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Introduction

Introduction

Les films de nitrures métalliques nanostructurés sont généralement utilisés comme revétements
protecteurs d’outils de coupe en raison de leurs propriétés remarquables : dureté, résistance a
I'usure et a I'oxydation. Historiquement, I'un des premiers revétements utilisés dans ce domaine a
été le nitrure de titane TiN au début des années 1960. Cependant, il s’est avéré que ces revétements
avaient des performances moyennes voire médiocres a la tenue a I'oxydation a chaud et a Ila
corrosion. L'intérét s’est donc porté dans les années 1990 sur des systemes (Ti,Al)N, olu I'ajout
d’aluminium a TiN a permis d’accroitre les performances mécaniques en améliorant la résistance a la
température. Parmi ces systemes, le ternaire Ti,,ALN (0 < x < 1) peut étre considéré comme un
systeme modele dans lequel la structure cristallographique évolue d’un réseau cubique a faces
centrées (cfc) de type NaCl vers un réseau hexagonal (hcp) de type wurtzite avec I'augmentation de
la concentration en Al. Cependant, TiN (cfc) et AIN (hcp) sont partiellement miscibles. L’élaboration
par dépot physique en phase vapeur permet l'obtention de revétement (Ti,Al)N avec une
microstructure colonnaire complexe, composée de phases métastables pouvant cohabiter avec des
précipités localisés aux joints de grains. Une bonne dureté et une grande résistance a I'oxydation
sont observées pour un maximum d’atomes de Ti substitués par des atomes de Al en réseau cubique,
ce qui correspond a des teneurs en Al généralement comprises entre x = 0,4 et x = 0,8 en fonction

des conditions de dép6t.

Dans ce contexte, le but de mon travail a été d’étudier la structure et le comportement tribologique
d’une série de films Ti AN (0 < x < 1) déposés par pulvérisation magnétron réactive a partir de
cibles TiAl frittées. Dans ce travail I'influence de la cible utilisée et de la composition sur les
caractéristiques structurales et tribologiques sont détaillées. Un accent particulier est mis sur des
compositions avoisinant la zone oU se produit le changement de réseau cfc a hcp dans le but de
mieux comprendre la transition. Plusieurs techniques de caractérisations ont été utilisées pour
analyser a différentes échelle ces films. La micro- et nanostructure ont été analysées par diffraction
des rayons X (DRX), microscopie électronique en transmission (MET), spectroscopie de perte
d’énergie d’électrons (EELS), spectroscopie d’absorption et diffraction anomale des rayons X sur
grand instrument (synchrotron). La résistance a l'usure des revétements a été étudiée par

microtribologie.

Le premier chapitre est consacré a I'étude bibliographique du systéme (Ti,Al)N. Aprés une
présentation des deux binaires TiN et AIN, notamment leurs caractéristiques structurales et leur
miscibilité, un accent particulier est mis sur les revétements Ti,Al,N déposés par voie physique en

phase vapeur (PVD). Ce procédé de dépot conduit a des films de morphologie colonnaire ou des

1



Introduction

croissances compétitives entre les différents domaines peuvent exister. Les propriétés physiques et
mécaniques de ces revétements sont présentées en fonction de la teneur en Aluminium. Enfin, sont
abordées rapidement les améliorations actuellement en cours de développement pour ces

revétements (ex : quaternaire, nanocomposite, multicouche,...).

Le second chapitre présente le procédé d’élaboration par PVD et les moyens mis en ceuvre pour
caractériser les films. Dans un premier temps, le principe de la pulvérisation magnétron en
atmosphere réactive et les conditions de dépot sont détaillées. Ensuite, sont présentés les différents
dispositifs et techniques de caractérisation aux différentes échelles structurales : diffraction des
rayons X, microscopie électronique en transmission, spectroscopie de perte d’énergie des électrons,
spectroscopie d’absorption et diffraction anomale des rayons X. Ces deux derniéres caractérisations
ont été menées sur grand équipement au synchrotron SOLEIL. Pour finir, les tests mécaniques de

frottement et rayure sur les films sont abordés.

Dans le chapitre trois, je présente les résultats des caractérisations structurales et tribologiques des
films Ti AlLN déposés a partir de cibles frittées TiAl pour les teneurs en aluminium suivantes :
x=0,36, x = 0,46, x = 0,62, x = 0,82. Ces résultats sont comparés a ceux obtenus pour les deux
binaires TiN et AIN et ceux de films ternaires élaborés antérieurement a ce travail de théese a partir de
cibles Ti et Al compartimentées. Une discussion autour de I'influence de la cible employée sur les
propriétés physiques des films, notamment structurales et sur leurs conséquences en termes de

résistance a I'usure est présentée en fin de chapitre.

Le chapitre quatre est dédié a I’étude fine des films de compositions TigssAlg 46N et Tig3sAlo N par
spectroscopie d’absorption et diffraction anomale des rayons X au seuil K du Ti. Ces compositions
sont intéressantes car elles se trouvent au voisinage de la zone de transition structurale. En
combinant la spectroscopie d’absorption (XANES) et la diffraction anomale (DANES), il est possible de
dissocier les informations contenues dans les régions cristallisées (grains) et moins bien cristallisées
(joints de grain). Dans un premier temps, une correction de I'absorption sur les spectres DANES a été
mise en ceuvre pour faciliter la comparaison entre les spectres DANES et XANES. A |'aide de cette
procédure, une étude de I'ordre local des atomes de Ti dans TigssAlp4sN est présentée. Dans un
second temps, le phénoméne de croissance compétitive est abordée sur le film de TigzgAlge;N.
L’'ensemble des résultats de ce chapitre est discuté dans le but de mieux comprendre les mécanismes

de transition structurale.

Une étude exploratoire portant sur [|’élaboration et la caractérisation de multicouche
Tios4Alo,46N/Tig54Al0 46 €n fonction de la périodicité est présentée dans le cinquieme chapitre. Les

meilleures performances mécaniques des films TigssAlgssN ont justifiées le choix de cette
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composition pour I'élaboration des multicouches. Pour réaliser les multicouches, un nouveau
procédé jamais utilisé sur les nitrures a été utilisé. Il s’agit du dépot par pulvérisation réactive a signal
de commande cyclique. Quelques caractérisations micro, nano-structurales et tribologiques des

films, sont données et discutées.

La conclusion synthétise I'ensemble des résultats obtenus sur les chapitres Ill, IV et V et présente un

modele structural des films.
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Chapitre I : Etat de I'art

I.1. Introduction et historique

Depuis des décennies, de nombreux travaux portant sur |'amélioration et I'élaboration de
revétements de protection d’outils de coupe ont été réalisés. Ces dépOts sont généralement
constitués de nitrures de métaux de transition élaborés par PVD (Physical Vapor Deposition). L'un
des premiers dép6ts a avoir était utilisé dans les années 1960 pour cette application est le nitrure de
titane TiN. |l posséde une bonne dureté ainsi que de bonnes propriétés tribologiques indispensables
aux applications dans le domaine de l'usinage. Durant le processus d’usinage, les outils de coupe
peuvent atteindre localement des températures supérieures a 700°C, ce qui implique que les
revétements aient une bonne tenue a I'oxydation a chaud. Il s’avére que les revétements TiN ont des
performances moyennes voire médiocres a la tenue a I'oxydation a chaud et a la corrosion. Des
études ont montré que TiN s’oxyde massivement a partir de 500°C [1-5]. L'intérét s’est donc porté
dans les années 1990 [6] sur le systeme ternaire Ti,,AlLN, ol I'ajout d’aluminium a TiN a permis

d’accroitre les performances mécaniques en améliorant la résistance thermique.

Le systeme Ti AlLN (0 < x £ 1) peut étre considéré comme un systeme modele dans lequel la
structure cristallographique évolue d’un réseau cubique a faces centrées (cfc) de type NaCl vers un
réseau hexagonal (hcp) de type wurtzite avec l'augmentation de la concentration en Al. La
thermodynamique (diagramme de phase) indique une faible miscibilité entre TiN (cfc) et AIN (hcp).
Cependant, les procédés PVD permettant d’étre dans des conditions de croissance de non-équilibre,
une phase métastable peut étre synthétisée, ou les atomes d’aluminium substituent partiellement
les atomes de titane [7]. Les revétements Ti, AN ainsi obtenus ont une meilleure résistance a
I’oxydation et de meilleures performances mécaniques pour un maximum d’aluminium substituant Ti
dans une structure cubique a faces centrées. Pour donner un ordre d’idée, on peut atteindre des
duretés supérieures a 30 GPa pour des contraintes résiduelles relativement faibles (5 GPa) [8]. Il n’est
donc pas étonnant que ces revétements ternaires (TiAl)N aient supplantés TiN pour des applications

d’usinage a grande vitesse a sec comme revétement de protection des outils de coupe [9].

Il existe une autre génération de revétements dits « nanostructurés » : les revétements multicouches
comme par exemple les supers réseaux formés par plusieurs strates de matériaux dont I’épaisseur de
chaque couche n’excéde pas quelques dizaines de nanomeétres, et les revétements nanocomposites
constitués par la dispersion de grains de quelques nanometres, dans une matrice amorphe de nature
différente. Ces types de dépobts donnent une dureté et une ténacité élevées, qui permettent

d’envisager leur utilisation dans des conditions d’usinage sévéeres.

D’autres fonctionnalités ont été trouvées pour les revétements (Ti,Al)N. On les utilise pour leurs

propriétés thermiques comme barriere de diffusion [10] ou comme régulateur de température dans
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les satellites [11]. Leurs propriétés optiques permettent une utilisation comme dépot sélectif dans les
collecteurs solaires [12, 13] et leurs bonnes propriétés électriques comme électrode de potentiel
dans les capacités électriques [14]. lls pourraient méme étre utilisés dans un avenir proche dans le

domaine médical pour I'élaboration d’'implants dentaires [15] du fait de leur biocompatibilité.

Ce chapitre s’intéressera :

- a la structure cristallographique du systeme Ti; ,ALN :
=> Les réseaux cristallographiques de TiN et AIN,
=> Loide Vegard,
=>» Structure cristallographique de Ti; Al,N en fonction de x.

- aux mécanismes de croissance des films élaborés par PVD :
=>» Mécanisme de nucléation et coalescence,
= Morphologie des films,
=> Orientation préférentielle.

- aux propriétés physiques et mécaniques de Ti,,Al,N en fonction de la teneur en Al :

=>» Caractere des liaisons chimiques,

=> Propriétés mécaniques,

=>» Phénomeéne de « age hardening » (décomposition spinodale).
= Contraintes résiduelles.

- aux améliorations du ternaire (Ti,Al)N :

=>» Quaternaire,
=» Revétements nanostructurés,
=» Multicouches.
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I.2. Structure cristallographique de Ti;_,AlN

1.2.1. Structure cristallographigue de TiN et AIN

Comme cela a été dit précédemment, le systeme ternaire Ti,.,ALLN (0 < x < 1) ne cristallise pas dans
une structure cristallographique unique quels que soient le mode d’élaboration et la gamme de
composition [16, 17]. En effet, les nitrures de titane TiN et d’aluminium AIN sont faiblement miscibles
et cristallisent dans des conformations différentes, cubique a faces centrées (B1) de type NaCl pour
TiN et hexagonale (B4) de type wurzite pour AIN. Les principales caractéristiques cristallographiques

de TiN et AIN massifs sont présentées dans le tableau I.1 ci-dessous :

TiN AIN
Structure cristallographique Cubique a faces centrées | hexagonale
Groupe d’espace Fm-3m P6smc
Parameétre de maille a.=4,2417 A an=3,1114 A; c,=4,9792 A
Coordination octaédrique tétraédrique
Température de fusion (°C) 2950 2250
Température d’oxydation (°C) 550 700
Conductivité thermique (W/(m.°C) 19,2 90
Coefficient de dilatation thermique (1/K) 9,4.10° 5,7.10°

Tableau 1.1 : Quelques données concernant TiN et AIN

Si 'on se réfere aux diagrammes de phase Ti-N et Al-N, a une stoechiométrie en azote de 50% at, on
observe I'existence d’une seule phase correspondant respectivement a une structure cfc et hcp.
Dans la maille cubique TiN, I'atome de Ti est entouré par 6 atomes d’azote correspondant aux
premiers voisins, situés a une distance de 2,12 A. Ils décrivent un site octaédrique autour de 'atome
de Ti (figure I.1.a). Situés a une distance de 3 A, on observe 12 atomes de titane correspondant aux
seconds voisins. En ce qui concerne la maille hexagonale d’AIN, les premiers voisins entourant
I’'atome d’Al sont 4 atomes d’azote situés a une distance de 1,89 A, ils décrivent un site tétraédrique
autour de I'atome d’Al (figure 1.1.b). Les seconds voisins sont 12 atomes d’Al situés a une distance de

3,09 A.

[001] (a)

/M#wlol ot — . ‘j.\_)[om]

100]
[100]

@ Atomes métalliques (Ti ou Al)
@ Atomes d'azotes (N)

Figure 1.1 : Représentation des réseaux (a) cubique a faces centrées et (b) hexagonal type wurtzite.
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Les coordonnées réduites correspondant a TiN sont [18]:

N:(0,0,0);(1/2,1/2,0);(1/2,0,1/2); (0,1/2,1/2)
Ti:(1/2,0,0);(0,1/2,0);(1/2,1/2,1/2);(0,0,1/2)

Le paramétre de maille libre de contrainte vaut a.= 4,2417 A

Les coordonnées réduites correspondant a AIN sont [19]:

Al:(0,0,0); (1/3,2/3,1/2)
N: (0,0,u); (1/3,2/3,u+1/2)

Les paramétres de maille non-contrainte sont a,=3,1114 A et ¢,=4,9792 A, avec u = 3¢,/8.

1.2.2. Loi de Vegard

Comme mentionné dans l'introduction, les revétements Ti,, ALN ont une meilleure résistance a
I’oxydation et de meilleures performances mécaniques pour un maximum d’aluminium substituant Ti
dans une structure cubique a faces centrées (NaCl). Bien qu'il ne soit pas reporté sur le diagramme
de phase binaire Al-N, un polytype métastable AIN cubique type NaCl de groupe d'espace Fm3m a
été obtenu par transformation de la phase hexagonale sous haute pression et a haute température
[20] et par CVD [21]. Cette structure présente un paramétre de maille a = 4,045 A (Fiche ICDD n°00-
046-1200) qui est en accord avec les calculs ab initio de Van Camp et al. [22] (a = 4,03 A). A I'aide de
la loi de Vegard qui est une relation empirique utilisée en chimie du solide, on peut exprimer le
paramétre de la maille élémentaire d’un alliage ou d’une solution solide en fonction des paramétres
de maille et des concentrations des différents composés (figure 1.2). Cette loi est une relation linéaire
valable dans le cas de solutions solides ou il y a miscibilité totale sur toute I"échelle de concentration
et a température fixe. Bien que ce ne soit pas exactement notre cas, cette loi nous permet d’estimer
|’évolution du parametre de maille non-contrainte de Ti,.,AlLN cubique en fonction de I'incorporation

d’aluminium.

a. = arin(1 —x) + agnx Eq.l.1

a. : Parametre de la maille élémentaire du ternaire.

arin : Paramétre de maille de TiN poudre dans un réseau cfc, soit 4,2417 A.
a : Paramétre de maille d’ AIN poudre dans un réseau cfc, soit 4,0450 A.
x : Concentration en Al.
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Figure 1.2 : Evolution du paramétre de maille d’'une maille cfc en fonction de la teneur en Al.

