmoins les distances extraites des affinements sont toutes supérieures de quelques
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% a celles du massif, ce qui est qualitativement en accord avec les mesuress drirsin2
I'ensemble des échantillons.

Rappelons que dans le nickel la dilatation des distances perpendiculaires est
accompagnée d'une dilatation des distances paralléles, la déformation isotrope attribuée a
l'incorporation d'atomes d'or étant prédominante par rapport aux déformations élastiques (cf.
87). Les affinements confortent l'idée que I'augmentation de la distance interplanaire moyenne
dans le nickel correspond en fait a la présence d'un fort gradient a l'interface Ni/Auti{et a ce
interface uniquement) et non & une augmentation a l'identique de toutes les distances dans la
couche.

Ces analyses nous incitent a supposer un mélange interfacial permettant de rendre
compte de ce gradient de distance, mais nous avons vu que les affinements ne permettaient
pas de fournir une preuve irréfutable de son existence. L'utilisation de la diffusion résonante
des rayons X par les atomes en condition de diffraction, permet de disposer d'une sonde
sensible a la nature chimique des atomes dans des zones de l'espace sélectionnées. Le
paragraphe suivant présente les résultats obtenus lors de l'analyse des interfaces au moyen
d'une technique utilisant ce principe, la diffraction anomale.

9.2. Diffraction anomale

9.2.1. Simulations avec deux modeles d'interface

Afin d'exploiter I'effet anomal, nous nous intéressons a la variation de l'intensité des
pics de diffraction quand I'énergie varie autour d'un seuil d'absorption d'un des éléments. Une
approche, initiée par [De Santis 92], consiste a utiliser les spectres de diffraction a différentes
énergies pour en extraire les variations anomales. Celle que nous avons suivie a été
d'enregistrer des spectres en maglednstant, E variable" (cf. § 8.1), sur le méme échantillon
que précédemment, au seujlde Au et au seuil K de Ni. En calculant la forme attendue pour
de tels spectres a partir des deux modeles d'interface présentés au paragraphe précéedent, et en
les comparant aux résultats expérimentaux, nous serons en mesure de départager ces deux
modeles sur le point non élucidé : la présence ou lI'absence de mélange a l'interface Ni/Au.

Il est possible de prévoir la forme de ces spectres a partir d'une structure donnée, en
tenant compte dans le calcul de l'intensité diffractée de la variation des facteurs de diffusion
atomiques avec I'énergie (cf. chapitre 1). Dans le cas des multicouches, nous agans vu
§ 9.1.1 que l'intensité des pics est déterminée par le facteur de structure de la bicouche, qui est
le motif qui se répéete périodiguement, et que la périodicité de la structure est uniquement
responsable des modulations observées sur le spectre. Il suffit donc, puisque les variations
anomales des facteurs de diffusion atomiques de I'or et du nickel sont connues [Sasaki 89], de

110



Chapitre 3: Structure, ordre local et composition aux interfaces : diffde®rayons X

calculer le facteur de structure d'une seule bicouche en fonction de I'énergie pour une valeur
de g donnée. La courbe obtenue est comparée au spectre experimental enregistré en mode "q
constant, E variable" sur le sommet d'un pic de la multicouche. On suppose dans cette analyse
que lintensité au sommet du pic est proportionnelle a l'intensité intégrée du pic, @ui est |
grandeur habituellement utilisée en cristallographie.

Nous avons vu que lintensité diffractée I(q,E) par une bicouche idéale peut étre
décomposée en une contribution de l'or, une contribution du nickel et un terme d'interférence
(équation (3-23)). Dans notre cas, comme le montre la courbe (a) sur la Figure 3-45, ces
différents termes ne sont pas séparés en ( : en effet, les largeurs de chaque contribution
conduisent a un recouvrement important entre ces trois termes, avec de plus une
prédominance de l'or. Dans le cas ou l'on modifie la structure d’une interface, le calcul
devient plus complexe et il est difficile de localiser a priori les zones en q pour lesquelles les
variations anomales présenteront une plus grande sensibilité a cette interface. Il est donc
nécessaire d'avoir recours a des simulations numériques pour plusieurs valeurs de q

correspondant aux pics de la multicouche.

Notre but étant ici de départager deux types de structure ne différant que par le
mélange a linterface Ni/Au, deux modeles simplifiés de bicouche ont été utilisés, afin de
prévoir des comportements "extrémes" a partir des simulations. Ainsi les nombres de plans
sont arrondis aux valeurs entiéres, le nombre de plans de mélange graduel est porté a 6 et
aucun parametre de désordre statistiqgue n'est pris en compte. Les deux modéles de bicouche
utilisés sont décrits plan par plan sur la Figure 3-55, avec pour chaque structure les profils de
concentration et de distances interplanaires le long de 'axe z.

Dans les simulations, le facteur de structure est calculé a partir de la structure plan par
plan, en affectant a chaque plan une cote z, calculée a partir des distances interplanaires, et un
facteur de diffusion. Pour un plan contenant les deux éléments, on suppose que le facteur de
diffusion est une moyenne pondérée par les concentrations en chaque élément.

Les calculs ont été faits en collaboration avec Hubert Renevier et Stéphane Grenier au
laboratoire de cristallographie a Grenoble. Le programme utilisé, DPU, utilise un langage
spécifigue développé par P.Wolfers pour la modélisation et l'affinement de tout type de
données [Wolfers 90]. Le résultat des simulations pour I'ensemble des pics de la multicouche,
avec les deux modeles, est reporté sur la Figure 3-56.
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Modéle "gradients”
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Figure 355 : Modéles structuraux simplifiés (sans et avec mélange a l'interface Ni sur Au) utilisda po
simulation des spectres en modgecbnstant, E variable". Tous les gradients s'étendent sur 6 plans. L'interface
Au/Ni est abrupte.

112



Chapitre 3: Structure, ordre local et composition aux interfaces : diffde®rayons X

Modeéle “aradients”
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Figure 356 : Simulations des spectres "q constant, E variable", représentant la varigitinténsitéau
sommet des pics de diffraction de la multicouche au seuil K de Ni. Les deux modeéles de stni@uphicteés
dans le texte.
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Il apparait que la forme des spectres est comparable pour la plupart des pics, et
particulierement dans le cas des pics les plus intenses (irdic6s+1). En revanche, deux
satellites ont un comportement radicalement différent suivant le modéele :eele +2. La
forme du spectre correspondant au3cest elle aussi Iégérement différente suivant les deux
modéles. Ce sont donc ces trois satellites, mais surtout les deux premiers, qui nous
permettront de trancher a partir des résultats expérimentaux. Néanmoins, il est préférable de
vérifier au préalable la qualité de l'accord entre les spectres calculés et les spectres mesurés
sur les autres pics. Pour comparer les résultats expérimentaux a ces prédictions, il est
nécessaire de corriger les mesures des facteurs instrumentaux.

9.2.2. Spectres expérimentaux : corrections d'intensité

Les facteurs qui peuvent modifier l'intensité mesurée par le détecteur ont été explicités
au chapitre 8.2, et sont résumés par la formule (3-20). Ceux auxquels il faut préter attention
ici sont ceux qui varient avec I'énergie. L'intensjtédu faisceau incident étant enregistrée au
cours d'un spectre, le spectre est ensuite divisg(fgr L'efficacité du détecteur, ainsi que le
facteur de Lorentz L, sont assimilés sur cette gamme d'énergie a une fonction affildeajusta
Les facteurs pouvant affecter la forme des spectres sont donc le rayonnement de fluorescence
et I'absorption.

9.2.2.1. Soustraction de la fluorescence

Lors des mesures, un détecteur est placé en position fixe et en dehors des conditions de
diffraction ("détecteur 2" sur la Figure 3-42). Cela permet d'enregistrer le signal de
fluorescence, mais ne peut étre utilisé directement pour appliquer une correction sur les
spectres. En effet, les intensités ne sont pas directement comparables du fait des conditions
géométriques trop différentes (distance échantillon-détecteur, angle solide de collection,
ouverture des fentes).

Afin de connaitre précisément le rayonnement de fluorescence émis par I'échantillon,
Nous avons enregistré sur certains pics, paralléelement aux spectres précédents, un autre type
de spectre : les conditions expérimentales sont strictement les mémes, excepté un basculement
de I'échantillon de 6° suivant I'axe(cf. Figure 3-42). Ainsi ce n'est pas l'intensité diffractée
qui est enregistrée par le détecteur, mais uniquement le rayonnement de fluorescence.
L'intensité mesurée dans ces conditions géomeétriques tres proches des conditions de
diffraction, fournit une bonne mesure du rayonnement de fluorescence qui se superpose au
signal que I'on cherche a mesurer, et permet d'appliquer des corrections.

La Figure 3-57 présente, pour deux pics satellites, les deux types de spectre enregistrés
en condition de diffraction et hors condition de diffraction (appelé "fluorescence") :
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Figure 357 : Spectres en mode "q constant, E variable" au seuil du nickel sur 2 picérdetidifi (-2 et +3) de
la multicouche. Comparaison entre le signal mesuré en condition de diffraction eomaison de diffraction
(fluorescence).

Il apparait que la contribution du rayonnement de fluorescence a l'intensité mesurée
n'est pas négligeable pour ces deux pics, une soustraction du signal de fluorescence s'avere
donc nécessaire avant de les exploiter. D'autre part, la fluorescence est plus faiblgigour le
+3 (noter les échelles différentes sur la figure). Etant donné qu'il correspond a une plus grande
valeur de q, cet effet peut étre attribué a une diminution de l'aire éclairée par le faisceau sur
I'échantillon lorsque I'angle d'incidence augmente. Pour les valeurs de q intermédiaires (pics
1, 0, +1), le signal de fluorescence est donc compris entre les deux précédents. Or l'intensité
de ces trois pics est supérieure d'au moins un ordre de grandeur a celle du pic -2. La
contribution du signal de fluorescence est donc négligeable sur ces trois pics, qui sont les plus
intenses du spectre. En revanche, une soustraction du signal de fluorescence est nécessaire
pour tous les autres pics.