1.2.3. Structure cristallographique de Ti;.,AlN en fonction de x

Suivant la proportion d’aluminium dans le ternaire, la structure cristallographique est
préférentiellement cubique a faces centrées (B1) ou hexagonale (B4). Des analyses en microscopie
électronique en transmission (MET) [17, 23] sur I'ensemble de la gamme de composition de Ti, AN
ont mis en évidence une transition structurale, avec l'existence d’une phase cubique (NacCl)
métastable pour des films a faible teneur en Al. Pour des films a forte teneur en Al, on observe la

phase hexagonale ou la coexistence des deux phases cfc et hcp.

Growth Direction

Figure 1.3 : Image MET en vue transverse de (a) précipités d’AIN (hcp) avec des grains cfc [23] et (b) de joints de grains
contenant de fortes contraintes locales [17].

Des études antérieures sur TigsAlgsN déposé par pulvérisation magnétron en courant continu ont
révélé une microstructure colonnaire composée d’une phase cubique métastable (B1)-NaCl ou des
orientations préférentielles [111] et [100] coexistent avec des petits grains pouvant étre attribués a

des précipités (B4)-wurtzite de AIN [24]. Wahlstrom et al. [23] confirment bien la présence de

8
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précipités AIN (hcp) aux joints de grains de domaines cubiques pour des compositions proches de la
transition structurale. Ils précisent que ces précipités ont des orientations aléatoires les uns par
rapport aux autres et ne sont jamais intégrés dans les grains cubiques. Néanmoins, ils observent une
relation d’orientation cristallographique entre le précipité AIN (hcp) et les grains cubiques se
trouvant a son voisinage (figure 1.3.a). Kutschej et al. [17] montrent aussi I’existence de précipités AIN
(hcp) aux joints de grains, accompagnés de contraintes locales importantes a proximité de ces zones.
lls observent que les domaines (200)c cubiques ont des tailles de cristallites qui diminuent avec
I'augmentation de la concentration en Al accompagnée par I'augmentation des contraintes (figure
1.3.b). L’analyse MET met en évidence la présence de dislocations fortement contraintes situées aux
joints de grains et partiellement dans les colonnes, indiquant la présence de précipités AIN (hcp).
Ainsi, le film est majoritairement composé d’'une phase métastable cubique Ti;, ,ALN jusqu’a une
certaine concentration en Al. Au-dela de cette concentration, la coexistence de structure NaCl / ZnS-
wurtzite ou I'existence d’une phase complétement hexagonale s’observent. Mayrofer et al. [7] ont

nommé cette concentration maximale en Al, limite de solubilité métastable.

La structure hexagonale obtenue a forte
teneur en Al montre une microstructure
fibrillaire [25] fortement texturée avec des
diametres de colonnes faibles (figure 1.4) par
rapport a ceux observés dans le domaine de
composition cfc. La faible solubilité des
atomes de Ti dans le réseau hexagonal donne

des phénomeénes de ségrégation, ou les

domaines cristallisés sont riches en Al et les

Figure 1.4 : Inage MET en champ sombre d’une vue
domaines amorphes tels que les joints de transverse de Tio14Alo.s6N [25].

grains sont enrichis en Ti. Tuilier et al. [26] ont observé par spectroscopie d’absorption et diffraction
des rayons X sur une composition proche de la transition structurale x = 0,68, la présence de clusters

cubiques désordonnés riches en Ti intégrés dans les joints de grains entourant les domaines hcp.

La littérature indique que Ti, AN cristallise dans une phase métastable cfc jusqu’a la limite de
solubilité se trouvant entre x = 0,4 et x = 0,91 suivant les techniques et conditions d’élaboration. Par
exemple, Wahlstréom et al. [23] ont observé la transition entre les phases cfc et hcp a x = 0,4 pour un
dépot réalisé a 500°C par co-pulvérisation magnétron de deux cibles métalliques (I'une de Ti et
I'autre d’Al). Tandis que Cremer et al. [27] ont observé la transition vers x = 0,63 pour une
température et une technique de dép6t identique a Wahlstrém et al. Alors que Rauch et al. [28] ont

montré une limite de solubilité proche de x = 0,57 pour des dép6ts réalisés a température ambiante
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par pulvérisation magnétron radiofréquence. Le maximum de solubilité a été atteint par Prange et al.
[29] pour une composition de x = 0,91 avec la technique de « plasma enhanced chemical vapor
deposition » (PECVD) a une température de dépot de 510°C. D’apres Mayrhofer et al. [7], la limite de
solubilité est directement liée a la distribution d’Al dans le réseau. En effet, une augmentation de la
limite de solubilité implique une diminution du nombre de liaison Ti-Al. La diminution du nombre de
liaison Ti-Al induit un changement de la structure électronique, de I'énergie de liaison et de
I’entropie. En raison des différences entre les voies de synthése, du transport et de la condensation
de la vapeur, différentes distributions d’Al sont observées dans le réseau cristallographique au cours
de la croissance. Ce qui pourrait expliquer la différence de concentrations maximales d’Al dans c-Ti,.
ALN suivant les conditions et les techniques de dépdt. Gago et al. [30] ont confirmé a I'aide de la
spectroscopie d’absorption des rayons X, la formation et I'augmentation du nombre de paires Ti-Al

au-dela de la transition structurale.

En ce qui concerne la modélisation, les résultats issus de calculs thermodynamiques [31] ainsi que de
calculs ab initio [32] indiquent une valeur critique proche de x = 0,7. Makino [33] a calculé une zone

de transition comprise entre x = 0,6 et 0,8, a partir d’'un modele de liaisons orbitales.

1.3. Croissance des films élaborés par PVD

La technique de dép6t en phase vapeur consiste a éjecter des atomes d’une cible métallique en leurs
transférant de I'énergie par effet mécanique ou par effet thermique. Les atomes expulsés de la cible
vont former une vapeur métallique ou de composé (en atmosphére réactive) constituée
principalement d’atomes neutres ou de clusters d’atomes qui se condenseront en partie sur un
substrat. Méme si le principe de la technique PVD semble simple, la formation d’un film en surface

d’un substrat fait intervenir des mécanismes complexes.

1.3.1. Mécanisme de nucléation et coalescence

Les atomes éjectés de la cible vont se condenser sur le substrat attirés par des interactions de Van
der Waals. Ces atomes vont étre adsorbés en surface du substrat et diffuser sur la surface pendant
un certain temps dépendant de I'énergie de désorption de I'atome, de son énergie incidente et de la
température. Lors de leur trajet, les atomes doivent remplir certaines conditions pour rester en
surface, comme trouver un état thermodynamiquement stable. Pour cela, il faut que leur énergie de
liaison avec les atomes du substrat ou les atomes déja liés au substrat soit nettement supérieure a
leur énergie moyenne d’agitation atomique (substrat et atomes en surface). Si cette condition n’est
pas remplie I'atome va désorber de la surface et repartir en vapeur. Concernant les premiers atomes
qui restent adsorbés, ils vont se fixer dans des sites favorables (aspérités a I’échelle atomique) qui

seront des sites de nucléation. Pour les atomes suivants, ils interagissent avec d’autres atomes

10
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adsorbés pour former des clusters. Lorsque ces germes de croissance deviennent suffisamment

larges, ils coalescent.

Durant les premiéres étapes de nucléation, différents mode de

croissance peuvent étre observés suivant les conditions

thermodynamiques. En général, le mode de croissance le plus

Figure 1.5 : Mode Volmer-Weber.

souvent observé pour les revétements Ti, AN déposés par
techniques physiques en phase vapeur est le mode dit « Volmer-Weber » ou « tridimensionnel »
(figure 1.5). Dans ce cas de figure, I'énergie de surface du systéeme substrat/couche est supérieure a 0,
ce qui implique une croissance par flots. Ce type de croissance se produit lorsque les adatomes sont
plus fortement liés entre eux qu’avec les atomes du substrat. Les clusters créés en surface du
substrat ayant une taille inférieure a la taille critique sont éliminés, les autres continuent a croitre
selon la théorie capillaire jusqu’a se toucher et finalement coalescer pour former un film continu. Ce

type de croissance mene a une microstructure poreuse de type colonnaire.

1.3.2. Morphologie des grains

Aprés les premiers stades de la croissance (nucléation et coalescence), la morphologie des grains qui

vont croitre dépend de la compétition entre quatre phénomeénes :

o L'effet dombrage qui est lié a la rugosité de surface,

e Ladiffusion de surface,

e Ladiffusion en volume,

e La recristallisation.
Movchan et Demchisin [34] sont les premiers a avoir présenté un modele morphologique des films
en fonction du rapport de la température du substrat T, a la température de fusion du matériau
déposé T;. Une température de substrat élevée a des effets sur la structure morphologique de la
couche en augmentant la mobilité de surface, ainsi que les phénomeénes de diffusion et de
recristallisation. D’autres études ont permis d’inclure la pression du gaz de travail et le
bombardement ionique sur I'influence de la morphologie. En s’appuyant sur le modéle de Movchan
et Demchisin, Thornton [35] a proposé une classification schématique plus compléte exprimant la
morphologie du film en fonction du rapport des températures T,/T; et de la pression de dépoét. La
dépendance en température traduit I'influence des processus de diffusion de surface et de volume,
qui engendrent les phénomeénes de recristallisation et de réarrangement atomique, sur la
morphologie des couches obtenues. La pression de dép6t caractérise, via le taux de collisions dans le

plasma, I'énergie et I'angle d’incidence des atomes qui arrivent sur le substrat (I'augmentation de la

11
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pression accroit le caractéere aléatoire de I'angle d’incidence). Le diagramme de Thornton présente
guatre zones morphologiques différentes (figure 1.6):

Zone 1 (T,/T; < 0,25) : La diffusion des adatomes est insuffisante pour compenser les effets
d’ombrage, ce qui donne une morphologie colonnaire avec une faible densité aux joints de grains et
un film poreux.

Zone T (T,/T; = 0,25) : Cette zone apparait dans le cas d’un substrat avec une rugosité faible limitant
les effets d’'ombrage et facilitant la diffusion de surface, ce qui donne une morphologie dense a
grains fins mal définie.

Zone 2 (0,25 < T,/T; < 0,5) : la diffusion de surface des adatomes domine ce qui donne une
morphologie dense a grains colonnaires.

Zone 3 (T,/T;> 0,5) : La diffusion de volume et le phénomeéne de recristallisation sont prépondérants,

ce qui donne des grains qui ne sont plus colonnaires mais équiaxes.

Figure 1.6 : Modéle morphologique de Thornton [35]

Il est possible de déposer des couches denses et trés peu rugueuses a température ambiante si
I’énergie des espéces déposées est suffisamment élevée, et plus particulierement si le matériau
déposé est réfractaire et possede une température de fusion élevée. Ainsi, plusieurs études sur des
oxydes [36] et des nitrures métalliques [37] ont montré une modification microstructurale en
fonction de I’énergie apportée au film en cours de croissance.

Concernant la versatilité et I'adaptabilité du diagramme de zones présenté par Thornton, Messier et
al. [38] rapportent une dépendance similaire a celle présentée dans ce diagramme, toujours en
fonction de T,/T;, mais en remplagant I'influence de la pression par celle de la polarisation du substrat
qui permet également d’agir sur I'énergie et la direction des espéces déposées. D’autres auteurs ont
aussi développé des modeéles de diagrammes de zones, mais prenant en compte I'épaisseur de

dépot, les impuretés dans les films [39] ou l'influence de la morphologie du substrat [40]. Grovenor
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et al. [40] ont complété les travaux de Thornton en apportant une description phénoménologique de
la croissance des grains reposant sur I’hypothése d’une variation de la mobilité des joints de grains.
Ces modeles, en particulier celui de Thornton, peuvent étre appliqués a un grand nombre de
matériaux et de procédés de dépot de couches minces sous vide. Il est a noter que la morphologie ne
dépend pas seulement des parametres d’élaboration, mais aussi des caractéristiques intrinseques du
matériau déposé. En effet, les revétements Ti,  ,ALN déposés dans les mémes conditions
d’élaboration pour des compositions en Al différentes montrent des morphologiques différentes. Par
exemple, les colonnes deviennent plus fines avec I'augmentation en Al [25]. J. Wagner et al. [41] ont
constaté la méme tendance par procédé CVD. Une plus grande concentration en Al donne des
défauts de composition, de plus petites tailles de grains [42] et une plus faible rugosité de surface. En
conclusion, la morphologie des grains reste difficile a prévoir en raison du grand nombre de

paramétres pouvant I'influencer.

1.3.3. Orientations préférentielles

La raison pour laquelle le film croit suivant une orientation cristallographique reste tres compliquée a
expliquer. De nombreux auteurs ont essayé de comprendre ces mécanismes de texturation, non sans
mal, en raison de la grande variété de parameétres de dépot tels que la température du substrat [43],
le flux d’énergie des ions incidents [44, 45], la tension de polarisation [46], la puissance du
magnétron [43], la pression partielle de gaz [47],... Pelleg et al. [48] sont les premiers a proposer un
modeéle thermodynamique pour expliquer I'orientation préférentielle des revétements PVD. Ce
modele est basé sur la compétition entre énergie de surface et énergie de déformation. Il a été défini
d’apres I'observation du changement de texture des films TiN en fonction de leur épaisseur. A faible
épaisseur, les grains ont tendance a adopter une orientation (200)c qui évolue progressivement vers
une orientation (111)c pour de plus fortes épaisseurs. Ce scénario peut étre expliqué par la tendance
systématique du film a minimiser son énergie, laquelle joue un role prédominant dans le processus
de germination-croissance. Dans le systéeme cubique a faces centrées type NaCl, les plans (200)c sont
ceux a plus faible énergie de surface, tandis que les plans (111)c sont ceux a plus faible énergie de
déformation. Les dépbts PVD sont généralement soumis a des contraintes en compression de
plusieurs GPa. D’aprées Pelleg et al. [48], I'organisation du revétement est contrélée soit par les
contraintes internes lorsque celles-ci sont importantes en favorisant |'orientation (111)c, soit dans le
cas contraire par I'énergie de surface en favorisant I'orientation (200)c. Je et al. [49] ont observé sur
TiN, un basculement des domaines (200)c avec l'augmentation de I'épaisseur pour virer
progressivement vers une orientation (111)c. Shetty et al. [50] ont observé des phénomeénes

similaires sur les revétements de (Ti,Al)N.

13



Chapitre I : Etat de I'art

Cependant, le modele thermodynamique de Pelleg et al. fait I'objet de controverses. Abadias et al.
[51] ont montré a 'aide d’'un modele de contraintes triaxiales et de mesures sin’W en diffraction des
rayons X, que les contraintes contenues dans les grains [111]c excédent celles observées suivant
[200]c. Ces résultats sont en contradiction avec la minimisation de I'énergie de déformation des
domaines (111)c. De plus, Hultman et al. [44] ont reporté une influence du rapport du flux d’ions sur
le flux d’atomes métalliques (Ji//ye) sur l'orientation préférentielle des films déposés par
pulvérisation réactive magnétron. A énergie d’ions constante (= 20 eV), les résultats montrent une
orientation préférentielle (111)c pour un faible rapport de flux Ji/Jy., tandis qu’une orientation
suivant la direction [200]c méme a forte épaisseur est observée pour un rapport de flux élevé. Ainsi,
I'orientation préférentielle se développe donc selon une croissance compétitive sur la base d’une
relation entre les effets thermodynamiques (énergies de surface et de déformation) et cinétiques

(mobilité des adatomes) [45, 47].

Des phénomeénes de ségrégations entre les différents domaines d’orientation peuvent étre
engendrés en cours de croissance. Beckers et al. [52] ont observé sur des films Ti,.,Al,N déposés par
co-pulvérisation magnétron en atmosphere réactive a forte concentration en azote, I'enrichissement
en Al des domaines (111)c par rapport aux domaines (200)c. A forte concentration en azote, les
surfaces (200)c subissent un recouvrement en azote menant a la formation de cluster de TiN,, ce qui
conduit indirectement a une réduction importante de la longueur de diffusion de Ti sur (200)c. En ce
qui concerne les atomes d’Al, leur énergie d’absorption sur une surface de TiN est beaucoup plus
faible que celle des atomes de Ti, par conséquent méme sous fort recouvrement de la surface par de
I'azote, la longueur de diffusion de Al sur (200)c reste suffisamment grande pour s’incorporer dans

les domaines (111)c adjacents.

La croissance compétitive des films sur la base des contributions thermodynamique et/ou cinétique
reste une problématique qui ne se limite pas qu’aux systémes cubiques type NaCl. Par exemple, il a
été observé sur AIN (hexagonal de type Wurtzite) qu’a faible vitesse de dépdt, les adatomes a la
surface du substrat ont une plus forte probabilité de se réarranger et ont plus de temps pour se
combiner dans des configurations a faible énergie, comme {0001} (qui sont les plans les plus denses)
[53]. Tandis qu’a vitesse de dépdt élevée, les adatomes ont moins de temps pour se réarranger dans
des configurations a faible énergie avant que les atomes de la couche suivante ne fixent leur position

dans le réseau, ainsi les plans {10-10} et {11-20} seront favorisés [54].
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1.4. Propriétés physiques et mécaniques des revétements (Ti,Al)N

1.4.1. Caractére des liaisons électroniques en fonction de la teneur x en Al

La structure électronique de TiN a été étudiée expérimentalement par spectroscopie d’émission X
(XES), de perte d’énergie des électrons (EELS) et d’absorption X (XAS). La premiere est sensible aux
états occupés de la bande de valence et les secondes aux états inoccupés. Ces résultats
expérimentaux ont été comparés a des calculs de densité d’états (Density Functional Theory, DFT)
qui ont montré un important recouvrement métal-ligand [55]. Cela indique un caractere
principalement covalent, qui est associé a des liaisons fortes et directionnelles. Les 6 liaisons fortes et
directionnelles Ti-N a caractere covalent qui compose le site octaédrique (figure 1.1.a) peuvent

expliquer la grande dureté de ces nitrures.

La structure électronique d’AIN a été largement étudiée en raison de ses propriétés semi-
conductrices. Ruiz et al. [56] ont montré le caractére ionique de la liaison Al-N dans la phase wurtzite
mais avec un certain degré de covalence, car la coordinence tétraédrique implique un fort

recouvrement métal-ligand. Ainsi, la nature des liaisons de AIN est plut6ét iono-covalente.
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Figure 1.7 : Spectres XANES de Ti;,AIN, (a) au seuil K d’Al et (b) au seuil K de Ti [25].

Les propriétés (chimiques, électriques, mécaniques,...) des revétements Ti,, Al,N en fonction de la
concentration en Al sont évolutives en fonction de la structure cristallographique et des types de
liaisons formées. En effet, I'ajout d’aluminium augmente I’énergie du gap entre la bande de
conduction et la bande de valence, réduisant le caractére covalent des liaisons interatomiques dans
la structure (Ti,Al)N. Ainsi, les films (Ti,Al)N riches en Al et de structure hcp peuvent étre apparentés

a des semi-conducteurs. Tuilier et al. [26] ont mis en évidence par spectroscopie d’absorption des
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rayons X, |’évolution de la structure électronique et de I'environnement local des atomes de Ti et Al
de films Ti ,ALN déposés par pulvérisation magnétron réactive. La figure 1.7 présente les spectres
obtenus au seuil d’absorption K de I'aluminium (figure 1.7.a) et du titane (figure 1.7.b). L’évolution de
ces spectres peut étre interprétée comme la transition électronique d’un électron de coeur 1s vers
les états inoccupés de la bande de conduction. La coordinence des atomes d’Al et de Ti dans les films
(Ti,Al)N soit tétraédrique soit octaédrique détermine la forme du spectre, en particulier du pré-seuil

du titane autour de 4970 eV.

Le spectre d’AIN au seuil K de I'aluminium (Figure.l.7.a) montre deux pics positionnés a 1563,4 eV
pour A et 1569,2 eV pour B. Un troisieme pic d’intensité moindre est observé a 1573 eV, ce qui est en
accord avec la structure de bande d’AIN qui montre une largeur de bande de 12 eV, avec 3 pics
correspondant a I'hybridation des états 3s-3p d’Al avec les états 2p de l'azote. Lorsque la
concentration en Al diminue, les pics deviennent de plus en plus lisses et la raie blanche se décale
légérement vers des énergies plus élevées. Le spectre d’absorption K du Ti correspond a la transition
de I"électron 1s vers les états inoccupés a caractere p et aussi d. En raison du mélange des états 3d
de Ti avec les états p de I'azote, la transition est partiellement autorisée par les régles de sélection
dipolaires en raison de la symétrie du site. A forte teneur en Ti, le pré-seuil est plat, ce qui indique
que les atomes de Ti sont en site octaédrique centrosymétrique. A forte teneur en Al, le pré-seuil
devient étroit et fin, les atomes de Ti sont localisés dans des sites tétraédriques, non

centrosymétriques.

Gago et al. [57] ont réalisé une étude des films Ti,.,Al,N par spectroscopie d’absorption des rayons X
au seuil K de I'azote. La figure 1.8 présente les spectres qu'’ils ont obtenus. Le spectre de TiN, ou les
atomes d’azote se trouvent dans un environnement octaédrique, montre un seuil positionné a 396
eV suivi par deux pics A et B, en raison de I'hybridation des états 2p de I'azote avec les états 3d du
titane. Un troisieme pic C est observé a plus grande énergie vers 409 eV. En ce qui concerne le
spectre d’AlN, ol les atomes d’azote se trouvent en site tétraédrique, il montre un seuil positionné a
400 eV et présente trois pics situés respectivement a 403, 405 et 407 eV typiques de la structure
électronique d’AlIN. Le décalage de la position du seuil d’environ 4 eV entre les films riches en Ti et en
Al montre une évolution de la liaison N-métal, d’un caractére covalent vers un caractére iono-

covalent.
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Figure 1.8 : Spectres XANES de Ti1.,AliN au seuil K de I'azote [57].

D’autres travaux portent sur I'étude de la structure électronique et I'ordre local des atomes d’azote

dans les films TiN, AIN et (Ti,Al)N par spectroscopie de perte d’énergie des électrons (« electron

energy loss spectroscopy » EELS). Ce type d’analyse est analogue a la spectroscopie d’absorption des

rayons X. En effet, la forme et la position des spectres EELS sont reliées aux états inoccupés et aux

transitions électroniques. Il existe de nombreux travaux sur les spectres EELS du TiN [58, 59] et de

AIN, mais tres peu sur I'évolution du seuil K de I'azote en fonction de la concentration en Al dans

(Ti,Al)N [60, 61].

1.4.2. Propriétés mécaniques en fonction de la teneur x en Al

1.4.2.1. Dureté et Module d’Young

La dureté des films Ti,, Al,N dépend fortement de la

teneur en Al contenu dans le film. La dureté

augmente avec la concentration en Al jusqu’a la zone
de transition structurale. Au-dela on observe une

rapide diminution de la dureté (figure 1.9)

correspondant a I'existence de la structure

hexagonale [17, 62-64]. Zhou et al. [62] ont observé
des duretés pouvant atteindre 40 GPa avec un
module d’Young de 650 GPa pour des films déposés a
Ils

450°C par pulvérisation magnétron réactive.
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Figure 1.9 : Evolution de la dureté et du module d’Young en
fonction de la teneur en Al des films Tiy,ALN [17].
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expliqguent l'augmentation de la dureté des films métastables Ti, AlLN en structure cfc par
I'augmentation de I’énergie des liaisons covalentes avec l'augmentation de la teneur en Al
L'augmentation de la concentration en Al entraine la diminution de la distance interatomique (d) des
plus proches voisins. Cette distance est liée a la largeur de la bande interdite covalente (), selon
I'expression E,=Kd>’ [65]. L’augmentation de la dureté peut aussi étre expliquée par I'existence
d’une structure nanocomposite [66], composée d’une phase cristalline TiAIN-c et d’'une phase
amorphe AIN. La chute brutale de la dureté a forte teneur en Al correspond au caractére plus fragile
de la phase hexagonale comparée a la structure cfc. Girleanu et al.
[25] ont observé par MET, 'endommagement des films Ti,, AlLN
déposés sur substrat acier apres indentation. La figure .10 montre
pour les films riches en Ti, la formation de marches a l'interface
couche/substrat sur toute la zone indentée. La microstructure du
film avec des colonnes entourées par une grande proportion de
joints de grain permet le glissement des colonnes les unes par
rapport aux autres. La littérature a déja rapporté ce phénomene
pour TiN [67]. Le passage a la structure hexagonale entraine la
disparition des marches et l'apparition de fissures trés nettes,
attestant de la fragilité du film.

Il est a noter que les films (Ti,Al)N peuvent dans certains cas voir
leur dureté augmenter sous contrainte thermique via un

phénomeéne de décomposition spinodale. Le caractere métastable

de (Ti,Al)N permet un changement de phase (sous chauffage) avec  Figure 1.10 : Image MET en vue transversale
d’empreinte d’indentation en fonction de la

la formation de phases cubiques cohérentes de AIN et TiN qui teneur en Al dans les films Tiy ALN [25].

limitent le mouvement des dislocations. On parle de durcissement

par vieillissement.

1.4.2.2. Décomposition spinodale et durcissement par vieillissement

Dans le cadre de cette thése, ce phénomene ne sera pas A
abordé. Cependant, il me semble important de présenter
cet aspect qui a motivé un grand nombre d’études et qui

permet de mieux appréhender la complexité de ce

Energie libre

matériau.

La décomposition spinodale peut étre définie comme un C

v

processus de démixtion (séparation) d’une phase dite
Chemin de réaction

métastable (c-Tiy,AlN) en plusieurs phases Figure 1.11 : lllustration de I'énergie libre d’un
matériau métastable.
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thermodynamiquement stables (c-TiN) et (h-AIN). L'idée de métastabilité se traduit par un état
d’équilibre instable correspondant a un minimum local d'énergie potentielle. Ce minimum local
d’énergie (point A) représenté sur la figure .11 ne correspond pas a I'état d'équilibre
thermodynamique (énergie minimale absolue). Ainsi, sous I'impulsion d’une quantité d'énergie
(énergie d’activation) devant étre suffisante pour franchir la barriére énergétique (B), le matériau
trouve un état plus stable (point C) correspondant au minimum d’énergie via la décomposition
spinodale dans le cas du systeme (Ti,Al)N.

Lorsque le processus de diffusion thermique [68] est activé par I'élévation de la température, les
atomes de Ti et Al migrent dans des régions enrichies préférentiellement en élément de méme
nature [68]. Ainsi, une température de recuit supérieure a 800°C pour une structure cubique B1
comprise dans la zone de transition conduit a la transformation ci-dessous via la décomposition
spinodale [69].

c(Ti,ADN —» -AIN + TiN Eq.l.2

La formation de phases cubiques de AIN et TiN augmente la dureté du film en limitant le mouvement
des dislocations, on parle de durcissement par vieillissement [68, 70-71]. Pour des températures
supérieures a 900°C, la phase c-AIN se transforme en phase hexagonale correspondant a une phase

plus stable thermodynamiquement.
c¢AIN + (TiN - ,AIN + _TiN Eq.l.3

La formation de h-AIN engendre une chute de la dureté et une augmentation des contraintes
internes en compression [72] dans le matériau. L'influence des contraintes internes et la taille des
cristallites ont une grande influence sur la stabilité thermique des revétements (Ti,Al)N. En effet,
Schalk et al. [73] ont montré que de fortes contraintes internes en compression conduisent a la
formation de domaines c-AlN, alors que des contraintes en tension favorisent la formation d’un plus
grand volume de c-TiN. De plus, ils ont remarqué que de faibles tailles de domaines favorisent

|"apparition rapide de h-AIN a plus faible température.

Endrino et al. [74] ont montré que la nucléation de h-AIN commence a des températures supérieures
a 800°C (figure 1.12). De plus, la conséquence du processus de transformation est la formation de N,

gazeux.

. e, Débutdela Décomposition spinodale
Film synthétisé . L . .
800 °C décomposition 900°C prépondérante avec T°C
par PVD . .
| spinodale | formationde N,
c-(Ti,Al)N I c-TIAIN = c-TiN+c-AIN I c-AIN = h-AIN

Figure 1.12 : lllustration des phénoménes se produisant durant la décomposition spinodale.
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Une hypothése a été formulée concernant la formation de N,. Cette formation interviendrait lors de
la ségrégation de la phase h-AIN due a une distribution inhomogene des atomes métalliques dans le
film [16]. Deux atomes d’azote se rencontrent localement dans le film et restent piégés dans les
joints de grains jusqu’a 1000°C [75], ce qui joue un role dans les micro-contraintes du film obtenu. La
décomposition spinodale peut étre observée par I'élargissement du pic de diffraction de c-TiAIN ou

par sa dissociation en c-AIN ou h-AIN et c-TiN.

1.4.2.3. Usure/adhérence

La majeure partie des études tribologiques sur les revétements (Ti,Al)N ont été réalisées dans des
conditions expérimentales proches de celles rencontrées en usinage a grande vitesse [17, 70, 76-78],
c’est a dire avec des vitesses de frottement et des charges appliquées importantes. De telles
conditions entrainent un échauffement local du film conduisant a son oxydation en surface. Ces
contraintes thermiques générent des phénoménes de tribo-corrosion comme la répétition de
mécanismes de formation et de destruction de la couche d’oxyde entrainant la consommation
progressive de la matiére [77, 79]. Une grande partie des études tribologiques effectuées sur ces
films se sont intéressées a un contact de type pion-disque ou le pion en acier frotte sur le film.
Singeur et Kant [80, 81] ont mis en évidence l'importance de la nature chimique du pion sur
I'influence des mécanismes de friction, par exemple I'utilisation d’un pion en acier sur des films de

(Ti,Al)N conduit a I'usure des deux matériaux, car le film est plus dur que I’acier du pion.