9.2.2.2. Correction d'absorption

Pour corriger les spectres des effets d'absorption, il est nécessaire de connaitre le
coefficient linéique d'absorptiagn de la multicouche. Une premiére approximation consiste a
calculer un coefficienp "théorique” en faisant une moyenne des coefficients d'absorption de
Au et de Ni, pondérés par les épaisseurs. Les coeffiqiedeschaque élément peuvent étre
calculés pour chaque énergie a partirAf§E) (cf. Annexe 1), qui est disponible dans les
tables. On obtient alors le comportement de la courbe (a) sur la Figure 3-58, avec une
discontinuité au seuil. Néanmoins, il s'agit de coefficients se rapportant a des sections
efficaces d'absorption calculées pour des atomes isolés, et comme nous l'avons vu au chapitre
1 le cas d'atomes dans un cristal réel est assez différent: la montée du seuil est plus
progressive du fait de la largeur des niveaux d'énergie, et des oscillations sont visibles apres le
seuil. Une correction avec un coefficient d'absorption dont la forme est approximative au
voisinage du seuil risquerait de modifier artificiellement la forme du spectre expérimental
dans cette zone.
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Ainsi pour bien décrire le seuil, il est plus précis d'utiliser des grandeurs mesurées sur
nos échantillons. Comme nous l'avons vu, le signal de fluorescence est proportionnel a
I'absorption. Or nous avons mesuré le rayonnement de fluorescence pendant I'enregistrement
des spectres. Nous pouvons donc utiliser ces données pour extraire un coefficient d'absorption
"expérimental”. Cependant, du fait des nombreux facteurs pouvant varier avec I'énergie au
cours de l'expérience, la fluorescence ne constitue pas une mesure absolue de l'absorption. La
valeur de l'absorption de la multicouche loin du seuil étant connue grace au calcul de
“théorique”, il suffit d'appliquer des opérations linéaires sur le spectre de fluorescence pour
faire coincider les deux branches extrémes avec cellgs"tteorique”. On obtient alors la
courbe (b) de la Figure 3-58.
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Figure 358 : Coefficient linéique d'absorption de Figure 359: Facteur d'absorption A affectant

l'intensité du pic-2, calculé a partir du coefficien
d'absorption "expérimental" de la multicouche

la multicouche. (a)u "théorique" calculé & partir
des coefficients d'absorption atomiques. {b):
"expérimental” extrait des mesures de fluorescenc
et ajusté.

Le facteur d'absorption A affectant les mesures est ensuite donné par I'équation (3-19).
Le calcul de A a partir du coefficient d'absorption "expérimental” donne, pour {& par
exemple, une courbe présentant une chute de quelques % seulement. Cette derniére traduit
I'atténuation de lintensité due a l'accroissement de I'absorption des rayons X par le nickel
apres le seuil (Figure 3-59). La faible amplitude du saut peut s'expliquer par la relativement
faible proportion de nickel dans la multicouche d'une part, et par la faible épaisseur de
I'ensemble du dépobt d'autre part (de l'ordre de 80 nm). La conséquence est quetiancorrec
d'absorption ne sera significative que sur les spectres présentant des variations au seuil de
I'ordre du % ou moins.

116



Chapitre 3: Structure, ordre local et composition aux interfaces : diffde®rayons X

9.2.3. Analyse des spectres expérimentaux

Le temps d'expérience sur les grands instruments étant limité, les spectres en mode "q

constant, E variable” n'ont pas été enregistrés sur tous les pics de la multicouche. La
simulation nous a montré que les plus intenses sont les moins sensibles a la structure, donc
nous n‘avons pas enregistré de spectre sur les-pies0. Les résultats des mesures pour les

autres satellites sont représentés sur la Figure 3-60. La correction de fluorescence a été
appliquée sur tous les spectres sauf celui correspondant au pic +1, car elle est alors
négligeable. L'effet de I'absorption a été systématiquement corrigé.

Les observations suivantes peuvent étre faites :

4

Les spectres expérimentaux corrigés présentent un aspect moins "pointu” au passage du
seuil que les spectres calculés, et présentent des oscillations d'intensité. Cela s'explique
par le fait que les corrections anomales prises en compte dans le calcul de l'intensité
diffractée sont des grandeurs calculées pour un atome isolé. Or elles présentent dans le cas
d'un atome au sein d'un cristal, de la méme maniere qu'en EXAFS (cf. chapitre 1), un seuil
moins abrupt dd a la largeur des niveaux d'énergie et des oscillations apres le seuil. Ainsi
les parties réelle et imaginaire du facteur de diffusion atomique, et par conséquent
l'intensité diffractée par I'ensemble des atomes, sont sensibles & I'environnement local. Ces
oscillations, dont I'exploitation fait I'objet de la technique DAFS (Diffraction Anomalous
Fine Structure), peuvent étre négligées dans notre analyse du fait de leur faible amplitude
par rapport aux variations anomales.

Les spectres peuvent étre différents du fait des variations du facteur de Lorentz et de

l'efficacité du détecteur avec I'énergie, qui ne sont pas prises en compte dans les

simulations. Nous avons vu que sur cette gamme on peut supposer ces variations linéaires
et les ajuster. Nous verrons dans le 89.2.5 qu'il est effectivement possible d'obtenir un bon

accord entre les spectres calculés et mesurés en introduisant uniquement une
normalisation par une fonction affine.

D'autre part, il apparait que les corrections affectent plus ou moins l'aspect général des

spectres, selon l'intensité d'une part et la position en g d'autre part. Mais ces modifications ne

modifient jamais de maniére radicale le comportement des pics au passage du seuil, donc la
conclusion quant au modele a retenir n'est pas sensible a I'exactitude des corrections.
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Figure 360 : Spectres expérimentaux enregistrés en mode "g constant, E variable" au deli KLes
spectres bruts sont présentés a gauche, et les spectres apres les éventuelles corrections dec#ugrescen
d'absorption sont représentés a droite avec la méme échelle.

118



Chapitre 3: Structure, ordre local et composition aux interfaces : diffde®rayons X

9.2.4. Comparaison simulation - expérience

La Figure 3-61 permet la comparaison entre les spectres simulés a partir des deux modéles
et les spectres expérimentaux.

La comparaison est directe : la simulation a partir du modéle "mélange”, présentant un
gradient de concentration a l'interface Ni/Au, reproduit beaucoup mieux l'allure des spectres
expérimentaux que le modele "gradients”, pour lequel l'interface est chimiquement abrupte.
Notamment, les pics2 et +2 qui different de maniére qualitative sur la simulation avec les
deux modeles, correspondent sans ambiguité au modele "mélange”.

Néanmoins, ces conclusions ne restent vraies que si une petite modification de la
structure ne produit pas un changement radical de la forme du spectre calculé. Notamment,
pour le pic +2, une série de simulations montre qu'une petite modification du parametre
décrivant le gradient de distance a l'interface produit un changement de l'allure générale du
spectre, aussi bien pour le modeéle "gradients" que pour le modele "mélange”.

En revanche, la forme du pi€ est beaucoup plus stable pour les deux modeles. La
comparaison des allures des spectres expérimentaux et simulés, qui constitue un critere semi-
qualitatif permettant de favoriser le modele "mélange”, n'est réellement fiable que dans le cas
du pic-2.

Il est maintenant possible de chercher plus précisément la structure d'interface qui
reproduise au mieux lI'ensemble des spectres expérimentaux enregistrées.
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Figure 361 : Spectres en mode "q constant, E variable" simulés avec les deux modéles structug&u. {cf.
avec ou sans mélange a l'interface), comparés aux spectres expérimentaux corrigés desraffetatasx (cf.

§9.2.2)
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9.2.5. Affinement de la structure de l'interface

Pour cela, les calculs sont effectués dans le méme cadre que pour la 89.2.1, a partir de
la modélisation d'une bicouche idéale. Les paramétres qui peuvent varier lors de la procédure
d'affinement sont de deux ordres :

» Deux parametres instrumentaux permettant de tenir compte de la réponse linéaire du
détecteur R(E), et de la variation faible et quasi-linéaire du facteur de Lorentz (cf.
équation (3-18));

» Deux parameétres structuraux permettant de décrire l'interface Ni/Au : I'extension totale du
gradient de distance interplanaire et I'extension du gradient de composition. Les deux
gradients sont supposés linéaires et centrés sur l'interface, leur extension est le hombre
total de plans atomiques autour de l'interface affectés par chaque gradient.

Le résultat de la procédure d'affinement est représenté sur la Figure 3-62. Les
parametres instrumentaux sont comparables pour tous les pics. Il s'agit donc bien d'une
variation instrumentale, qui n'introduit pas d’artefact dans I'affinement.

Les parametres structuraux conduisant au meilleur ajustement sont un gradient de
distance linéaire s'étendant $u6 plansatomiques et un profil de concentration linéaire sur
6.4 plans autour de linterface Ni/Au. L'établissement d'un tel gradient de composition
correspond a I'échange d'une quantité d'or équivalehe@ans atomiques

Cette quantité est Iégerement supérieure a celle déduite des études précédentes [Labat
98], qui était de 1.5 plans. Les valeurs sont relativement proches si I'on considere la différence
entre les techniques d'analyse et les méthodes utilisées, ainsi que les hypothéses sur la forme
du gradient.

Un gradient de concentration a l'interface Ni/Au exclusivement, auquel est associé un
gradient de distance proche de celui déduit de la loi de Vegard, permet donc de reproduire
guantitativement les variations d'intensité diffractée par la multicouche au passage du seuil K

du nickel.
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Figure 362 : Affinement des spectres en mode "q constant, E variable" (points : spectres expérifgme
continue : spectres calculés pour un gradient de distance sur 5.5 plangetdient de concentration sur 6.4
plans).

9.3. Conclusion sur les résultats de diffraction

L'affinement des spectres de diffraction classique confirme les résultats des études
précédentes : il existe une asymétrie entre l'interface Au/Ni, qui n'est pas perturbée, et
I'interface Ni/Au qui présente un gradient de distance interatomique. En revanche, il n'a pas
été possible a partir de ces seules mesures de conclure quant a l'existence d'un gradient de
composition a l'interface.

L'exploitation de l'effet anomal, en confrontant des simulations avec les spectres
expérimentaux enregistrés au seuil d'absorption du nickel, montre clairement I'adéquation du
modele présentant un gradient de composition a l'interface Ni sur Au. Un modele structural
construit a partir des affinements de la diffraction classique permet de reproduire
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qualitativement les variations de l'intensité au passage du seuil de Ni, ce qui conforte les

conclusions obtenues. La diffraction anomale fournit de plus la possibilité de prouver de

maniere claire la présence d'un mélange a l'interface Ni/Au s'étendant sur 6 plans atomiques
environ, confirmant ainsi I'hnypothése formulée a partir des études antérieures.

Ainsi la diffraction des rayons X en condition symétrique, couplée a des simulations
numeriques et a l'exploitation de I'effet anomal, nous a permis de répondre a deux questions
concernant ces multicouches Au/Ni :

» Il s'est effectivement produit un mélange a l'interface correspondant au dépot de Ni sur
Au, et uniquement sur celle-ci.

» Il existe également un gradient de distance perpendiculaire a cette interface, et uniquement
a celle-ci. Il est tentant alors d'associer les deux, pour conclure que le mélange s'est
produit de maniere graduelle sur cette interface, probablement du fait de la ségrégation
superficielle de l'or au cours du dép6t de Ni, comme il a été suggéré lors des études
antérieures [Labat 98, 2000]

Certaines questions restent néanmoins posées : étant donné le caractére fortement
immiscible du systeme Au et Ni a I'équilibre, quelle forme peut prendre ce mélange,
synthétisé dans des conditions hors d'équilibre ou la diffusion en volume n'est pas activée ?
Notamment, les gradients déduits des spectres de diffraction sont astreints a prendre une
forme fixée par le modéle de calcul. Il en est peut étre differemment en réalité. D'aytre part
les conditions de diffraction symétriques donnent uniquement acceés aux distances
perpendiculaires au plan des interfaces, et ne sont pas sensibles a l'organisation des atomes
dans ce plan. Par exemple il n'est pas possible de dire a partir des résultats de diffraction si les
atomes de méme nature sont répartis aléatoirement dans le plan ou regroupés par amas.