En fonction de la teneur en Al, différents modes d’endommagement sont observés. Henry et al. [82]
ont observé le comportement a l'usure de films Ti,AlLN en utilisant des conditions expérimentales
limitant les phénomeénes d’oxydation du film et d’usure du pion (vitesse de déplacement faible de 20
mm/min, charge normale de 150 mN, bille d’alumine).

Pour les films riches en Ti (x < 0,5) cristallisant principalement dans un réseau cubique, le coefficient
de frottement est faible, proche de celui observé pour TiN, soit 0,15. Ces revétements montrent une
bonne résistance a I'usure et une bonne ténacité. La proportion de domaines orientés suivant [111],
semble augmenter les propriétés tribologiques de ces revétements. Les films riches en Al cristallisant
majoritairement dans un réseau hexagonal sont fragiles et des fissures se forment dés les premiers
cycles de frottement créant une grande quantité de débris d’usure et conduisant a une élévation

rapide du coefficient de frottement.

1.4.2.4. Contraintes internes

Le comportement mécanique des matériaux résulte de la combinaison des contraintes résiduelles et
des contraintes externes qu’on lui applique (charge critique, flexion,..). Néanmoins, la

« corrélation » entre les contraintes résiduelles et les performances mécaniques des revétements
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reste mal connue. Les contraintes internes sont générées par essentiellement deux phénomeénes :
I'effet thermoélastique et les défauts de croissance. Les conditions d’élaboration conditionnent
fortement les contraintes internes dans un film [83-85]. Il est possible de négliger I'effet thermique
pour des dépdts réalisés a faible température. Ainsi, seules les contraintes dues a la croissance sont
responsables des contraintes résiduelles, résultant de défauts de croissance tels que la substitution
d’atomes, la création de lacune ou le déplacement d’atomes du réseau en sites interstitiels par le
phénoméne de collisions en cascade. Dans la littérature tous ces effets sont résumés sous le terme

de «ion shoot- peening ».

La contrainte résiduelle de films Ti, ,ALN (0 £ x < 1) déposés a température ambiante par
pulvérisation magnétron réactive sur Si(100) est en compression pour I'ensemble des films de la
gamme de composition, hormis AIN qui montre une faible contrainte en tension [86]. La figure 1.13
présente |I'évolution de la contrainte résiduelle en fonction de la teneur en Al contenue dans les
films. Dans la zone proche de x = 0,6 ou il y a coexistence des deux structures (cfc + hcp), la

contrainte résiduelle en compression est la plus faible.

10 : ®Frosent work | | -Iri,,_anNJSil, ef-1l|.|m
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Figure 1.13 : Contraintes résiduelles mesurées dans Tiy,Al\N en fonction de x [86].

I.5. Amélioration du ternaire (Ti,Al)N

Plusieurs stratégies ont été élaborées dans I'objectif d’améliorer les propriétés physiques et
chimiques des revétements a base (Ti,Al)N : soit par I'ajout d’un élément supplémentaire au ternaire,
soit par la nano-structuration du film (multicouches, nanocomposite) ou bien en combinant ces deux

aspects.
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1.5.1. Quaternaire

De nombreuses études ont déja été réalisées sur I'ajout d’'un quatriéme élément. Cette approche ne
sera pas abordée dans la suite de cette thése, contrairement a l'architecture multicouche. Le tableau

I.2 non-exhaustif n’est présenté qu’a titre indicatif.

Eléments Amélioration des propriétés
Cr, Y Résistance a I'oxydation et a la corrosion [87-89]
Zr,V, B, Hf, C Résistance a I'usure, stabilité thermique [90-94]
Si Neutralité chimique [95, 96]

Tableau 1.2 : Eléments ajoutés aux ternaires (Ti,Al)N.

1.5.2. Revétements nano-structurés

L'intérét de la nano-structuration des revétements est d’améliorer les propriétés mécaniques ou
physiques en ajustant les paramétres de la microstructure a I’échelle nanométrique. Il existe deux
types de revétements : les nanocomposites et les multicouches. Les nanocomposites sont constitués
d’au moins deux phases : I'une cristalline, forme des grains de taille nanométrique, I'autre amorphe,
joue le réle de matrice. Ces deux phases sont constituées de solides immiscibles. Ce type
d’architecture permet d’atteindre une dureté tres élevée pouvant se situer dans le domaine de la
super-dureté (H > 40 GPa) (ex : SiN avec BN). A titre d’exemple, Musil et al.[66] ont mesuré une
dureté de 47 GPa sur un nanocomposite constitué de grains (Ti,Al)N cubiques enfermés dans une
matrice AIN amorphe. Ce phénoméne peut s’expliquer soit par I'absence de glissement des grains les
uns par rapport aux autres a cause de liaisons fortes créées par la matrice amorphe [97] soit par les

effets Hall-Petch [98].

1.5.3. Revétements multicouches

Dans le cas des multicouches, c’est 'empilement de maniere périodique de deux couches de nature
différente a des épaisseurs nanométriques qui permet d’obtenir un matériau avec des propriétés
particuliéres différentes de celles des couches le composant. L’effet bénéfique des multicouches par
rapport aux monocouches sur les propriétés mécaniques (ex: dureté / résistance a I'usure)
s’explique par la multiplication du nombre d’interfaces qui jouent le réle d’amortisseur en absorbant

I’énergie de la sollicitation.

Trois parametres sont utilisés pour définir I'empilement périodique dans une structure multicouche :

- La période du systeme multicouche (A) qui correspond également a I'épaisseur de la
bicouche
- Lerapport de I'épaisseur de chaque couche de matériaux a l'intérieur de chaque période

- Le nombre total de périodes du systeme multicouche.
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La structure périodique peut étre obtenue par I'empilement de couches d’épaisseurs identiques ou
non. Un méme systeme multicouche peut montrer un grand nombre de propriétés en raison de la
grande multitude de parametres inhérents a son architecture (épaisseur de la période, nombre
d’interface, épaisseur des couches,...) et aux conditions de dépot (pression de dépot, tension bias,...).
Le choix des matériaux joue aussi un réle important, comme ont pu le montrer Holleck et al. [99] ou
les multicouches offrant les meilleures performances mécaniques sont celles alternant une couche
d’'un matériau covalent et d’'un matériau métallique. Si I'on ne s’intéresse qu’aux propriétés
mécaniques des multicouches, plusieurs effets influencent fortement leurs résistances tels que |'effet
Hall-Petch, I'effet du module d’élasticité aux interfaces, la texture [100] et les contraintes internes

[101].

Une grande gamme de multicouches a base (Ti,Al)N existent : (Ti,Al)N/(Ti,Al)CN [102],
(Ti,AN/(Ti,Nb)N [103], (Ti,A)N/TiN [104], AIN/TiN/(Ti,A)N [105], (Ti,Al)N/CrN [106], (Ti,Al)N/Mo
[107], WC/(Ti, AN [108], TiAIN/SiNx [109] ; TiAIN/VN[110]; TiAIN/WN [109], Ti/(Ti,Al)N [111-113],
(Ti, A)N/Ti,AIN [114], (Ti,A)N/AI [113], (Ti,Al)N/Cu [113].

Parmi I'ensemble de ces multicouches, deux classes de revétements peuvent étre définies :
= [sostructurales

Les multicouches isostructurales sont constituées de couches nanométriques empilées les unes sur
les autres (épaisseur e = 2-10 nm) de deux matériaux comportant une structure cristallographique
comparable, des liaisons chimiques similaires et un faible désaccord de maille. Si ces conditions sont
remplies, une accomodation épitaxique aux interfaces est observée, comme pour les multicouches
(Ti,A)N/CrN [106], (Ti,Al)N/(Ti,Nb)N [103], (Ti,AI)N/TiN [104], TiAIN/VN [110],... En général, les
propriétés mécaniques sont améliorées (ex : dureté) lorsque la bi-période est comprise entre 5 et 10

nm.

Il est a noter que pour certains matériaux présentant des structures cristallines différentes en couche
simple, leurs empilements peut conduire a la formation de phases métastables pour une des couches
en formant des interfaces cohérentes. La multicouche est alors isostructurale. C'est le cas des
empilements TiN/AIN : la structure cristallographique d’AIN, initialement wurzite, devient cubique a
faces centrées pour de faibles périodes [115]. Le revétement multicouche présente une dureté
accrue par stabilisation d’une nouvelle structure cristallographique et création d’une interface
cohérente. Ce phénomene s’appelle stabilisation épitaxique et se produit quand I'énergie interfaciale

domine celle du matériau massif.
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-> non-isostructurales

Quant aux multicouches non-isostructurales, ces revétements résultent de I'empilement de couches
de structure cristallographique différente. La aussi, la bipériode joue un réle important sur les
propriétés mécaniques du revétement. Quelques multicouches a base (Ti,Al)N sont dans ce cas de
figure : Ti/(Ti,Al)N [111-113], (Ti,Al)N/Ti,AIN [114], (Ti,Al)N/AI [113], (Ti,Al)N/Cu [113], TiAIN/SiNx
[109].
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II.1. Introduction

Une meilleure connaissance de la structure et du comportement mécanique des films Ti,,Al,N passe
par la mise en place de différents moyens de caractérisation. Dans le cadre de cette these, la
technique de dép6t sous vide utilisée de type PVD « Physical Vapor Deposition » est la pulvérisation
cathodique magnétron réactive. Cette technique ainsi que les conditions de dépot et I'appareillage
sont présentés dans ce chapitre. Par la suite, nous décrirons les divers moyens d’analyse et de
caractérisation que nous avons mis en ceuvre pour mener a bien I'étude de la composition, de Ila
micro- et nano-structure et de la caractérisation mécanique et tribologique des films Ti; ALN. Un
accent tout particulier sera mis sur les techniques de spectroscopie d’absorption des rayons X,

diffraction anomale, ainsi que sur la microscopie électronique en transmission (MET).

11.2. Dispositif de synthese des films

11.2.1. Présentation de la technigue PVD

Le procédé de dépot physique en phase vapeur PVD (en anglais : Physical Vapor Deposition), est
couramment employé dans la réalisation de couche mince. Ce procédé consiste a élaborer un dépo6t
en phase vapeur, sous vide, par condensation d’un flux d’atomes métalliques neutres ou ionisés. Il

existe plusieurs techniques permettant la réalisation d’un dép6t en phase vapeur par voie physique :

- la pulvérisation cathodique
- le dépdt par canon a électrons
- le dépbt laser pulsé
I’évaporation sous vide par effet Joule (Induction)

Parmi ces 4 techniques, les plus utilisées sont I’évaporation thermique sous vide et la pulvérisation
cathodique. Le principe de I'évaporation thermique consiste a chauffer le matériau que I’'on souhaite
déposer jusqu’a obtenir sa fusion puis son évaporation, ou parfois son évaporation directe sans
passage par la phase liquide. Cette derniére méthode est alors appelée sublimation sous vide.
Concernant le principe de la pulvérisation cathodique, il consiste a éjecter des particules a partir de la
surface d’un matériau (cible) lors de son bombardement par un flux de particules énergétiques issues
d’un plasma. Les ions du gaz plasmagene constituant majoritairement le plasma se déplacent sous
I'action d’une différence de potentiel entre deux électrodes. Ces ions énergétiques qui viennent
percuter la cible vont transférer leur énergie cinétique aux atomes de la cible, qui seront pulvérisés

dans I’enceinte.
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La principale différence entre les techniques réside dans la vitesse des atomes éjectés ou évaporés
de la cible. Les atomes pulvérisés arrivent avec une énergie 50 a 100 fois supérieure a celle des
atomes évaporés [1, 2]. La plus grande vitesse ou énergie des particules a pour conséquence en
pulvérisation de provoquer une désorption des gaz faiblement adsorbés a la surface du substrat, et
ainsi de réaliser un dégazage partiel de la surface. De plus, ces atomes hautement énergétiques sont
capables de pulvériser le substrat créant ainsi des centres de nucléation. On obtient donc une couche
dense, continue, de faible épaisseur, avec des dimensions de grains tres faibles voire méme des
couches amorphes. En outre, les couches pulvérisées sont en moyenne plus adhérentes que les
couches évaporées. Méme si les deux techniques permettent le dép6t simultané de métaux ayant
des points de fusion différents tels que I'aluminium (660°C) et le titane (1668°C), la pulvérisation
reste la mieux adaptée a I'élaboration de revétements composés (alliage ou céramique), étant donné
que la transformation du matériau initial en phase gazeuse n’implique pas le passage par une phase
liguide intermédiaire [3]. Il faut signaler que I'’évaporation par arc reste un cas particulier, qui permet
d’ioniser une quantité d’atomes plus importante et plus énergétique qu’en pulvérisation cathodique
magnétron. Cependant, 'inconvénient majeur, en évaporation par arc, est en général la formation de
microgouttelettes en surface du dépot, surtout lorsque deux matériaux ayant des points de fusion
différents sont déposés simultanément [4]. Dans I'élaboration de revétement (Ti,Al)N, I'évaporation
par arc et la pulvérisation cathodique magnétron restent les techniques les plus employées. C’est
cette derniére technique qui sera utilisée pour I'élaboration de nos revétements de nitrure de titane

et d’aluminium Ti,,AlLN.

11.2.2. Enceinte, groupe de pompage et porte substrat

L'appareillage de dépét employé au FEMTO-St Montbéliard est constitué d’une enceinte (Alliance
Concept AC450) circulaire en aluminium d’une contenance de 70 L (figure 11.1). Une pompe primaire
a palette (Agilent PS602) couplée a une pompe turbo moléculaire (VARIAN TV1001) permet
d’atteindre des vitesses de pompage de 300L/s occasionnant un vide poussé d’environ 1.10” Pa.

L’originalité de ce dispositif est qu’il est composé de :
- 3 cathodes pouvant fonctionner selon différents modes de dépot (courant continu ou

radiofréquence) et accueillir une cible de matériau de 50 mm de diamétre.

- un porte-substrat rotatif pouvant recevoir deux substrats opposés I'un a I'autre dont I'un
des deux est équipé d’un systeme de refroidissement par eau et I'autre pouvant étre

chauffé jusqu’a 850 °C.
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Le porte-substrat est muni d’un moteur pas a pas permettant son positionnement face au sas et aux
différentes cathodes. Il peut également étre polarisé en mode radiofréquence (RF), il se met alors a
un potentiel négatif appelé « tension bias ». Le substrat qui sera positionné sur le porte-substrat peut
alors étre bombardé par des ions Ar" pour subir un nettoyage ionique ou subir un bombardement
durant la croissance du film pour le densifier. Un sas de chargement/déchargement est associé a
I’enceinte, celui-ci est équipé d’'une pompe primaire a palette et d’'une pompe turbo moléculaire. Le
dispositif est aussi composé d’un canon a ions. Le flux d’atomes, issu de la cible, se fait

horizontalement contrairement a la

Cathode 1

plupart des dispositifs de dépot. Dans
le cas de nos dépb6ts, nous avons
utilisé la cathode 3 en mode Gt
Vue de dessus

radiofréquence  (Figure 1.1), sur 1
A

laquelle a été placée la cible frittée de

. Substrat .

Cathode 2

TiAl. La vitesse de pompage est fixée a

10 L/s, soit 30% d’ouverture de la

canalisation reliant I’enceinte au

Anode

groupe de pompage. L'introduction du

gaz plasmagéne (Ar) et du gaz réactif

(N,) se fait a I'aide d’un débitmeétre  cunoce: ' Coupe A-A
massique (Brooks). Les pressions sont » i !

mesurées a l'aide de jauges de type

Pirani, Penning et capacitive Figure II.1: Schéma représentant le réacteur de dépét.
(Baratron).

11.2.3. Dispositif d’alimentation radiofréguence (RF)

La création d’'un plasma a I'aide d’'une décharge en courant continu reste une méthode classique,
parfois appelée technique « diode ». L'application d’'une haute tension continue (quelques kV) entre
la cathode et I'anode au contact d’'un gaz plasmagéne (Ar) a pression réduite permet la création
d’une décharge luminescente. Afin d’arriver a ce régime de décharge, il est nécessaire d’appliquer
une tension d’amorcgage V,. Pour étre en décharge auto-entretenue, il faut I'existence de deux
mécanismes : Feffet d’avalanche (lorsque I'énergie cinétique des électrons libres du gaz dépasse
I’énergie d’ionisation des particules neutres, ils engendrent alors des collisions ionisantes et créent
par conséquent des électrons supplémentaires) et I’émission d’électrons secondaires par la cathode
sous l'effet du bombardement ionique. Ces électrons secondaires vont a leur tour étre accélérés

dans le champ de la cathode et produire de nouveaux ions par chocs avec d’autres atomes du gaz.

32



Chapitre Il : Techniques expérimentales

Le mode en courant continu (DC) permet de déposer tous les matériaux conducteurs, mais n’est pas
bien adapté pour les matériaux isolants. En effet, les matériaux isolants ne peuvent écouler les
charges électriques apportées sur la cible par les ions, ce qui peut occasionner I'extinction de la
décharge. Ainsi, il est judicieux de se tourner vers un systéeme de décharge alternative, comme la
pulvérisation cathodique en mode radiofréquence qui permet de déposer des matériaux isolants [5,
6] et de limiter les contraintes internes dans le dép6t contrairement au mode DC. En effet, la vitesse
de dépot en mode radiofréquence est inférieure a celle obtenue en mode DC, ce qui permet aux
atomes arrivant a la surface du substrat d’avoir plus de temps pour s’organiser limitant ainsi les
contraintes internes dans le dépo6t. Le plasma contenant autant d’ions que d’électrons, la polarisation
alternative de la cathode (cible) fait que pendant I’alternance négative, la cathode (cible) attire les
ions qui la pulvérisent en la chargeant positivement. Pendant, 'alternance positive, elle attire les
électrons qui la déchargent. Or a la fréquence couramment employée de 13,56 MHz, les ions du fait
de leur masse élevée sont considérés comme immobiles par rapport aux électrons, ainsi seuls les
électrons sont attirés alternativement par les électrodes. Mais, en couplant le générateur RF en série
avec une capacité de blocage, il devient possible de créer une tension d’auto polarisation sur la
cathode (cible). Ainsi, la cathode (cible) auto polarisée négativement attire sans cesse les ions qui la
pulvérisent quelle que soit Il'alternance négative ou positive. Le générateur RF est couplé
capacitivement a la cathode par un adaptateur d’'impédance qui va limiter la puissance réfléchie
lorsque les conditions expérimentales évoluent. La boite d’accord permet justement de maintenir
I'impédance de décharge proche de I'impédance de sortie du générateur RF afin d’étre compatible

avec la sortie du générateur et donc de minimiser la puissance réfléchie.

11.2.4. Cathode magnétron

Penning [7] est le premier a proposer I'utilisation d’un
Clbl
anugné?lque

champ magnétique dans le systéme de pulvérisation. Lignes g cramp Plasma magnetron nneas de
T Tation

de la clibla

Cette avancée technologique a permis d’augmenter

grandement les vitesses de dép6t que ce soit en
mode DC ou RF, de réduire le bombardement
. . - . L
électronique du substrat et de diminuer sensiblement
Place Almant Couronne

. s . lalra {Fa) cantral axtaraura

la pression d’amorgage de la décharge, favorisant la -
N A ope . Circult de refroldissement

synthése de revétements denses. L'utilisation du ., . mageron it o etanchars

P - . ,
magnetron  en puIverlsatlon CathOqu ue sest Figure 11.2 : Schéma de principe du dispositif magnétron [8]

généralisée dans les années 1970. Le dispositif (figure 1.2) est constitué de deux aimants

concentriques (aimant central, couronne extérieure) de polarités inverses positionnés sous la cible

33



Chapitre Il : Techniques expérimentales

qui fournit les atomes métalliques constituant le film synthétisé. Une piéce polaire ferme le circuit
magnétique d’un c6té, tandis que de l'autre coté les lignes de champ vont traverser la cible
(amagnétique) pour se refermer au sein de la phase gazeuse. L’action combinée du champ électrique
se trouvant perpendiculaire au champ magnétique permet de confiner les électrons en leur donnant
une trajectoire circulaire autour des lignes de champ magnétique et ainsi d’accroitre leur possibilité
de rencontrer un atome d’argon pour l'ioniser au voisinage de la cible. C'est I'effet magnétron. La
densité de courant au voisinage de la cible se trouve considérablement augmentée par cet effet et
provoque par conséquent un bombardement ionique accru de la cible avec augmentation du flux

d’atomes éjectés de la cible.

11.2.5. Types de cible

Dans le cas de la pulvérisation cathodique n’utilisant qu’une seule source, deux configurations
existent : les cibles compartimentées avec des surfaces variables en Ti et Al [9-10] et les cibles

composées de TiAl [11].

Cible compartimentée

Lorsque I'on dépose plusieurs éléments, les cibles 3 o
'\ /™
compartimentées permettent une meilleure / .'\" ‘ f . \
o ' /
homogénéisation chimique dans le revétement en / ‘ ! \__,/

(3) mspenser &N quartiers () avec Insert concentnique

ajustant la surface de chaque élément de la cible
en fonction de leur rendement de pulvérisation. Figare 11:3: Types de cibles compartimentées [5]
Les inconvénients de ce type de cible sont la difficulté a définir le rapport des surfaces de chaque
composant et 'usure hétérogene de la cible au cours des dépdts par I'effet magnétron [12]. Cette
érosion inhomogéne va conduire a un changement de la composition du revétement et a un risque
d’instabilité électrique au cours du dépot.

Il existe trois types de cibles compartimentées (figure 11.3) : dispersées [12], en quartiers [9, 10] et
concentriques [9]. Les cibles en quartiers sont les plus intéressantes car la composition du

revétement a déposer est plus facile a établir, ce qui limite les gradients de composition dans le film

déposé.
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Cible composée

Contrairement aux cibles compartimentées, les cibles composées sont constituées d’un seul bloc
massif d’'un méme métal ou d’alliage. Elles sont élaborées par métallurgie des poudres (frittage) ou
par fonderie. C'est le premier procédé de mise en forme qui est le plus couramment employé dans le
cas d’éléments ayant des points de fusion différents (T;1;= 1668°C et T; 5 = 660°C). Le frittage est une
opération de consolidation, qui consiste a élaborer un matériau massif en partant d’'une poudre que
I’on chauffe, en évitant la fusion d’au moins un des constituants. L’avantage majeur de ces cibles par
rapport aux cibles compartimentées est une érosion homogéne au cours du temps ce qui assure la
méme composition dans le revétement quelle que soit I'usure de la cible. Cependant, elles peuvent
engendrer une certaine instabilité de la décharge (plasma) lorsqu’une grande proportion de porosité

et de phases multiples sont présentes en leur sein [13].

11.2.6. Pulvérisation cathodique en condition réactive

La pulvérisation cathodique en condition réactive [8] peut étre

Pq
définie comme étant la pulvérisation d’une cible sous I'effet du
bombardement ionique (ions du gaz plasmageéne) dans une
Sans déecharge |
1
atmosphere réactive (gaz réactif). Bien que la pulvérisation i
1
réactive soit de concept simple, c’est en fait un procédé _' i
complexe, qui implique un certain nombre de parametres
0 Deriree Derirec D

interdépendants. La figure 11.4 représente la pression partielle

Figure 11.4 : Courbe de la pression partielle de gaz

réactif en fonction du débit de gaz réactif pour un
systéme fortement réactif [8].

de gaz réactif en fonction du débit introduit dans I’enceinte.
Dans le cas d’une forte affinité chimique entre le gaz réactif et
le métal, on voit apparaitre un effet d’hystérésis (figure 11.4). Jusqu’a un certain débit critique noté
D.irec, les especes du gaz réactif sont piégées par effet « getter » sur les parois de I’enceinte ou par le
groupe de pompage, ceci définit le « régime de pulvérisation élémentaire » (RPE) au cours duquel
seuls les éléments de la cible sont éjectés. Dans ce régime RPE, la pression partielle de gaz réactif
reste trés faible voire nulle et la cible reste essentiellement métallique. Au-dela du débit critique
D.irec (cf. figure 11.4), les sites d’adsorption des parois du réacteur se saturent en espéece réactive [14],
ce qui conduit a une augmentation importante de la pression en gaz réactif, entrainant une
contamination plus importante de la surface de la cible. La contamination de la cible diminue la
guantité de métal pulvérisé qui piege d’autant moins d’espéces réactives par effet « getter », ainsi
I'accroissement de la pression de gaz réactif en est d’autant plus grand que le débit de gaz réactif
augmente. Il s’établit un régime de pulvérisation stable, appelé régime de pulvérisation de composé

(RPC) et correspondant a la pulvérisation d’une cible completement recouverte d’espéces composées
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(nitrure, oxyde,...) dépendant de la nature chimique du gaz réactif. Certaines stoechiométries de
dépot ne peuvent étre atteintes que par contamination de la cible, par exemple la formation de TiO,
nécessite une contamination compléte de la cible de Ti par I'oxygéene. En conclusion, le phénoméne
d’hystérésis est dii a deux processus compétitifs : la pulvérisation de la surface de la cible et sa

contamination par le gaz réactif.

I.3. Conditions d’élaboration des revétements

11.3.1. Préparation des substrats

L'adhérence entre une couche et un substrat dépend fortement de la préparation de la surface du
substrat avant le dépot. Deux types de substrats sont utilisés dans cette these : wafer de silicium
(100) et disque d’acier rapide M2. Les wafers de silicium (100) d’une épaisseur de 380 um sont
utilisés pour réaliser les films analysés chimiquement (EDX) et dont nous caractériserons la micro- et
nanostructure. lls ne subissent pas de traitement particulier hormis un nettoyage a I’alcool avant de
les introduire dans I'enceinte, suivi d’un décapage ionique de 20 min sous une tension RF de 260 V a
une pression d’argon de 0,8 Pa. Ce traitement améliore I'adhérence des couches en faisant
disparaitre les contaminants en surface du substrat qui peuvent empécher la formation de liaison
entre le dépot et le substrat. De plus, I'adhérence du revétement au substrat est favorisée par de
faibles contraintes a I'interface avec le substrat [15]. Ainsi, une sous-couche de nature métallique est
généralement recommandée [16]. Dans notre cas, une sous-couche métallique Ti,,Al, de 45 nm est
préalablement déposée avant le dépd6t de Ti;,Al,N. En ce qui concerne les substrats aciers qui seront
utilisés lors des dépots dont nous ferons la caractérisation mécanique, la procédure de préparation
est plus complexe. La composition de I'acier correspond a celle de I'acier fortement
allié X85WMoCrV6.5.4.2, utilisé généralement dans la fabrication d’outils de coupe pour 'usinage.
Aprés usinage de I'acier brut, un traitement thermique est nécessaire afin de lui conférer une dureté
plus élevée. L'acier subit une trempe de 10 min a 1250°C a I'air, puis un revenu d’une heure a 540°C
avec un refroidissement dans le four par inertie thermique. Par la suite, les substrats sont rectifiés,
puis polis sur papier SiC a I'eau et finalisés sur feutre avec suspension diamantée pour obtenir une
surface polie miroir. On obtient aprés traitement thermique une dureté de 66,3 HRC, soit 886 HV.
Avant le dépot, les substrats d’acier subissent un nettoyage a température (70°C) dans un bain de
GALVEX 17.30SUP sous I'action d’ultrasons, afin d’enlever les traces de graisse ou autres polluants,
puis dans un bain de NGL 17.40 pour activer la surface avant dép6t. Tout comme les wafers de Si, les
substrats d’acier subissent un bombardement ionique et le dépdét d’'une sous-couche métallique
avant le dépdt du nitrure. Les dépbts sont faits simultanément sur les 2 types de substrats (Si et

acier).
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11.3.2. Conditions de dépot utilisées

Distance cible-substrat

La distance cible/substrat a été fixée a 6,2 cm de sorte a étre en régime balistique. Dans ce régime de
pulvérisation, les particules éjectées subissent peu de collisions et atteignent le substrat en gardant
leur énergie cinétique. Selon Xu et al. [17], ce régime facilite la formation des plans les plus denses
paralleles a la surface et I'obtention d’un dép6t homogene. Ce régime dépend aussi de la pression de
travail et de la puissance appliquée a la cible.

Pression du gaz plasmagéne (Argon)

La pression d’argon utilisée est de 0,52 Pa. Elle a été déterminée avant ce travail de thése pour
limiter les contraintes internes dans les films et éviter la délamination du dépdt [18].

Pression de gaz réactif (Azote)

La pression d’azote est fixée a 0,13 Pa. Elle correspond au régime de pulvérisation de composé (RPC),
ou la cible est complétement recouverte d’espéces nitrurées.

Puissance appliquée a la cible

La puissance RF appliquée aux cibles a été fixée a 80 W de facon a avoir une faible vitesse de dép6t
qui favorise le réarrangement des adatomes a la surface du film dans des configurations a faible
énergie [19].

Polarisation du substrat

L'augmentation de la polarisation négative du substrat augmente I'énergie cinétique et le flux des
ions positifs du plasma [20, 21]. La mobilité des adatomes a la surface du film en est augmentée, ce
qui favorise la croissance de plans denses et limite les contraintes internes dans le film. La puissance
du porte-substrat a été fixée a quelques watts de maniére a conserver une tension
d’autopolarisation des substrats constante de -6 V.

Température du substrat

La température augmente la mobilité des adatomes par phénomeéne de diffusion. Cependant, I'effet
de la température sur la texture n’est pas bien établi. Etant donné que nous avons choisi des
parametres assurant une mobilité des adatomes suffisante pour s’organiser dans des configurations
a faible énergie. Les dépots ont été réalisés a température ambiante.