Ce type d'information est accessible par des techniques utilisant des sondes a caractere
plus local, telles que I'EXAFS. L'analyse des oscillations sur les spectres "q constant, E
variable", qui releve de la technique DAFS, permettrait dans l'idéal d'avoir acces a des
informations sur I'environnement local des atomes, avec plus de sélectivité spatiale. En effet,
le fait de mesurer l'intensité d'un pic de diffraction permet de sélectionner les plans atomiques
qui contribuent a l'intensité de ce pic, donc qui sont en condition de Bragg. Idéalement, on
pourrait espérer remonter a I'environnement local des atomes contenus dans chaque plan de la
bicouche, de maniére individuelle. L'analyse des oscillations DAFS est assez délicate et n'a
pas été entreprise pour l'instant sur ces spectres.

En revanche, nous présentons une analyse EXAFS sur trois multicouches Au/Ni, aux
seuils de I'or et du nickel. La technique ne présente pas la sélectivité spatiale du DAFS, mais a
'avantage d'étre relativement bien maitrisée et de fournir une quantité importante
d'informations, qui sont de nature différente de celles obtenues avec la diffraction (classique
ou anomale) des rayons X.
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10. Etude de l'ordre local en EXAFS

L'EXAFS est une technique de spectroscopie d'absorption X qui permet d'obtenir des
informations sur la structure microscopique des matériaux (cf. chapitre 1). Ces informations
sont d'un type différent de celles que I'on peut extraire de la diffraction des rayons X. En effet,
I'EXAFS permet d'identifier I'environnement local d'un type d'atome, en termes de couches
d'atomes voisins situées a différentes distances, en moyenne sur tout I'échantillon étudié. En
particulier, des zones mal cristallisées, ne présentant pas d'ordre a longue distance, peuvent
contribuer au signal EXAFS. La techniqgue EXAFS donne donc acces a une autre vision de la
microstructure, et en ce sens elle est complémentaire de la diffraction dans I'étude des
matériaux.

Dans notre cas, s'il y a mélange a l'interface Ni/Au, on s'attend & une modification de
I'environnement local d'une partie des atomes, avec notamment un nombre plus important de

voisins de nature différente de I'atome excité. D'autre part, étant donnée la différence de taille

entre les atomes d'or et de nickel, qui est de 14%, les longueurs des liaisons avec les voisins
doivent étre modifiées par le mélange de maniére perceptible. Ce chapitre présente I'étude
expérimentale que nous avons entreprise afin de tester les différents modeles.

10.1.Dispositif de mesure de fluorescence a incidence
variable

Afin d'analyser la structure a courte distance du mélange interfacial dans les
multicouches Au/Ni, des spectres EXAFS ont été enregistrés en détection de fluorescence au
seuil K de Ni et au seuilsLlde Au sur trois échantillons : AMis, AuNi, et AusNi;. Pour
chaque seuil, un spectre de référence a également été enregistré : sur un dépaod'dr de
sur support plastique pour Au, et sur une feuille de métal pur pour Ni (cette fois en mesure
d'absorption par transmission, les problemes liés au signal du substrat ne se posant pas dans ce
cas). Nous avons réalisé les expériences au cours de deux campagnes de quelques jours au
LURE (Laboratoire pour I'Utilisation du Rayonnement Electromagnétique) a Orsay, dans le
cadre d'une collaboration avec Marie-Héléne Tuilier du LPSE (Laboratoire de Phgtsdpie
Spectroscopie Electronique) a Mulhouse, et Robert Cortes du LURE. Les mesures ont été
effectuées sural ligne XAS2, qui est placée sur un aimant de courbure de I’anncau
synchrotron DCI, fonctionnant a une énergie de 1.85 GeV. La Figure 3-63 représente
schématiquement le poste expérimental.
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Figure 363 : Schéma du dispositif de mesure de fluorescence X sur la ligne XASthdaddCl au LURE.
Deux orientations de I'échantillon par rapport au faisceau incident ont été usilisaeidence "rasante"y =
6°; et incidence "normale'y = 75°.

En amont de l'expérience, le rayonnement est rendu monochromatique par deux
cristaux de Si (311) en condition de Bragg. Des miroirs placés apres le monochromateur
permettent de couper les harmoniques de I'énergie choisie. La résolution en énergie est
fonction des fentes utilisées, elle est de quelques eV. Le rayonnement synchrotron présente
une polarisation rectiligne dans le plan de l'orbite. Juste en amont de I'expérience, un jeu de
fentes permet de ne sélectionner qu'une partie du faisceau, puis une chambre a ionisation
mesure les variations de l'intensité incidegtd_¥echantillon est placé dans un cryostat pour
étre maintenu a 20 K et ainsi minimiser le facteur de Debye-Waller thermique. Notons que
pour l'enregistrement du spectre de référence sur la feuille de Ni métal, la géométrie utilisée
est légérement différente de celle de la Figure 3-63 : une chambre a ionisatecést
directement derriére la feuille métallique dans le prolongement du faisceau incident, et mesure
le rayonnement transmis.
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Lors des mesures de fluorescence sur les multicouches, deux orientations de

I'échantillon ont été choisies :

» = 6° incidence "rasante" : la polarisation est proche de la normale aux interfaces.

» v = 75° incidence "normale" : la polarisation a une direction proche du plan des
interfaces.

Rappelons que le signal de fluorescence, mesuré ici, contient la méme information
EXAFS que l'absorption. Ainsi I'enregistrement de la fluorescence lors d'une variation
d'énergie autour du seuil, qui est mieux adapté au cas des films minces supportés, permet
d'effectuer I'analyse des oscillations de la méme maniére qu'avec la mesure de I'absorption. Le
rayonnement de fluorescence est enregistré par un détecteur Ge multi-éléments, qui permet de
sélectionner une zone en énergie correspondant a une raie de fluorescence ded®idident
La résolution en énergie est suffisante pour séparer la fluorescence du nickel et celle du cuivre
de la couche tampon. Cette derniére devient toutefois génante pour I'échantifon Aui
ne contient qu'une tres faible quantité de nickel.

Le détecteur est placé perpendiculairement au trajet du faisceau, dans l'axe de la
polarisation (cf. Figure 3-63), ce qui permet de s'affranchir du signal de diffraction. En effet,
dans le processus de diffusion Thomson, lintensité est majoritairement diffusée
perpendiculairement a la polarisation. L'angle d'incidenest choisi pour que la surface de
I'échantillon soit suffisamment exposée au faisceau incident d'une part, et pour que I'angle de
collection du détecteur soit suffisant d'autre part. Toutefois dans la géométrie d'incidence
"normale”, les conditions sont moins favorables. En effet, le faible angle de collection oblige
a élargir le faisceau latéralement pour gagner en intensité (Figure 3-64), et le rayonnement
diffusé par le substrat et I’environnement perturbent les mesures et détériorent le rapport
signal sur bruit.

[ y=75°

échantillon . .
échantillon

ﬁ B

détecteur détecteur

Figure 364 : Largeur de faisceau et angle de collection du détecteur dans les géométries encimcid
"normale” (= 75°) et "rasante" { = 6°).
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Pour cette raison, et parce que les conditions de mesure aux seadstLmoins
favorables qu'aux seuils K, nous n‘avons pas enregistré de spectres au sieuibll en
incidence normale.

Le traitement des spectres expérimentaux enregistrés sur les multicouches, pour en
extraire les oscillations puis les parametres cristallographiques, a été fait selon une méthode
classique d'analyse EXAFS : extraction des oscillations, filtrage de Fourier puis affinement de
la transformée inverse de la contribution des premiers voisins (voir chapitre 1). Les
affinements des parameétres cristallographiques ont été réalisés par la méthode des moindres
carrés a partir de la formule de I'EXAFS, dans I'approximation de la rétrodiffusion d'ondes
planes, pour une distribution gaussienne de voisins. Le libre parcours moyen du photoélectron
en fonction du vecteur d'onde k est modélisé pdr. [kffrs des affinements des spectres, les
valeurs de N et dE ne sont pas indépendantes, ce qui conduit a une incertitude élevée sur ces
deux parameétres (10 a 20 %). En revanche, la précision sur R est relativement bonne, puisque
lincertitude est de I'ordre de 0.02 A. Ces étapes d'analyse, de simulation et d'affinement des
spectres ont été effectuées par Marie-Héléne Tuilier. La procédure appliquée pour extraire les
oscillations et les traiter, ainsi que l'exploitation du nceud de battement, est décrite plus
précisément dans I'Annexe 2.

Il parait délicat, au-dela de considérations qualitatives, d'exploiter les résultats obtenus
sur les premiers voisins en EXAFS en termes de déformations élastiques pour les confronter
aux mesures de diffraction des rayons X. En effet, sous l'effet d'une déformation anisotrope,
les variations attendues des nombres de coordination sont faibles et I'effet sur les distances est
de l'ordre de grandeur de l'incertitude en EXAFS (cf. Annexe 3). On s'attend erhecuare
que les effets d'un éventuel mélange soient importants, et l'analyse des spectres a été faite
surtout en ce sens.

Les paragraphes suivants présentent les résultats obtenus au seuil K du nickel, puis au
seuil Lg de l'or.

10.2.Environnement des atomes de nickel

Les spectres EXAFS mesurés au seuil K de Ni sont présentés sur la Figure 3-65 en
fonction de la norme k du vecteur d'onde du photoélectron, avec pour comparaison un spectre
mesuré sur un métal massif de Ni et le calcul correspondant.

Les spectres des multicouches ressemblent globalement a celui de Ni métal, avec
néanmoins une atténuation de I'amplitude. D'autre part, les spectres enregistrés en incidence
rasante et en incidence normale sont trés proches. Le spectrgNig ®ust présenté que
jusqu’a 12 A, car & partir de cette valeur une contribution non négligeable du signal de
fluorescence provenant du cuivre de la couche tampon est observée. Les transformées de
Fourier (TF) des spectres EXAFS sont représentées sur la Figure 3-66.
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Figure 365. Spectres EXAFS au seuil K de Ni pour du nickel massif (trait plein = expérience, tireterie);
et les trois échantillons étudiés (points = incidence normale; trait plein = incidence rasante)

L’analyse des spectre montre une diminution d’ordre local par rapport & Ni massif,

voire une disparition au dela de 5-6 A. D'une maniére générale, I'amplitude de tous les pics est

diminuée par rapport a la référence. De la méme maniére que pour les spectres bruts, il y a

peu de différence entre incidence normale et incidence rasante. Pourtant, on pourrait s'attendre

a un effet d'anisotropie pour deux raisons :

» La présence des interfaces d'une part, puisque les atomes de Ni qui sont aux interfaces
peuvent avoir des voisins Au (méme dans I'hypothése ou il n'y aurait pas de mélange). On
s'attend a ce que cette baisse du nombre de voisins Ni dans la direction perpendiculaire
aux interfaces affecte plus particulierement le spectre enregistré en incidence rasante, ou
la polarisation est orientée suivant la normale aux interfaces.

» La déformation du réseau cristallin due aux contraintes élastiques biaxiales d'autre part.
Cependant, cette derniére est de I'ordre du %, ce qui est trop faible pour donner lieu a une
différence sensible en EXAFS (cf. Annexe 3).
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Module de la transform éé de Fourier

Figure 366 : Transformées de Fourier des spectres EXAKE)kde la Figure 365,
calculées entre 3.3 et 12*Apour Ni métal (trait plein = expérience; tirets = théorie); et
pour les trois échantillons étudiés (points = incidence normale; trait plein = incidence
rasante).

Lorsqu’on passe de AuiNiz a AwNi; le pic des premiers voisins de Ni devient
légerement asymétrique, avec un étalement du c6té des grandes distances. De plus, les
positions des pics principaux, qui correspondent aux couches de coordination des deuxiemes,
troisiemes et quatriemes voisins, sont de plus en plus décalées vers les grands rayons de
coordination. Il y a donc des indices en faveur d'une légere dilatation isotrope du réseau
cristallin du nickel.

Afin d’extraire les valeurs des parameétres cristallographiques, on procéde au filtrage
puis a la transformée inverse du pic de premiers voisins sur la TF afin d'isoler leur
contribution aux oscillations. Etant donnée la difficulté de constater une différence
significative sur les premiers voisins dans I'hypothése d'une contrainte biaxiale (cf. Annexe
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3), les affinements n'ont été effectués que pour une incidence. Les ajustements de la
contribution des premiers voisins par les amplitudes calculées ont été réalisés par
minimisation des moindres carrés (cf. Annexe 2). Les oscillations calculées et expérimentales

sont représentées sur la Figure 3-67, dans le cas de l'incidence normale.
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Figure 367 : Simulation de la contribution filtrée des premiers voisins de Ni dans Ni métahfemission)
et pour les 3 échantillons (incidence normale) avec les parameétres du Tableau 3-5.

L'analyse de la courbe-enveloppe de la contribution filtrée des premiers voisins

(Figure 3-68) met en évidence sur les spectres dbliAet AwNi, un point d'annulation de
I'amplitude pour k = 14 A qui n'existe pas pour le Ni massif.
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Figure 368 : Courbe-enveloppe (amplitude) de la contribution filtrée des premiers salsifNi dans AilNi; et
AwNi, (points = incidence normale; trait plein = incidence rasante); comparaison avec Ni.méta

Il s'agit d'un nceud de battement entre les oscillations de deux contributions de voisins
de l'atome absorbeur situés a des distances lIégerement différentes de celui-ci. De la position
du nceud sur la courbe-enveloppe, il est possible de déduire la différence entre les deux
distances avec une bonne précision. Cette méthode a déja été utilisée avec succes pour
mesurer précisément des distances interatomiques proches, notamment dans les siliciures de
fer épitaxiés sur Si [Pirri 95].

Les paramétres structuraux N, ng, déduits de I’analyse de la contribution filtrée des
pics des premiers voisins de Ni sont reportés dans le Tableau 3-5. Les valéuet de
résidu (définis dans l'annexe 2) sont également présentées. Pgduiz At AwNi,, la
différenceARyg entre les deux distances premiers voisins est indiquée, avec I'hypothese que
les voisins situés a une distance différente sont des atomes d'or. BNiy; ks résultats de
deux affinements, avec ou sans voisins Au, sont reportes.
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Diffuseur [N R (A) |6® (A% |T (A®) |Résidu|ARNs (A)

Ni (métal) Ni 12* | 2.48 | 0.004 | 0.71 | 4.10° —
Au1Nis Ni 10+2| 2.49 | 0.006 | 0.75 | 1.10° [0.08 +0.0]
AuNi, Ni 10+2| 2.50 | 0.007 | 0.75* | 8.10° [ 0.09 + 0.03

, Ni 10* | 2.50 | 0.006 | 0.83 2 |
AuNi, 7.10° |0.09 + 0.07

Au 2* | 2.61 | 0.011| 0.83

Au3Niq Ni 9+2 | 250 | 0.008 | 0.80 |[1.10° —

Tableau 3-5 Paramétres déduits de I’affinement des contributions filtrées des premiers voisins de Ni dans Ni
métal et dans les multicouches (en incidence normal®), représente la différence entre les distances nickel-
or (Ruiaw et nickel-nickel (R.ni), déterminée a partir de la position du nceud de battement observé au voisinage
de 14 A" dans ’EXAFS au seuil K de Ni (Fig. 4). Le signe * indique que le paramétre a été fixé dans les calculs.

Les distances Ni-Ni premiers voisins sont légerement supérieures a celles de Ni
massif. Le paramétre Debye-Waller est plus important pour les multicouches que pour la
référence, et il augmente quand I'épaisseur diminue. Il traduit un plus grand désordre
structural, la contribution de I'agitation thermique étant négligeable puisque les mesures ont
été effectuées a 20 K. Néanmoins, ce désordre structural ne suffit pas a expliquer la
diminution en amplitude de la contribution des premiers voisins, qui se traduit par des
nombres effectifs inférieurs a la coordinance de 12 attendue dans une structure cubique a face
centrées.

Les valeurs dARyg ont été calculées en considérant que le nceud de battement est dil
a la présence de liaisons Ni-Au de longueurARgs. Si le nceud de battement devait étre
attribué a des distances Ni-Ni plus longues, on obtiendrait une différence de distance de 0.11
A, ce qui conduirait & une distribution trés large de distances Ni-Ni qui ne serait pas
compatible avec le facteur de DebWedler obtenu dans les simulations. Le nceud de
battement est donc bien le signe de la présence de liaisons Ni-Au, dont les longueurs sont
obtenues en ajoutamtRys. Les distances Ni-Au ainsi obtenues sont 2.57 + 0.03 A dans
Au;Niz et de 2.59 + 0.04 A dans Ai,. Une telle distance Ni-Au correspondrait, dans le cas
d'une solution solide AuNi telle que celles étudiées en EXAFS par [Renaud 88], a une
concentration atomique en or de 10% environ.

11 a été possible d’obtenir un affinement satisfaisant en introduisant la contribution des
distances Ni-Au dans les simulations pourMig uniquement. La distance Ni-Au obtenue est
de 2.61 A, en accord avec la position du nceud de battement. Cependant I’introduction de 2
voisins Au autour e Ni (soit 20% d'or) n’entraine pas une amélioration sensible du résidu.

Nous verrons avec les résultats obtenus au seuil de l'or que la distance Ni-Au extraite
correspond a la distance Au-Ni déduite du fit de la contribution filtrée des premiers veisins d
Au dans AuNis.
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Il est intéressant de comparer les informations données par I'EXAFS sur les couches
de Ni avec les résultats précédents obtenus en diffraction des rayons X sur cesadshantill
les études antérieures ont montré une dilatation isotrope du réseau cristallin du Ni, pouvant
aller jusqu'a 10% lorsque I'épaisseur de nickel est de 6 A, qui a été attribuée a |aticorpor
d'atomes d'or. A cette dilatation se superpose une déformation élastique, plus faible, positive
dans le plan et négative hors du plan [c}. §7

Les distances des premiers voisins Ni-Ni extraites de I'EXAFS sont supérieures a
celles du massif de 0.02 A au maximum, soit moins de 1%, et ce pehirdui présente une
épaisseur de Ni de 10 A. L'augmentation des distances constatée en EXAFS, si elle est réelle,
est donc beaucoup plus faible que celle attendue d'apres les mesures de diffraction.

On note néanmoins les tendances générales suivantes lorsque I'épaisseur de la couche
de Ni passe de 30 A & 10 A : le nombre de coordination effectif N diminue; la distance
premiers voisins R augmente, et le facteur de Debye-Waller traduisant le désordre structural
augmente. De telles évolutions sont compatibles avec la présence d'une couche de mélange
dont l'influence est d'autant plus importante que I'épaisseur de Ni diminue. En particulier, la
présence d'un gradient d'environnement local peut conduire & une augmentation du facteur de
Debye-Waller.

Le chapitre précédent conclut sur un gradient de composition, associé€ a un gradient de
distance, a l'interface Ni/Au. Ainsi la couche de Ni présenterait probablement un gradient
d'environnement local le long de l'axe de croissance, avec un alliage pres de l'interface qui
tendrait progressivement vers du nickel pur lorsqu'on s'éloigne. Le signal EXAFS mesuré
correspondrait alors a une moyenne des signaux provenant de tous ces environnements,
provoquant une sorte de brouillage des effets d'interférence qui rendrait l'interprétation plus
délicate. En particulier, les distances premiers voisins déduites des affinements doivent étre
considérées avec précaution. Un argument en faveur de cette analyse est le suivant : si I'on
soustrait les spectres de fluorescence bruts dgNiAwet de AuNi;, avant d’effectuer
I’extraction des oscillations et la TF a partir du spectre obtenu, on obtient pour les deux
incidences les modules représentés sur la Figure 3-69.

En toute rigueur, une telle soustraction des spectres de fluorescence ne peut pas étre
exploitée parce que l'auto-absorption du rayonnement de fluorescence émergent est différente
pour les deux échantillons. Cependant, le coefficient d'absorption de la multicouche est une
moyenne des coefficients de I'or et du nickel pondérée par les épaisseurs respectives, il reste
donc du méme ordre de grandeur d'un échantillon a l'autre. Sur la Figure 3-69, daus les
cas, on constate que les modules des TF des spectres différences présentent des amplitudes
plus grandes que ceux obtenus a partir des spectres bruts, se rapprochant ainsi du nickel
métal.
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Figure 369 : Modules des transformées de Fourier des spectres différencegiie &uAuNis;, comparés aux
spectres de départ et a la référence, pour les deux incidences.

Faisons I'hypothése que les 10 A de nickel qui sont au voisinage de l'interface avec l'or
(qui constituent 1/3 de la couche dans le cas dfNiAuet I'ensemble de la couche pour
AusNi;) sont identiques en tout point dans les deux échantillons. Le spectre différence
correspond alors au signal des 20 derniers angstroms de nickel ddhs Sun constate que
l'amplitude des pics est plus importante pour ces 20 A que pour le spectreNlg, Aui
contient pourtant 30 A de nickel. La zone de 20 A sondée serait donc constituée d'un matériau
plus proche du nickel pur, ne donnant pas lieu a l'effet de brouillage des oscillations
précédemment évoqué. D'apres les études antérieures, cette zone semble tresgeepaffect
le mélange. Il s'agirait de nickel pur ou trés dilué en or, soumis a une contrainte l@axiale
tension conduisant a une déformation anisotrope. On retrouve effectivement un effet
d'anisotropie sur les spectres différences en comparant incidence rasante et normale, qui
n'était pas observé sur le signal EXAFS global (Figure)3-70

La dépendance de la position des pics avec rapport a la polarisation est compatible
avec une contrainte en tension dans le plan. Notamment, sur le spectre enregistré en incidence
normale, la troisieme distance parait allongée. Or en incidence normale la sensibilité aux
liaisons dans le plan est accrue, et ces liaisons sont effectivement allongées sous leffet d'un
contrainte en tension dans le plan.
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Figure 3-70: comparaison des TF des spectres différences correspondant aux incidamecale red rasante.