Type de cible utilisé

Pour ce travail, des revétements Ti,,ALN (0 < x < 1) ont été fabriqués a partir de cibles frittées
d’alliage TiAl. Les propriétés et les performances de ces films ont été comparées a des revétements
antérieurs issus de cibles compartimentées déposés lors du travail de these de M. Girleanu [3]. Les

parameétres de ces deux types de cibles sont présentés ci-dessous.
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Cible compartimentée
Les cibles sont divisées en 12 quartiers égaux avec un diameétre de cible de 5 cm et une épaisseur de
6,2 mm. Ces quartiers métalliques en titane (pureté 99,6%) et en I'aluminium (pureté 99,9%)
permettent un ajustement facile de la teneur en Al par un changement du rapport de surface
Sa/(Sti+Sa) en tenant compte des rendements de pulvérisation de chaque élément. Le rendement de

pulvérisation (Y) est défini par le nombre d’atomes pulvérisés par ion incident.

Composition du Nombre de Nombre de Sa/(Sti+Sa) x(Al)
film quartiersde Ti quartiers de Al
Tig,62Al0,35N 10 2 0,17 0,38
Tio,50Alo,50N 9 3 0,25 0,50
Tio,32Al0,6sN 7 5 0,42 0,68
Tio,14Alo 86N 4 8 0,67 0,86
Tableau II.1 : Compositions des films obtenues avec le rapport surfacique correspondant.
Cible frittée

Les cibles d’alliage TiAl frittées ont été achetées a Kurt J.Lesker Company. Elles ont un diamétre de

5,08 cm et une épaisseur de 6,2 mm, identiques aux cibles mosaiques.

Composition cible | Composition cible
(%at Ti) (%at Al)
75 25
66 33
50 50
25 75

Tableau 1.2 : Compositions des cibles frittées.

Les références TiN et AIN ont été déposées a partir de cibles massives fabriquées par procédé de
fonderie. Leurs dimensions (épaisseur et diametre) sont identiques aux cibles compartimentées et

frittées.

11.4. Caractérisation élémentaire

11.4.1. Mesure de I'épaisseur des films

L'épaisseur des films a été mesurée a I'aide d’un profilométre a contact « Dektak 3030 » disposant
d’une pointe de diamant et d'un controle de la force d'appui de la pointe. Nous avons utilisé une
force d’appui de 0,2 mN, avec un déplacement du palpeur sur une distance de 1 mm a vitesse lente.
La gamme de mesure verticale est de 6,5 um. Le rapport entre I'épaisseur du film et le temps mis

pour le déposer donne la vitesse de dépdt du film.
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11.4.2. Microanalyses chimigue EDS et WDS

La spectroscopie a dispersion d’énergie (EDS-X) ou la spectroscopie a dispersion de longueur d’onde
(WDS-X) [22] sont des techniques d’analyse chimique permettant de déterminer la composition des
films. Elles nécessitent une source d’électrons générés dans la majorité des cas par le canon d’un
microscope électronique. Le principe de ces techniques est le suivant: les électrons du faisceau
incident viennent interagir inélastiquement avec un électron du niveau de cceur de I'atome cible,
celui-ci est éjecté de I'atome sous forme d’électron secondaire, ce qui crée un trou en couche
interne. L’atome est dans un état ionisé instable d’énergie supérieure a |'état fondamental. Afin de
retourner a son état fondamental, une transition d’un électron en couche périphérique vers le niveau
de coeur se fait pour combler le trou. Cette transition génére soit I'émission d’'un photon de
fluorescence (transition radiative), soit I'émission d’un électron Auger (transition non-radiative).
Dans les deux processus, I'énergie du photon et de I'électron Auger est caractéristique de I'atome
cible considéré. En placant un détecteur dans la chambre du microscope, ce rayonnement est
détecté et enregistré. La différence de ces deux techniques résulte du type de détecteurs utilisés,
I’'un fonctionnant en dispersion d’énergie et I'autre en dispersion de longueur d’onde. Le dosage des
films Ti,, AlLN a été réalisé a I'aide d’un détecteur EDS sur un microscope électronique a balayage
(JEOL JSM-5600Lv) a une tension de 10 kV. Etant donné que le seuil L du Ti a une énergie trés proche
du seuil K de I'azote, 'utilisation d’un échantillon d’étalonnage est nécessaire pour dissocier les deux
contributions. Un échantillon de SisN, a donc été utilisé pour I'étalonnage des proportions massiques
de 'azote. Ces analyses ont été réalisées par Mr. LAGADRILLERE Denis, chargé d’étude au laboratoire

« LaBoMap » de 'ENSAM Cluny.

I1.5. Analyse microstructurale

11.5.1. Diffraction des rayons X

11.5.1.1. Principe

La diffraction des rayons X (DRX) est une méthode de
caractérisation physico-chimique utilisant I'interaction

rayonnement/matiére [23] dans le but de remonter a la

AN i

QZ?\ZG/
:\

structure cristallographique d’un solide. Lorsqu’une onde

électromagnétique (rayons X) interagit avec les nuages

électroniques des atomes constituant la matiére Figure I1.5: Hlustration de la relation de Bragg.
cristallisée, plusieurs interactions peuvent étre possibles, dont la diffusion élastique. Dans le cas de la

diffusion élastique, les rayons X incidents sont diffusés par les nuages électroniques des atomes dans
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toutes les directions de I'espace en gardant la méme longueur d'onde. Dans le cas d’'un matériau
cristallisé, les atomes sont ordonnés. Ainsi, les interférences des rayons X diffusés par les atomes
sont de nature constructives dans certaines directions et destructives dans d’autres en raison de
I"arrangement périodique des atomes. Ces interférences d'ondes diffusées forment le phénomene de
diffraction. Nous avons interaction constructive lorsqu’une famille de plans {hkl} définie par les
indices de Miller interfére de fagcon additive, en d’autres termes lorsque les conditions de Bragg sont
remplies. Pour que ces conditions soient remplies, il faut que la différence de marche (6 = AO’+0Q’B =
2dsin®) soit un multiple entier n de la longueur d’onde A (figure 11.5). De plus, il faut que A soit du
méme ordre de grandeur que la distance interréticulaire d,; correspondant a la distance entre deux

plans (hkl). La relation de Bragg est présentée ci-dessous :

Zdhkl sinf = ni Eq.ll.1

n : Ordre de diffraction.
dn: Distance interréticulaire entre les plans de la famille hik.
& : Angle réalisé entre les plans diffusants et I'onde incidente.

11.5.1.2. Sphére d’Ewald-réseau réciproque

Le cristal est obtenu par la répétition de la maille élémentaire selon les trois vecteurs fondamentaux
-
qui la définissent (d, b, €). Les noeuds du réseau cristallin sont donnés par le vecteur :
- - 7 =3
¥ =ud+vb+wc Eqg.ll.2
avec u, v, w entiers.
La construction d’Ewald permet de schématiser la condition de diffraction dans le réseau réciproque
d’un cristal dans le cas de la DRX et de la microscopie électronique en transmission (figure 11.6). En
’ . L1 ’ . . N . . e
effet, le vecteur d’onde diffracté k s’exprime en fonction du vecteur d’onde incident k, et des
- i - . . ’ Ve . rd =g =g Y& < .
vecteurs fondamentaux a, b, ¢ en introduisant les vecteurs du réseau réciproque A, B, C, définis
comme dans I’Annexe | :
- - — - - -
Q=k—ky=hA+kB+1IC Eq.Il.3
(3 : Vecteur de diffraction, sa norme est égale a (4 r.sin ©) / A.

Sachant que :

Ad=1 B.a=0 C.a=0
Ab=0 Bbh=1 C.h=0
Ac=0 B.é¢=0 C.é=1
Q.7 = (h/f+ kB + lf).(u& +vb + wé)=hu+kv+lw=m Eq.ll.4

avec m entiers.
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La condition de diffraction est :

- — —

k=Q+kg Eq.Il.5
- o5 — o o =2
1Kl = @ + ko) = [|]|” + 28.ko + [[Koll EqIL6
Si le détecteur est suffisamment éloigné du centre diffractant, |E|| = ||k_0)|| = % :
. o —
el +2Q.kg =0 Eq.Il.7

Le vecteur k, est paralléle au faisceau incident de rayons X (figure 11.6), son extrémité est située sur

. . . —n 1 -
un neeud du réseau réciproque. On trace une sphée de rayon ||ko|| = ~ dont le centre O est I'origine

de k_o). On obtient un rayonnement diffracté si la sphere intersecte un autre nceud du réseau

réciproque. Pour qu’il y ait diffraction du n“™ ordre sur une famille de plans {hkl}, il faut que le n*™

nceud de la rangée [hkl]* du réseau réciproque soit sur la sphére d’Ewald, le rayon diffracté

correspondant passe alors par ce nceud.

Neeud du réseau
réciproque

Figure 11.6 : Sphére d’Ewald.

11.5.1.3. Intensité diffractée par un cristal

L'intensité diffractée par un cristal s’écrit [24]:

1@) = LIF@|". L@ Eq.Il.8

l. : Intensité résultant de la diffusion cohérente d’un électron libre.
F(Q): Facteur de structure.
L(Q) : Facteur de forme.

6 : Vecteur de diffraction, sa norme est égale a (4 m.sin ©) / A.
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I, est donné par la formule de Thomson :

1+605229)

Ie = 1or? (22 Eq.II.9

lo : Intensité incidente.
re : Rayon de I’électron, soit 2,8.10% m.
& : Angle réalisé entre les plans diffusants et I'onde incidente.

A tout objet est associé un pouvoir diffusant. C'est le nombre d’électrons libres et indépendants N,
diffusant suivant la formule de Thomson, par quoi il faudrait remplacer I'objet (cristal) pour obtenir la
méme intensité diffusée.

Ieristar = IeN Eqg.ll.10

Facteur de diffusion atomique

Le facteur de diffusion atomique (Cromer Liberman) fo((_f) traduit les effets d’interférence dus a la
taille finie des atomes avec le rayonnement. Ce facteur fait intervenir le nombre et la distribution des
électrons de I'atome ainsi que la longueur d’onde et I'angle de diffusion du rayonnement. Dans le cas
de I'interaction rayons X-matiere, ce sont les nuages électroniques des atomes constituant la matiere
qui vont diffuser le rayon incident. Le facteur de diffusion atomique peut étre déterminé par la

formule empirique suivante:

N —b-(Sin9)2+C
fo(Q) = Xt ae™"\ 3 Eq.II.11
fo : facteur de diffusion atomique.
& : Angle d’incidence (rad).
A : Longueur d’onde du rayonnement (A).
a, b; et c : Ces constantes sont données par les tables internationales de cristallographie.
a a as as b, b, bs b, c

Ti 9,759 7,356 1,699 1,902 7,851 0,5 35,634 116,1 1,281

Al 6,42 1,9 1,534 1,965 3,039 0,743 31,547 85,08 1,1115

N 12,213 3,132 2,013 1,166 0,001 9,893 28,997 0,583 | -11,529

Tableau 1.3 : Constantes tirées des tables internationales de cristallographie nécessaires aux calculs du facteur de diffusion atomique.

Facteur de structure

Le facteur de structure Fpy se calcule par la somme suivante Eq.ll.12, ou f; désigne le facteur de
diffusion atomique de I'atome j dont les coordonnées réduites dans la maille sont (x;, y;, z;). Ainsi, le
facteur de structure ne dépend que de la nature des atomes dans la maille et de la position relative

de ces atomes.

Fop = Zj:’l‘fj e —2mi(hxj+ky;+izj) Eq.Il.12
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Facteur de forme

Le facteur de forme L(Q) prend en compte le caractere périodique du cristal en répétant I'ensemble
des mailles diffractant du cristal dans les trois directions de I'espace. Pour exprimer la périodicité du
cristal, 'utilisation de la fonction de Laue qui utilise les propriétés des fonctions trigonométriques est
nécessaire. Si I'on considéere un cristal prismatique dont les faces sont paralléles aux axes de la maille

élémentaire, les dimensions du cristal sont alors Nia, N,b, Nsc, si a, b et ¢ sont les paramétres de

P

maille du cristal considéré. Si les vecteurs du réseau réciproque A, B et C sont colinéaires aux

vecteurs du réseau direct d, b et , alors on pourra écrire :

_ sinz(nalei) sinz(naNZB) sinz(n'aN_q,E)
B sinz(néfi) sinz(néf)) sinz(rr@c’)

|L(§)|2 Eq.I1.13

L’évolution du carré du module du facteur de forme dépendra fortement du nombre de mailles
considérées. En effet, plus ce nombre sera élevée, plus la distribution d’intensité sera trés fine et

tendra vers un pic de Dirac.

11.5.1.4. Diffraction en géométrie symétrique (0-8) et conditions

expérimentales

Principe

En géométrie (6-8), la source et le détecteur se

Tube & Détecteur de
déplacent simultanément a la méme vitesse 6 en sens "% O raven X
inverse sur le cercle goniométrique et assurent ainsi
I’égalité des angles incident et émergent. Le montage syt A .
Echantillon *
en géométrie (8-6) (figure 1.7) présente l'avantage N4

d’avoir I"échantillon fixe et horizontal par rapport au Figure I1.7 : Configuration (6-6).

montage (6-26), ol le tube est fixe et I'’échantillon et le détecteur bougent. Cette géométrie est bien
adaptée aux échantillons pulvérulents en limitant leur risque de chute et facilite I'utilisation par
exemple de porte échantillon chauffant. Le volume de I’échantillon irradié sera constant quel que
soit 8. Dans la majorité des cas, les conditions de Bragg-Brentano sont employées. Pour étre dans ces
conditions, un faisceau incident divergeant irradie la surface de I’échantillon et est reconvergé par
I’échantillon sur le détecteur (phénomeéne de focalisation approchée). Il est aussi possible de réaliser
ce genre d’analyse en faisceaux incidents paralléles. L'avantage de ce dernier est un temps

d’exposition plus court qu’en condition de Bragg-Brentano. L'utilisation d’un cristal analyseur entre
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I’échantillon et le détecteur en faisceaux paralléles permet d’étre peu sensible au positionnement de

I’échantillon.

Conditions expérimentales utilisées

Les analyses de diffraction des rayons X en
géomeétrie symétrique ont été réalisées avec un
diffractometre « Rigaku smartlab » (figure 11.8) a
I'Institut de Physique et Chimie des Matériaux
de Strasbourg. Ce type d’appareil est bien
adapté pour la caractérisation de poudres ou de
films minces. La source de rayon X est
constituée d’une anode de Cu et d’un filtre KB

en Ni afin de sélectionner les radiations Cu Ka;

et Ko,. Un monochromateur parabolique Si

Fente d’entrée

Fente de sortie

Tube a rayon X
Monochromateur

Porte échantillon

Figure 11.8 : Schéma d’un diffractométre « Rigaku smartlab ».

(111) couplé avec un cristal « channel-cut » constitué de deux cristaux de Ge (220) permettent de

rendre le faisceau incident paralléle et monochromatique (Radiation CuKay, soit A = 1,5406 A) (figure

11.9). Les fentes de Soller choisies sont de 2 mm avant et de 5 mm apreés I'échantillon. La détection

des rayons diffractés se fait a I'aide d’un détecteur a scintillation, qui transforme les photons X en

photons lumineux et en signal électrique par I'intermédiaire d’'un photomultiplicateur. L’étalonnage

angulaire a été réalisé sur le pic Si (400) (26 = 69,1709°). La plage angulaire 0 balayée est entre 30° et

80°. Un pas de 0,02° et un temps d’acquisition de 1,1 seconde par pas ont été chaisis.