En résumé, l'exploitation des spectres EXAFS au seuil K de Ni ne fournit pas de
preuve directe de I'existence d'un mélange. Néanmoins, I'exploitatiomeglidrde battement
dans la courbe-enveloppe des oscillations filtrées des premiers voisins suggere l'existence de
voisins Au autour de Ni. Les distances premiers voisins Ni-Ni extraites sont proches de celles
de Ni métal, et les effets de la déformation anisotrope sur les spectres enregistrés pour deux
incidences est faible. La présence d'un gradient d'environnement le long de I'axe de croissance
dans le nickel, mis en évidence précédemment, semble étre a l'origine de la difficulté
d'extraire plus d'informations des spectres EXAFS.

10.3.Environnement des atomes d'or

Pour les raisons évoquées au 8§ 10.1, mais aussi parce que le temps de faisceau obtenu
pour enregistrer les spectres au seglitlé I'or était plus court que pour le seuil du nickel, les
mesures ont été faites en incidence rasante uniquement, et sur deux échantilgis etAu
Au;Nisz. Les oscillations de structure fine extraites des spectres sont présentées sur la Figure
3-71:
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Figure 3-71: Spectres EXAFS au seul dle Au enregistrés avec de I'or massif et avec les deux multicouches
étudiées, en incidence rasante.

Il apparait que ces spectres sont plus bruités qu'au seuil du nickel. Un temps
d'acquisition plus long aurait été nécessaire pour obtenir la méme qualité, du fait de la section
efficace d'absorption. D'autre part, le spectre enregistré avediAprésente une allure
proche de celui enregistré avec I'or massif. Ce n'est pas le cas polis, Aant du point de
vue de la fréquence de l'oscillation principale que du point de vue de I'amplitude.

L'environnement local moyen des atomes d'or dans cet échantillon est donc
sensiblement différent de celui rencontré dans le métal massif. Les TF des oscillations
pondérées en*ksont reportées sur la Figure 3-72. La pondératior’ @ermet d'amplifier la
contribution des grandes valeurs de k, la ou I'amplitude de rétrodiffusion de Au est maximale.
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Figure 372 : Transformées de Fourier des spectres EXAB&kkde la figure 3-32, calculées entre 3.6 et 14.6
A pour I'or massif et pour les deux échantillons étudiés (en incidence rasante).

Le pic des premiers voisins de Au dans Au métal présente une allure dédoublée et
étalée qui est couramment observée dans le cas de rétrodiffuseurs lourds. Pour comprendre
cela, il faut se rappeler que la TF ne représente qu'une pseudo fonction de distribution radiale,
les éventuelles variations avec k de I'amplitude et de la phase de rétrodiffusion interdisant une
interprétation directe des courbes obtenues (cf. chapitre 1). Ainsi dans le cas de l'or, les
variations non monotones de ces deux grandeurs conduisent au dédoublement et a I'étalement
de la distribution de premiers voisins [Schieffer 98]. Il est néanmoins possible de constater
que le traitement fait apparaitre des difféerences notables entre les spectres de Au métal et de
AuzNiy, qui étaient peu visibles sur la Figur@ B-De plus, le pic situé au-dessous de 2.5 A
est de plus en plus intense lorsque I'épaisseur d'or diminue. Ces observations ne pouvant étre
directement reliées au nombre de voisins et aux distances, des simulations des contributions
filtrees des premiers voisins sont nécessaires. La Figure 3-73 présente les meilleurs
affinements obtenus :
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Les contributions filtrées des premiers voisins de Au dans Au massif et dgXig Au
sont proches, et les parametres structuraux obtenus par l'affinement sont également trés
proches (Tableau 3-6). En revanche, pouiNiy il n'est pas possible d'obtenir un affinement
correct sans introduire des atomes de Ni & R = 2.60 A. Le meilleur résidu est alors obtenu
pourl/3 de voisins Ni et 2/3 de voisins Au.

Diffuseur N R (A) o’ (A% T (A9 Résidu
Au (métal) Au 12 2.86 0.005 1.5 3.10°
AusNiy Au 12* 2.87 0.005 1.5* 3.10°
_ Ni 4* 2.60 0.008 0.8 5
Au1Nis 2.10
Au 8* 2.84 0.009 0.8

Tableau 3-6 Paramétres déduits de I’affinement des contributions filtrées des premiers voisins de Au dans Au
métal et dans les multicouches (incidence rasante). Le signe * indique que le paraététieédans les

calculs.
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L'environnement des atomes d'or en termes de premiers voisins est nettement différent
pour les deux échantillons, suivant I'épaisseur d'or contenue dans une période de la
multicouche. Dans AiNi; (ea, = 30 A), I'environnement local est trés proche de celui de Au
métal. Il est en revanche vraiment différent pouiMis (ea, = 10 A), pour lequel une grande
partie des premiers voisins des atomes d'or semblent étre des atomes de nickel. Le meilleur fit
est obtenu pour une quantité de nickel représentant une concentration moyenne de l'ordre de
30%, et avec une distance Au-Ni tres différente de la distance Au-Au. De plus, cette distance
Au-Ni de 2.60 A est en trés bon accord avec la distance Ni-Au extraite au seuil de Ni dans
AuzNi,. De la méme maniére qu'au seuil du nickel, on constate une augmentation du facteur
de Debye-Waller lorsque I'épaisseur d'or diminue.

La distance entre premiers voisins extraite pousNAuest supérieure de 0.01 A a
celle de Au massif. L'ordre de grandeur de cet écart est cohérent avec |'estimatitam&iliee
cas d'une contrainte en compression dans le plan (cf. Annexe 3), mais reste de l'ordre de
I'incertitude expérimentale.

La distance entre premiers voisins extraite poufNdiest revanche plus petite que
celle dans Au massif. Cet effet ne peut donc pas étre attribué a un effet élastique pour cet
échantillon.

10.4.Synthese et discussion

Pour I'ensemble des échantillons, les spectres obtenus en EXAFS aux seuils K de Ni et
Ls; de Au different de ceux de la référence de métal pur. Lorsque I'épaisseur de l'espéc
sondée diminue, I'affinement des contributions des premiers voisins permet de dégager deux
tendances : une diminution du nombre de coordination effectif avec des voisins de méme
nature, et une augmentation du facteur de Debye-Waller traduisant un élargissement de la
distribution des distances. Méme s'il est difficile de les dissocier de la contribution croissante
des interfaces lorsque I'épaisseur diminue, ces effets sont compatibles avec la présence d'une
couche de mélange. La présence d'un nceud de battement sur les oscillations dues aux
premiers voisins du nickel suggeére la présence paires Ni-Au ayecR.59 A. Cette valeur
est du méme ordre que celle obtenue en introduisant des paires Au-Ni dans l'affinement des
contributions des premiers voisins, et pourMiy au seuil de Ni et pour ANiz au seuil de
Au. Ainsi les résultats semblent indiquer que les distances premiers voisins dépendent de la
nature de la paire atomique considérée : pour les paires homo-atomiques, la distance est
proche de celle du métal massif avaguR= 2.50 A et Ruau = 2.86 A; tandis que pour les
paires hétéro-atomiques on trouve une distance intermédiairgde=R2.59 A. Pour un
matériau A donné, les longueurs des paires A-A semblent dépendre tres faiblement de
I'épaisseur de ce matériau, et donc du rapport entre le matériau pur et le matériau mélangé.
Cela semble indiquer que les distances premiers voisins A-A sont les mémes dans les zones
pures en A et dans les zones affectées par le gradient de concentration.
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Il faut néanmoins considérer les conclusions tirées de I'EXAFS avec précaution. En
effet, I'analyse est faite dans I'hypothése ou chaque atome ne subit que de petits déplacements
autour de sa position moyenne. Cette approche n'est plus valable si le désordre structural
conduit & une distribution des distances plus large. En particulier, dans le cas de systémes trés
désordonnés, un simple facteur de Debye-Waller ne suffit plus a rendre compte du désordre et
il peut étre nécessaire d'introduire une fonction de distribution radiale asymétrique dans les
affinements [Prouzet 97]. Les nombres de coordination et les distances extraits par les auteurs
a partir des affinements avec les deux types d'hypothéses sont radicalement différents.

D'autre part, il existe un gradient structural le long de I'axe de croissance et le signal
EXAFS provient d'un ensemble d'environnements locaux qui peuvent étre différents. La
soustraction de certains spectres bruts montre que linhomogénéité de la structure rend
difficile la distinction de toutes les contributions, et par conséquent complique I'analyse.

11. Conclusion du chapitre

Dans les multicouches Au/Ni (111) qui font I'objet de ce travail, un mélange a
I'interface Ni/Au a été suggéré lors des études antérieures pour expliquer les déformations du
réseau cristallin mesurées en diffraction des rayons X, ainsi que les mesures de RHEED et de
courbure lors de la croissance.

11.1.Résumé des résultats

BN

L'affinement de la structure a partir de spectres de diffraction des rayons X en
condition symétrique confirme et précise les résultats obtenus : l'interface Au/Ni est abrupte
du point de vue de la composition et des distances interplanaires. En revanche, l'interface
Ni/Au présente un gradient de distance, mais les affinements ne permettent pas d'affirmer
gu'il est accompagné d'un gradient de concentration.

L'exploitation de l'effet anomal en diffraction, en augmentant la sensibilité chimique
de la technique, permet avec l'aide de la simulation numérique de trancher sans ambiguité en
faveur d'une structure présentant un gradient de concentration aux interfaces Ni/Au,
accompagné d'un gradient de distance, et des interfaces Au/Ni abruptes. Un bon accord
simulation-expérience est obtenu pour un gradient linéaire s'étendant sur environ 6 plans
atomiques autour de linterface. Cela correspond a I'échange d'une quantité équivalente a
environ 2 plans atomiques d'or.

Les résultats obtenus en EXAFS suggérent un environnement local des atomes de Ni
et de Au dans les multicouches différent de leur environnement dans le matériau massif.
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Lorsque I'épaisseur de l'espéce sondée diminue, I'évolution des parametres déduits de
I'affinement des contributions des premiers voisins est compatible avec la présence d'une
couche de mélange, méme s'il est difficile de les dissocier de la contribution croissante des
interfaces. Les résultats semblent indiquer que les distances entre premiers voisins Ni-Ni et
Au-Au sont proches de celles rencontrées dans les matériaux massifs. L'exploitation d'un
nceud de battement au seuil de Ni révéle une distance intermédiaire pour les paires Ni-Au.

L'effet de moyenne sur un ensemble d'environnements locaux semble limiter les possibilités
d'analyse.

11.2.Discussion

Il est a priori difficile de comparer les résultats obtenus en diffraction et en EXAFS.
Une explication possible est que la diffraction sonde principalement les zones de I'échantillon
présentant de l'ordre cristallographique a longue distance, tandis que I'EXAFS est sensible a
l'ordre local. Ainsi certaines zones présentant une structure cristalline trés perturbée peuvent
contribuer tres peu a lintensité diffractée, mais autant que les autres en EXAES. Plu
généralement, lintensité mesurée en diffraction donne une information moyenne sur
I'échantillon au sens du facteur de structure, tandis que le signal mesuré en EXAFS est une
somme des signaux provenant de I'‘échantillon. Une comparaison quantitative directe des
résultats est donc vaine sur des multicouches qui présentent par nature un caractére mal
cristallisé et inhomogene. Néanmoins, il est intéressant de considérer les conclusions
gualitatives obtenues par les deux types de techniques.

Le caractére asymétrique du mélange interfacial (puisqu'il n'est observé que sur un des
deux types d'interface) et la faible mobilité des atomes a la température du dépét éliminent
I'hnypothése d'une interdiffusion de volume classique se produisant au cours de la croissance.
Le moteur de ces déplacements d'atomes est probablement la tendance de l'or aveégréger
la surface. Les énergies mises en jeu dans le phénoméne de ségrégation comportent une
contribution élastique due a la différence de taille importante. Une modélisation du systeme a
I'équilibre thermodynamique ne suffirait pas a comprendre le phénoméne, puisqu'il s'agit d'un
processus dynamique se déroulant sous un flux continu de matiere et sur des échelles de
temps de l'ordre de la seconde. En effet deux mécanismes peuvent étre a priori envisagés :

» Soit la cinétique est tres rapide par rapport a la vitesse de dépét, et le systeme est a tout
instant dans un état stationnaire régi par une condition "d'équilibre local" prés de la
surface. Or I'état stable que I'on observerait probablement dans cette hypothése serait une
couche d'or "flottant” sur le nickel, produisant un effet surfactant. Les couches de nickel
sous-jacentes seraient alors pures, et le gradient de concentration a l'interface resserait p
observé. Les études nombreuses sur les phénomeénes de ségrégation de surface montrent
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néanmoins que la situation peut ne pas étre aussi simple, méme dans des conditions
proches de I'équilibre.

» Soit la cinétique est suffisamment rapide pour que des échanges se produisent, et
suffisamment lente pour que le systéme soit figé et recouvert par le flux incident avant
d'avoir atteint un état stable ou métastable. Une connaissance des moteurs énergétiques
mais aussi de la cinétique du systeme est alors nécessaire a une compréhension globale du
phénomene. A titre d'exemple, la diffusion de surface ou assistée par des défauts
apparaissant lors de la croissance peut jouer une réle important en favorisant les échanges
atomiques.

[Roussel 96] présente une étude théorique (sur réseau rigide) du comportement
dynamique d'un systéme a ségrégation lors d'un dépbt continu, lorsque les atomes du substrat
ont tendance a ségréger en surface. Le systeme étudié, Ag/Ni, présente tout comme Au/Ni une
forte différence de taille et une tendance a la démixtion. Cette étude suggéere un effet
surfactant en cours de dépdt, avec la possibilité d'obtenir des profils de concentration proches
de ceux calculés a partir d'arguments d'équilibre local (une ou plusieurs couches de nickel
enterrée(s) sous de l'argent). Ce type de comportement apparaitrait, pour des flux incidents
suffisamment faibles, et a des températures bien plus basses que dans le cas de la dissolution
d'une couche d'épaisseur équivalente de Ni [Roussel 99, p98]. La température et le flux
incident pris en compte dans les simulations (respectivement 620 K et de l'ordre d'une
monocouche par minute) sont bien éloignés de nos conditions de dépét (température ambiante
et environ 1 A/s). Néanmoins, les moteurs énergétiques sont différents pour Au/Ni, et ces
prédictions sont des résultats préliminaires, ne prenant pas en compte un certain nombre de
paramétres dont l'influence peut se révéler importante. En particulier, une modélisation plus
réaliste de la diffusion en surface nécessiterait la prise en compte des défauts (marches,
dislocations émergentes), de la rugosité, de la relaxation, des joints de grains... D'autre part,
le rble des contraintes sur la ségrégation de systemes présentant un désaccord aussi important,
et avec des concentrations du méme ordre de grandeur pour les deux constituants, reste a
élucider.

Les résultats obtenus en EXAFS suggérent que le mélange mis en évidence présente
une organisation trés différente de celle d'une solution homogene dont toutes les distances
seraient fixées par la loi de Vegard. [Renaud 88] ont mesuré les écarts entre 'ordre a courte
distance sondé par I'EXAFS et les distances interplanaires obtenues par diffraction dans le cas
de solutions solides AuNiy. Ills ont montré que la minimisation de I'énergie élastique
conduisait localement a des déplacements importants des atomes par rapports aux positions
des nceuds du réseau cristallin, et permet d'expliquer la différence entre les résultats d'EXAFS
et de diffraction. Les écarts de distance entre les paires hétéro-atomiques et les paires homo-
atomigues sont beaucoup moins importants dans notre cas. Néanmoins, nous nous sommes
limités dans la modélisation a des petits déplacements, ne tenant pas compte des éventuels
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effets d'asymétrie des fonctions de distribution radiale, qui sont en revanche pris en compte

par [Renaud 88]. L'étude sur les solutions solides révéle que I'hypothése des petits

déplacements par rapport aux positions des nceuds du réseau est insuffisante. Le mélange dans

les multicouches ne permet donc probablement pas de conserver I'hypothese des petits
déplacements, et la fiabilité des paramétres extraits s'en trouve amoindrie.

Un comportement analogue a été mis en évidence par [Woicik 91], pour une couche
d'alliage S§oGes; déposée par épitaxie sur Si (001). Les distances interplanaires mesurées en
diffraction des rayons X indiquent que la couche est pseudomorphe, donc soumise a une
contrainte élastique permettant d'accommoder complétement le désaccord de 1.3 % entre la
couche et le substrat. L'analyse des premiers voisins en EXAFS révele des diGige
proches de celles du Ge massif, et des distances Ge-Si de 2.38 A, soit la moyenne des
distances dans Si et Ge massifs pondérée par la concentration. L'interprétation microscopique
donnée par les auteurs est que les longueurs de liaisons ne sont pas changées, mais que la
modification des angles entre liaisons, donc la distorsion des tétraédres de coordination,
permet de déformer I'ensemble du réseau et notamment les distances avec les voisins plus
éloignés. Cette interprétation s'appuie sur un calcul d'énergie qui montre que la flexion des
liaisons est plus favorable que la modification de leur longueur. Notons que dans ce cas, la
présence de distances premiers voisins égales a celles du matériau massif est rendue possible
par l'existence d'un motif a l'intérieur de la maille, cette derniere subissant rdeetta
distorsion élastique.

Les considérations précédentes reposent sur I'hypothése d'un mélange homogene. La
présence d'un mélange inhomogene, sous forme de petits agrégats a l'intérieur des couches,
chaque matériau retrouvant son paramétre "naturel" a l'intérieur d'un agrégat, pourrait nuanc
l'interprétation des résultats. Malheureusement, I'affinement d'une structure aussi inhomogéne
a partir des spectres EXAFS mesurés serait complexe et peu fiable. D'autre part, ladiffracti
en condition symétriqgue ne permet de sonder la structure que suivant une dimension, suivant
la normale a la surface. Elle ne permet pas donc pas d'accéder a la structure dans le plan. Une
prédiction théorique de l'apparition de ce type d'agrégats est donnée par [Roussel 97]. Il s'agit
de I'étude des modes de dissolution d'un dépot d'un monocouche atomique de Ni sur un
substrat de Ag (111) a 620 K. Les simulations prévoient, en lien avec la tendance de Ag a
ségréger vers la surface, lI'apparition d'un état quasi-stationnaire présentant des agrégats de Ni
a guelques plans atomigues sous la surface.

Ces résultats apportent un nouvel éclairage sur la nature du couplage entre relaxation
des contraintes et ségrégation dynamique lors de la croissance de multicouches Au/Ni (111).
La confrontation des mesures in situ et des analyses en diffraction et en spectroscopie des
rayons X permet d'approfondir la structure intime des interfaces. L'exploitation des
oscillations DAFS permettrait, comme nous l'avons indiqué au 89.3, d'affiner I'étude de
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I'environnement local en permettant une distinction entre les contributions des différentes
zones de la bicouche. Cette analyse, qui passe par un travail important de traitement et de
simulation, permettrait de s'affranchir en partie de la difficulté d'interprétation rencontrée en
EXAFS du fait du caractére inhomogene de la structure, et notamment du mélange interfacial.
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Conclusion générale et perspectives

Le but de ce travail a été d'étudier les contraintes générées au coursalssknce,
ainsi que leur relation avec la structure et le profil de composition aux interfaces, de plusieurs
manieres.

Tout d'abord, un appareillage permettant la croissance de couches sous ultravide et la
détermination de I'évolution des contraintes dans le film par mesure de courbure, a été mis au
point. Les parametres critiques que sont la stabilité de température du substrat de silicium, son
maintien et la préparation de sa surface sans possibilité de flash thermique, ont été résolus.
Les premiers dépdts montrent qu'une passivation de la surface de Si(111) par hydrogénation
en solution permet d'obtenir une surface propre, et d'induire une épitaxie de Ag a température
ambiante, avec les relations (111)<110>Ag // (111)<110>Si. Le film d'argent présente des
orientations correspondant a des macles suivant les plans {111}. La mesure de courbure, dont
la validité est confirmée par la mesure de la contrainte au cours de cycles thermiques, donne
des résultats intéressants. Une contrainte en compression lors des premiers stades pourrait
correspondre a une variation du terme de surface. Pour les épaisseurs plus importantes, une
contrainte en tension semble s'accumuler lors de la croissance. Ce type d'évolution correspond
qualitativement avec un modeéle de coalescence de grains. Dans ce systéme, des arguments
basés sur I'accommodation du paramétre de maille ne permettent pas d'interpréter I'évolution
des contraintes. Malgré la relation d'épitaxie, l'interface n'est pas cohérente (ou du moins pas
entierement), et I'évolution des contraintes est probablement déterminée par d'autres
phénoménes. Nous disposons a présent d'un outil capable de déterminer I'évolution des
contraintes intrinséques lors de la croissance d'un film. D'autre part, le dépét d'une premiére
couche d'argent a été mis au point, ce qui permet de s'engager dans une étude sysiématique
I'évolution des contraintes dans des systémes métalliques.

Des mesures analogues d'évolution de la courbure ont été effectuées lors de la
croissance a température ambiante de multicouches Cu/Ni(001) sur Si(001). La variation du
paramétre de maille dans le plan de surface a également été extraite a partir de mesures en
RHEED en cours de croissance. Le systeme Cu-Ni présente un faible désaccord de parametre
de maille, laissant présager de la possibilité de former des interfaces cohérentes. Les résultats
obtenus indiguent une épitaxie entre les deux matériaux, mais les mesures de contraintes et de
déformations révélent une interface qui n'est que partiellement cohérente, avec une relaxation
du parametre des les premiers stades du dép6t. De plus, la confrontation des deux types de
mesures met en évidence un mélange lors du dépdt de Ni sur Cu, conduisant a une relaxation
plus importante des contraintes d'épitaxie. Une ségrégation de Cu vers la surface lors du dép6t
de Ni, limitée par le flux incident, pourrait expliquer I'existence de ce mélange.
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Dans le systeme Au-Ni, qui contrairement a Cu-Ni est immiscible a température
ambiante, le méme type d'analyse avait conduit a suggérer un mélange lors du dép6t de Ni sur
Au. Afin de sonder la structure, le profil de concentration et I'ordre local aux interfaces, les
mémes échantillons ont été analysés en diffraction anomale des rayons X et en EXAFS. ||
s'agit de multicouches Au/Ni(111) déposées sur une couche tampon de Cu recouvrant un
substrat de Si(001). La diffraction anomale en condition symeétrique s'avére étre une technique
particulierement bien adaptée a l'analyse des interfaces dans ce type de systéme. En
interprétant les expériences a l'aide de la simulation numérique des intensités diffractées, le
profil de distances interatomiques et de concentration aux interfaces a été déduit. Les résultats
confirment le caractere abrupt des interfaces Au/Ni, ainsi que l'existence d'un gradient de
concentration, associé a un gradient de distances par une loi de mélange, s'étendant sur
environ 6 plans atomiques autour de l'interface Ni/Au. Ainsi, un phénoméne de ségrégation en
cours de dépbt semble également se produire, sur une interface exclusivement, dans le cas de
Au-Ni. Contrairement au cas des multicouches Cu-Ni, la cohérence est tres faible aux
interfaces Au/Ni, qui ne sont pas affectées par le mélange. L'étude de l'ordre local en EXAFS
montre que les distances interatomiques moyennes extraites de la diffraction masquent une
forte disparité des distances entre premiers atomes voisins selon la nature chimique des
atomes. Le caractere inhomogéne des environnements locaux limite les possibilités
d'interprétation, et une analyse en DAFS permettrait d'affiner cette étude en augmentant la
sélectivité spatiale de la sonde.