MonochromateurSl(lll)

Atténuateur

Tube Filtre en Nickel
arayons X

Fentes de Soller

Détecteur

Cristal analyseur

Echantillon

Figure 11.9 : Schéma de principe du diffractometre.

11.5.1.5. Identification de phase

Le diagramme de diffraction (intensité — angle de diffraction) forme une signature propre aux phases

cristallines en présence dans I'échantillon. A partir de ce diagramme, il est possible de déterminer la
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nature de chaque phase cristalline et le réseau de cristallisation a I'aide de fiches ICDD
« International Center for Diffraction Data ». Dans le cas de nos revétements Ti, AN, la phase
cristalline majoritaire est cubique pour de forte teneur en Ti et hexagonale pour de forte teneur en
Al. La diffraction en géométrie symétrique (8-6) a été utilisée pour déterminer les directions de
croissance des couches poly-cristallines et calculer les paramétres de maille des réseaux. En effet, a
partir de I'expression de la distance inter-réticulaire en fonction des indices de Miller (hkl) et de la loi
de Bragg, il est possible de calculer les paramétres de maille des réseaux cristallins (Eq.1l.14 et

Eq.I.16).

Systeme hexagonal

1 _ ni
2sin6

Eq.l.14

12
C2

dhkl -
4 n24 .2
\/m%(h +k2+hk)+ z

Dans le cas de la structure hexagonale AIN, le rapport entre les parameétres de la maille est d’environ

1,6 ce qui nous permet de calculer dans notre cas :

Uit = Cl"—’: Eq.II.15

Systéme cubique

ni ac naAvh2+k?+12
dpjy =575 = =0 ="
2sin@ J(h2+k2+12) 2sin6

Eq.Il.16

a.: paramétre de maille du systéme cubique.
ap et ¢, : parametres de maille du systeme hexagonal, sur les axes x et y, respectivement z.
hkl : indices de Miller pour le plan considéré.

11.5.1.6. Longueur caractéristique L (Formule de Scherrer)

La formule de Scherrer (Eq.11.17) permet de relier la largeur des pics de diffraction a la taille verticale
des cristallites, elle est couramment utilisée sur les poudres et des échantillons poly-cristallins.
L'utilisation de la largeur a mi-hauteur FWHM « Full Width at Half Maximum » dans le calcul,
nécessite I'ajout d’un facteur correctif égal a 0,94. Ce facteur correctif est conditionné par la forme

attribuée au pic de diffraction, dans notre cas de figure une fonction gaussienne a été choisie.

0,94.1
FWHM.cos 6

Ly (A) = Eq.I.17

Ly : Taille moyenne en Angstrom des cristallites dans la direction perpendiculaire aux plans (hkl).
FWHM : Largeur a mi-hauteur du pic en (rad).

A : Longueur d’onde en (A).

& : Angle correspondant au maximum d’intensité du pic en (rad).
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11.5.1.7. Diffraction en géométrie asymétrique (w-20)

A l'aide de cette géométrie, on obtient des informations

sur les plans inter-réticulaires qui ne sont pas paralléles 0 Détecteur
a la surface de I'’échantillon. En maintenant fixe I'angle
d’incidence w et en balayant les positions angulaires 20 :
. oy e 26
. L . , Tube a w -,
des rayons diffractés, il est possible d’observer les plans rayon X ——

atomiques inclinés d’un angle 6-w par rapport a la =
surface. Ce type de géométrie a été employé dans le Figure 11.10 : Configuration (w - 25)
cadre de la diffraction anomale au synchrotron SOLEIL. Le dispositif et les conditions expérimentales

sont décrits dans § 11.7.5.

11.5.1.8. Rocking curve

Le balayage en w ou « rocking curve » consiste a faire varier I'angle d’incidence w pour un angle
émergent 26 fixe correspondant a une famille de plan {hkl}. Pour un angle d’incidence w donné, si
I'on imagine que le faisceau qui irradie les cristaux est strictement paralléle et strictement
monochromatique, seuls les grains strictement en position de Bragg diffractent. Lorsque I'on fait
|légerement varier I'angle d’incidence w, d’autres cristaux, légérement désorientés par rapport aux
précédents diffractent. La largeur de rocking-curve est significative de la taille latérale des domaines
diffractant, mais aussi de la désorientation des empilements par rapport a la normale a I'échantillon
(figure 11.11) que I'on nomme « mosaicité ». Ainsi, la valeur de la largeur a mi-hauteur de la rocking
curve, exprimée en degré, donnera une information sur la mosaicité et la taille latérale des
domaines. Les rocking-curves présentées dans ce travail ont été enregistrées au Synchrotron Soleil (§

I1.7).

] ]
3
=t
[i1]
] 2]

Cristallites

Figure 11.11 : Désorientation des cristallites.
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11.5.2. Diffraction des rayons X en incidence rasante

11.5.2.1. Principe

La diffraction des rayons X en incidence rasante est une technique de caractérisation bien adaptée a
I'étude de la cristallinité de surface des films minces. Elle consiste a éclairer la surface d’un matériau
avec un faisceau de rayons X sous un angle d’incidence a légerement supérieur a I'angle critique. Ce
dernier correspond a I'angle au-dessus duquel les rayons X pénétrent dans la matiere. Pour un angle
inférieur a I'angle critique, nous avons donc une réflexion totale, avec des phénomenes de diffusion
et d’ondes évanescentes en surface du matériau. En utilisant un détecteur plan, il est possible
d’accéder a l'orientation des domaines cristallisés dans le plan aussi bien que suivant la direction
normale au substrat. L'ensemble des cristaux se trouvant en position de Bragg vont diffracter le

faisceau incident pour donner une série de cones de demi-angle au sommet 26 (figure 11.12).

\

Angle d'incidence: o
Couch

&

Figure 11.12 : Représentation schématique de la distribution spatiale du signal de diffraction obtenu pour une couche texturée [24]

Plus les cristallites seront bien organisées les unes par rapport aux autres, plus les cones de
diffraction seront discontinus (taches de diffraction) (figure I.13). L'avantage majeur de cette
technique est I'obtention d’une information sur la texture des films. On parle de texture lorsque les
cristaux présents dans I’échantillon ont une orientation non aléatoire. Les taches de diffraction sont

caractérisées par la mesure d’un angle ¢.

by

=4

Figure 11.13 : Mise en évidence d’une texture a I'aide d’un diffractometre équipé d’un détecteur plan [24].
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11.5.2.2. Conditions expérimentales en diffraction en incidence rasante

Les analyses GIXRD (Grazing Incidence X-Ray Diffraction) ont été réalisées a I'ESRF « European
Synchrotron Radiation Facility » sur la ligne BM26B par Dr. Dimitri IVANOV et Dr. Yaroslav
ODARCHENKO, chercheurs a I'lS2M de Mulhouse (CNRS). Des explications supplémentaires sont
apportées sur le rayonnement synchrotron, un peu plus loin (§ 11.7) dans ce chapitre. La gamme
d’énergie de la ligne est comprise entre 5 et 30 keV. L'analyse a été réalisée en mode dit « standard »
avec un faisceau de 300 um de diametre. L'angle d’incidence a été fixé a 0,2° pour une longueur
d’onde de 1,033 A. Une caméra Frelon a permis d’enregistrer bi-dimensionnellement I'intensité
diffusée-diffractée dans le plan défini par les vecteurs y et Z (figure 11.13). La distance entre
I’échantillon et le détecteur est d'environ 2,5 cm. L'intégration des intensités radiale et azimutale a

été réalisée par des routines écrites dans le logiciel IgorPro.
11.6. Analyse de I’échelle micrométrique a I’échelle nanométrique

11.6.1. Microscopie électronique en transmission

La microscopie électronique en transmission permet d’obtenir des informations sur la morphologie,
la cristallographie, et I’environnement local des atomes. La principale contrainte de cette technique
est la faible épaisseur des échantillons analysés en raison des fortes interactions entre les électrons
et la matiére. L'échantillon doit étre transparent aux électrons. Un microscope électronique a
transmission peut se schématiser par une colonne constituée d’'un canon a électrons, d’un
accélérateur, d’'un condenseur, d’une lentille objectif, de lentilles intermédiaires, d’une lentille de
projection et d’'une chambre d’observation et d’enregistrement (figure 11.14). Le canon a électrons
produit des électrons a I'aide d’un cristal LaBg chauffé a 2000 K ou d’un canon a émission de champ.
Ces électrons sont ensuite accélérés par une tension d’accélération pouvant atteindre quelques
millions de volts. L’ensemble de la colonne est sous un vide de 10 Pa afin d’éviter la diffusion des
électrons par l'atmosphére. Les lentilles électromagnétiques (lentilles condenseur, objectif,
intermédiaire et projecteur) permettent de focaliser le faisceau d’électrons grace a un bobinage de
spires circulaires en cuivre et de pieces polaires en fer doux en faisant converger les électrons sous
I'action d’'un champ magnétique. Les lentilles condenseur et le diaphragme en sortie de
I"accélérateur focalisent le faisceau sur I’échantillon. Quant a la lentille objectif du microscope, elle
permet de former une image de |'objet. Grace aux lentilles intermédiaires, il est possible de passer
d’un mode diffraction a un mode image et vice-versa. La lentille projecteur permet de projeter sur un

écran ou une caméra CDD, I'image de I'objet ou de la figure de diffraction.
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Mode image Mode diffraction

Diaphragme condenseur
Lentilles condenseurs

Echantillon .
ere

17 figure de

Lentille objectif diffraction

B R W FIC DR P

Diaphragme objectif
1 image
Diaphragme de

sélection d’aire

2™ figure de

Lentilles intermédiaires | & diffraction

Lentille projecteur

Figure 11.14 : Schéma de principe du fonctionnement d’un microscope électronique a transmission [25].

Faisceau
électronique

Les interactions coulombiennes entre les électrons

du faisceau incident et les atomes du matériau

Echantillon
(noyau et couche électronique) conduisent a
différents types de diffusion des électrons transmis.
Les principaux parametres qui caractérisent la Electron diffusés

élastiguement avec
phases incohérentes

diffusion sont I'angle de diffusion des électrons et
I’énergie perdue suite a [linteraction avec

I’échantillon. Les interactions sont partagées en

Electron diffusés r\\ Electron diffusés
élastiquement avec inélastiquement
phases cohérentes

interactions élastiques et inélastiques, leurs
distributions en fonction de l'interaction subie sont

Figure 11.15 : Distribution des électrons en fonction du type
représentées sur la figure 11.15. d'interaction.

11.6.1.1. Microscopie électronique a transmission conventionnelle

Deux principaux modes images existent en microscopie conventionnelle : le mode champ clair et le

mode champ sombre. Le premier mode forme I'image en n’utilisant que les électrons du faisceau
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direct c’est a dire les électrons qui n’ont pas interagi avec la matiére et ceux qui aprés interaction et
diffraction multiple ont la méme direction de propagation que le faisceau incident. Dans ce mode, les
zones de I'échantillon étant hors condition de diffraction apparaissent claires, alors que celles qui
diffractent apparaissent sombres. En ce qui concerne le mode champ sombre, on sélectionne un
faisceau d’électrons diffractés suivant une direction. Les zones brillantes sont celles qui ont
diffractées suivant cette direction. La sélection du faisceau que ce soit en mode champ clair ou

champ sombre se fait a I'aide du diaphragme objectif.

11.6.1.2. Microscopie électronique a transmission en haute résolution

Le principe de la microscopie électronique a transmission en haute résolution consiste a former une
figure d’interférence entre le faisceau direct et les faisceaux diffractés. Les contrastes observés dans
ce mode sont par conséquent principalement dus aux différences de phase de ces faisceaux. La
relation entre image haute résolution et positions atomiques n’est pas directe. Néanmoins, la
périodicité de la structure est présente dans la figure d’interférence. Pour pouvoir interpréter les
images haute résolution en terme de position atomique, il est nécessaire de réaliser des simulations
d’image. Par ce mode d’analyse, il est possible d’obtenir une information sur I'organisation cristalline
ainsi que sur les défauts (joints de grain, dislocation,...), I'orientation des domaines, la distance

interréticulaire des plans,...

11.6.1.3. Diffraction électronique par sélection d’aire

La diffraction électronique permet de réaliser des analyses structurales en corrélation avec I'image. A
I'aide de la lentille objectif et du diaphragme de sélection d’aire situé dans le plan image de cette
lentille, il est possible de réaliser une figure de diffraction. La disposition des taches des clichés de
diffraction dépend des directions des plans de I’échantillon suivant lesquelles diffractent les
électrons. Ces taches correspondent a l'intersection de la sphére d’Ewald avec les noeuds du réseau
réciproque (figure 11.16). Le diagramme est constitué d’une tache centrale intense qui représente
I'origine du diagramme et la position du faisceau transmis. Le diagramme de diffraction représente
une coupe de I'espace réciproque du cristal, donc il est possible de déterminer les indices de Miller
des plans diffractants et de remonter a la distance interréticulaire des plans a I'aide des formules

suivantes :
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Sphére
d'Ewald

Figure 11.16 : Schéma de principe de la projection du cliché de diffraction sur I’écran du microscope [26]

P = tan 260 ~ 20p Eq.I.18

D’apres la formule de Bragg (approximation des petits angles), on obtient :

2 = 2sin6 ~ 205 Eq.11.19
Anki

On peut ainsi écrire :
thl' dhkl =AL Eq”20

Js : Angle de Bragg du faisceau transmis.

dw : Distance interréticulaire.

L : Longueur de caméra.

Dy : Distance entre I'origine O et la tache hkl de diffraction.
A : Longueur d’onde des électrons.

En général, la zone diffractante est étalée sur plusieurs centaines de nanometres, donc la figure de

diffraction est une information moyennée sur I'ensemble de la zone sondée.

11.6.1.4. Microscopie électronique a balayage en transmission.

La microscopie électronique a balayage en transmission permet I'acquisition d’images en focalisant le
faisceau électronique en une sonde électronique aussi petite que possible, a laquelle on applique un
mouvement de balayage. Dans le cadre de ce travail, ce mode a été employé pour I'analyse en

spectroscopie de perte d’énergie d’électrons, car il permet un controle facile de la zone
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d’observation. A la différence du mode en transmission conventionnelle utilisant un faisceau
guasiment paralléle, I'image ne se forme plus sur I’écran d’observation, mais elle est remplacée par
des détecteurs (axial et annulaire) qui comptent les électrons transmis sous différents angles.
L'image en champ clair est formée par les électrons non diffusés ou diffusés a trés petits angles et
n’utilise que le détecteur axial alors que I'image en champ sombre est formée par les électrons

diffusés a grands angles dans la direction du détecteur.