Ainsi dans deux systémes multicouches (Au-Ni @G#Ni), un phénoméne de
ségrégation dynamique semble se produire sur un type d'interface. Le mélange eéf obser
dans les deux cas lorsque les parameétres énergétiques et les observations expérimentales
indiquent une tendance des atomes du substrat a ségréger vers la surface. Cependant, les
multicouches étudiées présentent des caractéristiques tres différentes. En effet, la direction de
croissance n'est pas la méme, le désaccord paramétrique est beaucoup plus important pour
Au-Ni que pour Cu-Ni (14% au lieu de 2.5%), conduisant a des interfaces moins cohérentes,
le désordre est également plus important dans Au-Ni, et la nature des interactions en volume
conduit au mélange dans Cu-Ni et a la démixtion dans Au-Ni.

Méme si ces conclusions ne permettent aucune généralisation, le phénoméne ne
semble pas limité a un cas particulier. La compréhension des mécanismes passe probablement
par la prise en compte des parameétres énergétiques connus dans le cas de la ségrégation
d'équilibre, mais aussi du role des contraintes, des défauts et de la morphologie du film lors du
processus dynamique qu'est la croissance. Dans ce domaine, des efforts seront nécessaires, sur
le plan expérimental et sur le plan théorique, afin d'identifier les parametres importants.

A l'aide de l'appareillage que nous avons développé et qui sera bientdt équipé d'un
dispositif de RHEED permettant de compléter la mesure de courbure par une mesure
simultanée des déformations a la surface, des études de ce type pourront étre dregagées.
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Conclusion générale et perspectives

résultats préliminaires sur des multicouches Cu/Ag(111) déposées sur Si(111) sont
encourageants. L'évolution des contraintes lors de la croissance pourra étre analysée dans
d'autres systemes, présentant des désaccords parameétriques, des énergies de surface et de
mélange différents. Ce travail montre par ailleurs que la diffraction anomale des rayons X est
un outil puissant, qui permet de caractériser les gradients de composition et de distance
s'étendant sur quelques plans atomiques autour des interfaces enterrées dans les multicouches.
La mise en ceuvre de ce type de technique, éventuellement en parallele avec des techniques de
spectroscopie X (EXAFS ou DAFS) qui donnent des informations structurales locales
complémentaires de celles tirées de la diffraction, devrait permettre de progresser dans la
compréhension des phénomenes de mélange en cours de croissance dans les différents
systemes étudiés.

149






Annexes

Annexe 1:
Absorption macroscopique et microscopique

Le facteur de diffusion atomique vers l'avand)#fi(A)+if2(L), est une grandeur
complexe qui permet de décrire le processus de diffusion d'une onde électromagnétique de
longueur d'onde. par le cortége électronique d'un atome. D'un point de vue macroscopique,
la grandeur qui caractérise l'interaction d'une onde incidente avec le milieu est l'indice optique
n(L), qui peut étre lui aussi complexe. Le milieu traversé par I'onde incidente est assimilé non
plus & une assemblée de densité N d'atomes entourés de Z électrons, mais comme un gaz
d'électrons de densitécAN.Z. S'il ne s'agit que d'électrons libres, le facteur de diffusion
atomique se limite au facteur de forme f,=1Z. On a alors §N.fo. Lorsqu'on ne peut plus
négliger les phénoménes d'absorption et de dispersion, une partie des électrons liés se
comportent comme des oscillateurs. A partir du modéle classique ou quantique de la
dispersion d'une onde dans un tel milieu, il devient possible de relier l'indice optique au
facteur de diffusion atomique [Guichet 96]:

n(1)=1-"2 1 2)
n(1)=ny(1)+ip(1) avec Nr/zig
p2)- M 1 o)

e2

our, = est le rayon classique de I'électrori,)rést l'indice de réfraction ()

est le coefficient d'extinction.
L'amplitude complexe de l'onde se propageant dans le matériau est alors de la forme :
A(l’ ,t ) — %ei(nko.r—mt) — %ei(noku.r—wt)e—ﬁ.ko.r
o ed le vecteur d'onde dans le videsela pulsation.
koed | teur d'onde d le videvela pulsat
Apres avoir traversé une épaisseur r de matériau, l'intensité de I'onde devient :

L(r)=|ACr t) = 1,e27%
Il s'agit de la loi d'atténuation qui exprime le phénomeéne d'absorption d'un point de vue
macroscopique. Nous pouvons en déduire une relation entre le coefficient d'absorption
linéique (1) et la partie imaginaire dexf):
I(r)=1e* = |u(d)=2Nr1-f,(1)
Ainsi dans le cas de l'interaction des rayons X avec un cristal de densité atomique N, cette
équation relie pour une longueur d'onde donnée le coefficient d'absorption linéique, qui est

accessible par la mesure, a la partie imaginaire du facteur de diffusion atomique.
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Annexe 2 :
Analyse des spectres EXAFS

L’analyse des spectres EXAFS a été effectuée en utilisant le logiciel EXAFS pour le
MAC écrit par [Michalovicz 97]. Les différentes étapes de 1’analyse sont décrites en détail
dans [Michalovicz 90] et résumeées ci-dessous.

Extraction des oscillations (k)
Le signal EXAFSy (k) est défini dans la littérature [Teo 86] par :

i T
o

X

p est le coefficient d’absorption expérimental. Le coefficient d’absorption po de
I’atome libre n’est pas connu. L’extraction des oscillations a partir de la courbes brutes
enregistées en fonction de 1’énergie des photons incidents s’effectue par la formule suivante
[Michalovicz 90]:

H(E) — uop (E)
Hog (E) — 1os (E)

x(E)=

avec -w(E): spectre expéerimental
- uo.(E): absorption atomique avant seuil (appelée fond continu) extrapolée

sur toute I’étendue du spectre

- Kop(E) : absorption atomique apres seuil (exempte d’oscillations).

Lo (E) etpu,z(E) ne sont pas connus a priori.

Détermination de p,,(E)avant seuil :

En mode fluorescence, le fond continu d’absorption avant seuil est réduit au bruit
résiduel, assimilé a une constante. En mode transmission, dans cas de la référence de Ni

métal, le fond continu d’absorption est extrapolé par un polyndme de Victoreen :
Hoa =7+ ot +pa’

Les trois coefficients sont déterminés par moindres carrés.

Détermination de p,,(E) apres seuil :

Au dela du seuil, un polynbme de degré allant de 4 a 6 est utilisé pour modéliser
I’absorption atomique. Les coefficients de ce polyndme sont calculés par moindres carrés sur
une région du spectre entre deux points choisis.
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Energie du seuil :

L’¢énergie du seuil d’absorption Eg est prise au tiers de la marche d’absorption, soit
8333 eV pour Ni (seuil K) et 11914 eV pour Au (seuil.L

Conversion en k :

L’¢énergie des photons X incidents E est convertie en module du vecteur d’onde k du

photoélectron par la relation :
. [2m(E - Ep)
hz

La Transformée de Fourier rapide est calculée enptreek knax Sur 2048 points, avec

Transformée de Fourier

Ak = 0.04 A* ce qui correspond & un pasale = 0.038 A en R. Le spectygk) se présente
comme une somme de sinusoides amorties. Il est d’usage de renforcer le poids des points de

k élevé en multipliant les points par K &u K. Le choix de la pondération dépend de
I’amplitude de diffusion des atomes appartenant a la couche de voisins que I’on souhaite
étudier. Nous avons utilisé une pondération ‘gwokir les spectres au seuil K de Ni et 2aik
seuil L; de Au.

Une fenétre d’apodisation permet de limiter I’amplitude des pics secondaires qui
apparaissent dans la TF a cause de la faible étendue du spectre EXAFS : |&'y{krtst
multiplié par une fenétre w(k) nulle pourciknin et k >knax €t évoluant progressivement vers
la valeur 1 entre ces bornes. La fenétre doit étre optimisée de facon a donner lieliFa une
avec pics bien séparés avec un faible taux de pics secondaires, ce qui permet par la suite
d’effectuer un filtrage correct de la contribution des premiers voisins. Nous avons choisi une
fenétre de Kaiser décrite par la formule :

2
IO T 1_£2k_ kmax_ kminj
kmax_ k

|0[T]

lo[x] est la fonction de Bessel modifiée d’ordre 0. Le paramétre détermine a la fois les

min

w(k) =

valeurs de w(kin) et w(knay €t la courbure de la fenétre. Nous avons choisi dans la plupart
des cas = 1.4. Les valeurs choisies poufiket knin sont respectivement 3.3 et 12.A
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Filtrage et affinement des parameétres structuraux
Dans le traitement de la contribution filtrée des premiers voisins au oscillations, les
courbes théoriques sont ajustées aux courbes expérimentales par minimisation de la fonction

des moindres carrés :

Fk,R) = 3 0(K) oo (k) = Xineo (P
k

P, représente les parametres affinésof) une pondération. La somme est effectuée sur
I’ensemble des points expérimentaux.

Le facteur d’accord (ou résidu) est défini par :

> (k) exo(K) — Xineo (K P)F
k

3 0(K)exs (]
k

p:

Les parametres structuraux sont ajustés manuellement, puis affinés par une méthode de
moindres carrés : R, rayon de coordination (déterminé a * 0.02 A, sauf indication
particuliere); N, nombre de coordinatiar; facteur Debye-Waller, associé a la largeur de la
distribution des distances interatomiques autour de I’atome absorbeur. Le libre parcours

moyen du photoélectron est modélisé p@s) = k/T" et la valeur d&" initialement introduite

dans l'affinement des spectres des multicouches est celle déterminée dans le traitement du
spectre du métal massif. Les valeurs de N dt dent fortement corréléeB.n’est ajusté que

lorsque la convergence est obtenue avec une valeur suffisamment faible du résidu.
L’incertitude sur les valeurs de N et I" est trés élevée (10 a 20 %) selon que une ou deux
couches de coordination sont introduites dans la modélisation. Les amplitudes de
rétrodiffusion A(k) et les déphasageék) sont calculés en utilisant le logiciel de calcul ab

initio FEFF6 [Zabinsky 95]. Les décalages de sal) pour les paires Ni-Ni et Au-Au sont
obtenus par la méthode de Lee et Beni [Lee 77] sur les spectres de référence Ni métal et Au
métal. Le critere de Lee et Beni permet de fixer la valeuxEepour un jeu de déphasages.

Pour les paires Au-Ni et Ni-Au, il est nécessaire de considdtgrcomme un parametre
ajustable.

Nocud de battement

Lorsque la différence des deux distana&s= R, - R; est telle qu’un nceud de battement soit
observé dans la région du spectre EXAFS, il est possible de dedviide sa position
[Martens 77] :
(2k+l)n
K, =—7"
2AR
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Nous avons utilisé cette technique pour déterminer la différence entre les distances Ni-Ni et
Ni-Au pour les spectres au seuil K de Ni. Dans ce dernier cas [Balzarotti 81], il faut modifier
la formule de facon a prendre en compte les déphasages rétrodiffuseur différents de Ni et de
Au, appelés respectivemept(k) etd, (K).
(2k + ) — Ad,

2AR

kk:

Avec Ady = b, (Ky) =y (Ky)
Cette méthode a été utilisée avec succes pour déterminer avec précision les distanees M-S

M-M dans les siliciures de métaux de transition (M = Fe, Co) [Pirri 95].
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Annexe 3 :
Angle d'incidence et déformation anisotrope
en EXAFS

Pour analyser d'éventuelles manifestations de [l'anisotropie de la structure
cristallographique sur les spectres enregistrés en EXAFS avec des angles d'incidence
différents, il est nécessaire de s'intéresser a l'anisotropie de l'environnement local de I'atome
sonde. Nous nous limitons ici ayxemiers voisinsde 'atome absorbeur. L'or et le nickel
présentent une structure cubique a faces centrées, l'axe de croissance étant orienté suivant la
direction [111]. L'environnement local d'un atome donné présente, en se limitant aux plus
proches voisins, 6 atomes dans le méme plan (111) et 6 atomes situés dans les plans (111)
adjacents, que nous appellerons "atomes hors plan” :

—

(incidence normale)

(A1)

Figure 74 : Environnement local d'un atome (limité aux lers voisins) dans une couche d'un mag€riau
structure cubique a faces centrées, avec I'axe de croissance orienté suiddnt§ldecteurE représente la
direction de la polarisation suivant l'incidence choisie.
Il s'agit maintenant d'estimer I'effet d'une contrainte biaxsalsotrope dans le plan
(111), sur cet environnement. Dans notre cas, les constantes élastiques sont isotropes dans ce
plan, et une telle contrainte donne lieu a une déformation élastique dans dg, datrope
elle aussi.
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Supposons par exemple que la contrainte biaxiale soit en tension, ef,dofic Les
liaisons de I'atome central avec les atomes dans le plan sont dilatge®deeffet Poisson,
la déformatione; suivant l'axe [111] est une contractian<0). Les liaisons hors plan, qui
forment un angley = 35.3° avec I'axe [111], vont subir deux effets :
» une variation de l'angle de liaisgnd'une part,
» une variation de la longueur de liaison d'autre part.

Dans le cadre de la modélisation en couches de voisins qui conduit a la formule de
I'EXAFS (cf. chapitre 4), les effets d'une telle déformation sur le spectre sont envisages.

Modification des angles et des longueurs de liaison

On s'attend a ce que les variations angulaires affectant les liaisons hors plan entrainent
une variation du nombre de voisins effectifs, donné par I'équghia®d) dans le cas ou I'état
initial du photoélectron est de type s :

N
N"=3) cos¢, (A-25)
-1

ou o; est l'angle entre la polarisation du rayonnement et la liaison entre |'atome
absorbeur et I€]°atome de la couche de premiers voisins.

Connaissant la relation enttgete,, on peut estimer la variation des angles de liaison
hors plan : elle est de I'ordre de 0.3° pour du nickel soumis a une déformation élastique de 1%
dans le plan. Le nombre de voisins effectifselt fixé par les angles entre la polarisation du
rayonnement incident et chaque liaison. Un écart de 0.3° sur les liaisons hors plan conduit a
une variation inférieure au % sur.NDr cette grandeur, qui donne I'amplitude au sommet du
pic des premiers voisins sur la TF, est déterminée dans l'analyse a 10% pres. L'effet de la
déformation sur le nombre de coordination effectif sera donc trés peu visible quelle que soit
I'incidence.

Considérons maintenant les distances premiers voisins, c'est-a-dire les longueurs de
liaisons. Sous l'effet d'une contrainte biaxiale isotrope dans le plan (111), le tenseur des
déeformations dans le repere de I'échantillon est de la forme :

e, 00
e=|0 ¢, O
0 0 g

gy est la déformation dans le plan des interfacegst la déformation perpendiculaire
L= I
1-v )i
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Pour une direction quelconque, identifiée par son amglavec l'axe [111], la
déformation correspondante peut étre obtenue en exprimant le tenseur des déformations dans
une nouvelle base, dont un des axes est suivant la direction considérée. La composante du
nouveau tenseur correspondant a la déformation suivant la direction assoceés de la
forme :

g =¢g,siny+¢ cOS y
: 2v
= & =(Sln2l//——COSZI// ‘g,
-V
La variation relative de longueur d'une liaison est reliée a la déformation dans la
direction de la liaison. En toute rigueur il faudrait tenir compte de la modification de I'angle
de la liaison qui se produit de maniere concomitante lors de la déformation. Etant donné que
nous avons estimeé la variation angulaire a 0.3° environ, le calculyave35.3° constitue une
bonne approximation. On obtient :

» PourAu:¢, =-050-¢,

» PourNi:¢g, =-004-¢,

La variation relative de longueur des liaisons hors plan est donc de signe opposé a la
déformation dans le plan pour les deux matériaux, et elle tres petite pour le nickel. La
différence de comportement des deux matériaux vient de la différence des coefficients de
Poisson pour l'or et le nickelA, = 0.38 etvy; = 0.22 pour l'orientation (111))

Il s'agit de savoir si, dans notre cas, il sera possible de quantifier I'effet d'une
déformation sur les spectres EXAFS. Il parait raisonnable de négliger les effets de
modification d'angle des liaisons dans une telle analyse, c'est-a-dire que la variation du
nombre de coordination effectif Muivant l'incidence n'est pas significative.

Conséquences sur le spectre EXAFS

Sous l'effet d'une contrainte biaxiale isotrope, la couche de premiers voisins d'un
atome donné, située a la distance R de l'atome central, subit une séparation en deux sous-
couches situées a des distances différentes : une sous-couche contenant les voisins dans le
plan, située a une distancg R (1+¢/)R; et une sous-couche contenant les voisins hors du
plan, située a une distancg,R (1+'y)R.

Considérons a présent les conséquences sur le spectre d'une telle séparation.
Supposons que le nickel soit soumis a une dilatation dans le;plaml%, et que l'or soit
soumis a une contraction dans le plan= -1%. Il s'agit de l'ordre de grandeur des
déformations dans le plan mesurées en diffraction des rayons X. Les distances des deux sous-
couches de premiers voisins sont données dans le tableau suivant :
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Au Ni
distance 1°voisins sans déformation (A) 2.884 2.492
déformatiore, dans le plan (%) -1% +1%
distance de la sous|, gans le plan (111) ;R 2.855 | 2.517
couche de premierg
voisins (A) : » hors du plan (111)(=35.3°): Ry, | 2.898 2.491

Tableau 7: Modification des distances premiers voisins dans le plan et horsqula I'effet d'une déformation
élastique, dans I'or et dans le nickel.

On peut remarquer que la différence entre les distances associées a chaque sous-
couche est plus importante dans le cas de I'or (0.043 A) que dans celui du nickel (0.026 A), du
fait de la faible contraction des liaisons hors plan dans le nickel.

La conséquence de la déformation attendue sur les TF des oscillations est un
dédoublement du pic des premiers voisins, I'amplitude de chaque "sous-pic" étant donnée par
le nombre effectif de voisins de la sous-couche concernée, pour l'incidence concernée. Par
souci de simplification, supposons que la polarisation est parfaitement alignée avec l'axe
<111> en incidence rasante, et parfaitement perpendiculaire a cet axe en incidence normale.
On peut alors calculer simplement les nombres effectifs associés aux deux sous-couches.

Lorsque plusieurs sous-couches de voisins ne sont séparées que par un faible écart de
distance 4R < 0.3 A), ce qui est le cas ici, un pic unique est observé sur la TF et sa position
est donnée par [Stern 88, p488] :

-M
=
S

N;" est le nombre de coordination effectif de la sous-couche i, situé a la distatice R
dépend de l'angle de polarisatign Dans notre cas, les voisins peuvent étre séparé§*en N
voisins dans le plan et voisins hors plan.

Le tableau suivant reporte alors les positions auxquelles on devrait trouver le pic de
premiers voisins sur la TF dans les deux incidences, calculées a partir des longueurs de
liaisons du Tableau 7, pour du nickel dilaté de 1% et de I'or contracté de 1%. Les nombres de
coordination effectifs sont calculés a partir de formule valable pour les seuils K ou L
(équation (A-1)). Un traitement plus complet pour le segitlé Au, pour lequel l'orbitale de
I'électron dans ['état initial n'est pas sphérique, aurait tendance a réduire les effets

d'anisotropie [Stern 88, p485].
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Au Ni
Incidence| Incidence| Incidence| Incidence
rasante | normale rasante | normale

N, voisins dans le plan 0 9 0 9

Distance dans le plan,R 2.855 2.517

Nhp Voisins hors du plan 12 3 12 3
Distance hors planfg 2.898 2.491

Position Ric du pic "moyen" en A|  2.898 2.866 2.491 2.510

Différence de position du pic

ARpic = Rpicnormale_ Rpicrasante -0.032 A 0.019 A

Tableau 8 : Estimation des positions des pics des premiers voisins pour une tiéfoélaatique anisotrope.
Les calculs sont faits pour des déformations dans le plan (111) de -1%petde +1% pour Ni.

Y

La déformation élastique donne lieu & une séparation en deux sous-couches de
premiers voisins situées a des distances différentes, et les deux contributions ne peuvent pas
étre séparées dans l'analyse. Les variations de distance sont de signe opposés pour les deux
sous-couches, ce qui tend a minimiser les conséquences sur les spectres EXAFS de la
déformation anisotrope.

Ainsi d'une maniere générale, la position du pic de premiers voisins sur la TF est
différente suivant l'incidence, mais cette différence est faible (-0.032 A pour Au, 0.019 A pour
Ni). Or la valeur de 1% utilisée pour les estimations est une borne supérieure dans nos
échantillons (cf. chapitre 4), et I'anisotropie a été surestimée par souci de simplicité dans le
cas de Au. Il apparait que I'estimation conduit, malgré des différences de distances entre sous
couches qui peuvent étre significatives, a des déplacements de pics qui sont de l'ordre de
I'incertitude de I'EXAFS.
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