11.6.2. Spectroscopie de perte d’énergie d’électrons (EELS)

La spectroscopie de perte d’énergie d’électrons (Electron Energy Loss Spectroscopy : EELS) [27] est
une méthode basée sur l'interaction des électrons rapides avec la matiére. Elle consiste a faire une
analyse en énergie des électrons transmis diffusés inélastiquement lors de la traversée d’échantillons
préalablement amincis. Le spectre de perte d’énergie donne le nombre d’électrons collectés en
fonction de la perte d’énergie qu’ils ont subi apres l'interaction avec I'échantillon. Le principe est le
suivant : un électron primaire interagit avec un atome du matériau en lui créant un trou en couche
interne (éjection d’un électron). La durée de vie du trou en couche interne est tres faible et le retour
a la neutralité s’effectue par recombinaison soit radiative (émission d’'un photon de fluorescence),
soit non-radiative (effet Auger). Cette technique est idéale pour obtenir des informations sur la
nature chimique, I'ordre local autour des atomes, la répartition spatiale des différents éléments
chimiques... La collecte des électrons se fait a I'aide d’un prisme magnétique dans lequel un champ
magnétique est appliqué perpendiculairement a la direction de propagation des électrons. Sous
I’action de la force de Lorentz, les électrons suivent une trajectoire circulaire qui dépend fortement
de leur vitesse. Ainsi, les électrons ayant subi une perte d’énergie importante seront plus déviés que

les électrons n’ayant subi aucune perte.

11.6.2.1. Description d’un spectre EELS

Le spectre expérimental de perte d’énergie des électrons peut étre séparé en 3 régions (figure 11.17).

Dans les régions des pertes d’énergie quasi-nulle AE = 0, on observe la présence d’un pic trés intense
(pic sans perte nommé « zero loss »), correspondant aux électrons transmis élastiquement ou avec
des pertes d’énergie inférieures au pouvoir de résolution du spectrometre, ce dernier correspond a
la largueur a mi-hauteur du pic. Le « zero loss » est trés important dans la calibration du microscope

avant I'acquisition des spectres EELS, puisqu’il représente I'origine en énergie.
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Figure 11.17 : Spectre de pertes d’énergie d’électrons [28].

Dans les régions des faibles pertes AE <50 eV, les pertes sont dues a des collisions inélastiques entre
les électrons rapides du faisceau et les électrons de valence du matériau. Ces derniers subissent une
excitation collective appelée plasmon.

A plus haute énergie (au-dela de 50 eV), les pertes attribuées aux seuils d’absorption des électrons
de cceur des atomes des especes du matériau apparaissent. lls se superposent a un fond continu
monotone d{ en partie aux diffusions multiples. La région de perte d’énergie qui nous intéressera se
trouve étre proche de 400 eV au seuil K de I'azote. L’analyse de L'ELNES permettra d’avoir une

information sur la structure locale autour des atomes d’azote.

11.6.2.2. Soustraction de fond

La soustraction du fond continu est une étape importante

dans I'extraction d’un seuil de perte d'énergie. Ce fond est
constitué de la somme de toutes les contributions en
dessous du seuil étudié, soit les seuils précédents, la
diffusion multiple, la composition de la diffusion élastique
avec la diffusion inélastique [29], les plasmons, et le bruit

statistique. Cette quantité est donc tres difficile a évaluer et

Intensité (u.a)

si I'on considere que la contribution majeure provient des
seuils précédents, il est possible de la modéliser par une loi
en puissance de I'énergie : B(E) = AE". Cette expression est

tirée de calculs de sections efficaces de diffusion en utilisant

le modele simple de I'atome d’hydrogene [30-32]. Dans ce

400 420 440 460 480

type de loi, la puissance r de I'énergie est fortement Energie (eV)

dépendante de I'épaisseur de I'’échantillon sondé [33]. Figure 11.18 : Spectre EELS typique réalisé
sur Tios4Alp.a6N.
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Dans notre cas, la fenétre d’énergie est comprise entre 250 et 550 eV puisque le seuil de I'azote se
situe aux environs de 400 eV. Il arrive parfois d’observer autour de 290 eV le seuil K du carbone (C),
en raison de la contamination de I'échantillon par le faisceau. Ainsi, le fond continu avant le seuil de
|'azote sera fortement influencé par la contribution du carbone. La figure 11.18 représente un spectre
typique apres soustraction du fond a partir d’'une loi de puissance définit entre 300 et 380 eV. On
observe bien le seuil K de I'azote ainsi que les seuils L 2p;;, 2ps/; du titane (respectivement a 460,2 eV

et 453,8 eV). La soustraction du fond a été réalisée a I'aide du logiciel Gatan DigitalMicroGraph.

11.6.3. Amincissement des films

L'amincissement des films [34-37] est une étape primordiale pour l'obtention d’échantillons
analysables en MET. En effet, la qualité des mesures obtenues dépend grandement de la qualité de la
préparation. Deux types de vues ont été réalisées sur les revétements (Ti,Al)N déposés sur substrat Si
(100) : vue transverse et vue plane. La vue transverse permet d’analyser une section du revétement
et d’obtenir ainsi des informations suivant I'épaisseur alors que la vue plane permet d’analyser la

surface en fin de croissance du film.

On peut séparer en deux catégories les techniques de préparation : type mécanique (tripode et
carottage) et ionique (bombardement et faisceau d’ions focalisés — FIB : focused ion beam). La
majeure partie des échantillons ont été amincis par abrasion par tripode et par bombardement
ionique, seul un échantillon a été aminci par FIB a I'Université Aix Marseille 3 (Laboratoire CP2M) afin
d’obtenir une vue transverse. Les principales contraintes auxquelles I'échantillon doit répondre sont
de supporter le vide et d’avoir une faible épaisseur afin d’étre transparent aux électrons. Cette
épaisseur peut varier suivant le type d’analyse. Par exemple |'observation en microscopie
conventionnelle que ce soit en champ clair ou sombre ne nécessite pas des épaisseurs extrémement
faibles (I'épaisseur peut aller jusqu’a 200 nm en fonction du type d’échantillon), contrairement a
I'analyse EELS, qui nécessite des épaisseurs inférieures a 50 nm. L'épaisseur dépend aussi de la
nature des matériaux a analyser. Dans le cas ol ils sont constitués d’éléments légers, |'épaisseur
optimale pour une observation en mode champ clair est comprise entre 50 et 100 nm. Une épaisseur
trop faible engendre un manque de contraste et des lames trop épaisses donnent un manque de
définition. J'ai réalisé la préparation des lames minces a I'Institut de Physique et Chimie des
Matériaux de Strasbourg (IPCMS) au sein du département de recherche « surfaces et interfaces »,

sous I’encadrement du Dr. Corinne ULHAQ-BOUILLET.
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La figure 11.19 représente les différentes étapes nécessaires a I'obtention d’une lame mince en vue

plane et en vue transverse. Les protocoles d’amincissement sont décrits en détails dans I’Annexe 2.

Polissage Bombardement Vue
mécanigue ionique transverse

Trongonnage

Polissage Bombardement

Carottage S o Vue plane
mécanique ionique

Figure 11.19 : Etapes d’amincissement d’un échantillon.

11.6.4. Conditions expérimentales

Les analyses réalisées en microscopie électronique en transmission ont été effectuées sur un
microscope JEOL 2100FCs. Il est équipé d’un canon a émission de champ fonctionnant a 200 kV, d’un
correcteur d’aberration de sphéricité, d'un détecteur post-colonne des pertes d’énergie ainsi que
d’un détecteur de rayons X. La résolution point par point est de 0,2 nm. Les images ont été
enregistrées a I'aide d’une camera CCD. Ce microscope fait partie des plateformes technologiques du
« centre international de recherche aux frontiéres de la chimie » et du «réseau national de

plateformes de microscopie électronique et sonde atomique ».
I1.7. Analyse sur grand instrument (synchrotron)

La diffraction anomale - diffraction anomalous fine structure : DAFS - et la spectroscopie d’absorption
des rayons X - X-ray absorption fine structure: XAFS - ont été réalisées avec un rayonnement
synchrotron sur grand instrument. Ces techniques de spectroscopie permettent d’identifier la

nanostructure des films en sondant I'ordre local d’éléments de référence (atomes absorbeurs).

11.7.1. Généralités : Rayonnement Synchrotron

Le principe d’émission du rayonnement synchrotron [38] repose sur la transformation d’une partie
de I’énergie cinétique d’un électron en un rayonnement. Lorsque |’électron est soumis a une
accélération centripéte, le rayonnement est nommé « rayonnement de freinage ». Dans le cas du
synchrotron I'accélération est relativiste, ainsi le rayonnement émis est tangent a la trajectoire des

électrons avec une distribution en énergie étendue.

Le rayonnement synchrotron présente de nombreux avantages par rapport aux sources
conventionnelles de lumiere (ex : cathode de cuivre). Il offre une continuité spectrale (de I'infrarouge
jusqu’aux rayons X), une faible divergence d’émission dans le plan vertical (ce qui génére une

excellente brillance et focalisation), une polarisation contrélable et une grande intensité (flux
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important). Le rayonnement synchrotron a une structure temporelle, conséquence de la distribution
des électrons dans I'anneau par paquets discrets. Au cours du temps l'intensité moyenne diminue
avec la dégénérescence des paquets et il faut réinjecter régulierement des électrons dans I'anneau

de stockage (figure 11.20, point 3).

Figure 11.20: Schéma de principe d’un synchrotron [39].

11.7.1.1. Dispositif

La production du rayonnement synchrotron nécessite plusieurs étapes (figure 11.20) :

e (1) les électrons sont produits a I'aide d’'un canon a électrons, puis accélérés par un
accélérateur linéaire.

e (2)ils sont injectés dans un booster afin de leur donner une énergie nominale.

e (3)ils sontinjectés dans I'anneau de stockage.

e (4) le rayonnement est collecté dans une ligne de lumiére.

L'anneau de stockage est composé d’une succession de sections droites et de sections courbes. Les
sections courbes sont dotées d’aimants de courbure dont le champ magnétique est perpendiculaire a
la trajectoire des électrons. Les électrons sont ainsi déviés, accélérés et alignés dans I'axe de la
section suivante. Dans les sections droites, on trouve les éléments permettant l'injection des
électrons, la cavité radiofréquence permettant de redonner aux particules I'énergie perdue par
émission synchrotron, les éléments électrostatiques destinés a focaliser la trajectoire et les
amplificateurs de rayonnement (ex : onduleurs et wigglers). Dans la majorité des cas, les lignes de
lumieres sont toutes composées d’une cabane optique, d’une cabane expérimentale et d’'un poste
d’analyse. Une ligne de lumiére est soit placée au niveau d'un élément d’insertion (ex: dans

I'alignement de I'onduleur ou du wiggler) ou tangente a un aimant de courbure.
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11.7.2. Synchrotron SOLEIL : Lighe DIFFABS

Les analyses DAFS et XAFS ont été réalisées sur la ligne DIFFABS du synchrotron frangais SOLEIL
(Source Optimisée de Lumiére d’Energie Intermédiaire du Lure) [40, 41]. Ce synchrotron est dit « de
troisieme génération », le flux et la brillance du rayonnement dans la gamme des rayons X durs sont
supérieurs aux générations antérieures. L'énergie des électrons produits atteint 2,75 GeV. La ligne
DIFFABS se situe en aval d’'un aimant de courbure, ce qui lui confére un rayonnement continu. Cette
ligne peut fonctionner dans deux modes : le mode dit « standard » avec un faisceau de 300 um de
diametre et le mode dit « microfaisceau » avec un faisceau de 10 um de diametre. Dans ce travail,
nous avons utilisé le mode standard en combinant la spectroscopie d’absorption X a la diffraction
des rayons X. Cette ligne est composée de trois principaux organes : la cabane optique, la cabane

expérimentale et le poste d’analyse.

11.7.2.1. Cabane optique

Le montage optique contenu dans la cabane
optique  permet  d’obtenir un  faisceau Yaw T

5i(111) s
Cristal 2

monochromatique et focalisé. Il est composé d’un
monochromateur, de deux miroirs (Rh/Si) situés de
part et d’autre de celui-ci et de fentes primaires. Le
monochromateur est composé de deux cristaux de

Si (111). Le premier cristal qui est plan (figure 11.21)

Si(111)

permet d’ajuster I'énergie de travail en le Cristal 1

positionnant a I'angle de Bragg. Le second cristal
rétablit le parallélisme entre les faisceaux entrant Figure Il.21: Schéma de principe du monochromateur

et sortant. La focalisation du faisceau dans le plan horizontal (focalisation sagittale) s’effectue en
jouant sur la courbure du cristal 2. Le monochromateur permet de travailler dans une gamme

d’énergie comprise entre 3 et 23 keV.

Deux miroirs (figure 11.22) composés de silicium recouvert de rhodium (50 nm) se trouvent en amont
et en aval du monochromateur. L'utilisation des deux miroirs permet un fort taux de rejet des

harmoniques et de focaliser le faisceau dans le plan vertical.

Les fentes primaires permettent de définir la taille du faisceau blanc (faisceau en sortie de I'anneau

de stockage) dans les plans horizontal et vertical.
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1 ] 1
| Anneau | | Cabane optique 'y Cabane |
| de stockage] 1| Expérimentale

1

Miroir 1
Rh/Si

Miroir 2
Rh/Si

Fentes
primaires

Monochromateur

Figure 11.22 : Schéma de principe de la ligne DIFFABS

11.7.2.2. Cabane expérimentale

Au sein de la cabane expérimentale, on trouve tout d’abord les fentes secondaires verticale et
horizontale qui définissent la taille du faisceau sur I'échantillon, suivies de différents détecteurs qui
mesurent entre autre |y, une série d’atténuateurs (feuilles d’aluminium) qui permettent de réduire le
flux incident puis le diffractometre kappa six-cercles sur lequel est disposé I’échantillon. Ce
goniometre présente six axes de rotation dont 4 cercles permettant |'orientation de I’échantillon et 2
cercles pour le positionnement du détecteur dans une configuration de type kappa. Afin de
simplifier, I'orientation de I’échantillon est définie par les angles suivants : ¢, w et x (figure 11.23).
Pour permettre les acquisitions, deux détecteurs Vortex-EX® SDD (Silicon Drift Detector), I'un pour le

rayonnement de fluorescence et I'autre pour le rayonnement diffracté ont été installés.

)

Détecteur SDD
Diffraction

¢

Détecteur SDD
Fluorescence

7 7

Faisceau
incident

Figure 11.23: Schéma de principe du goniometre

11.7.3. Principe et intérét de la spectroscopie d’absorption X

La spectroscopie d’absorption X [42, 43] peut se pratiquer sur tous les types d’échantillons : cristallin,
amorphe, liquide ou gazeux. Ainsi, le matériau ne doit pas présenter nécessairement un ordre a
longue distance contrairement a diffraction des rayons X. Cette technique s’est développée grace a
I'utilisation du rayonnement synchrotron, source de rayon X trés intense et a énergie variable. Cette
technique de caractérisation permet de sonder I'ordre local autour d’'un atome d’espéce chimique

donnée (atome absorbeur) dans un matériau complexe. La spectroscopie d’absorption X repose sur
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I'effet photoélectrique et correspond a I’excitation ou Photoélectron

I'ionisation d’électrons des niveaux de cceur d’énergie E;

w, F

par absorption d’un photon X d’énergie E = hv. Y Electron
;;' “._‘ Auger
/ I\l
Lorsque I'énergie des photons incidents est supérieure a f '.
| . &: I
I’énergie de liaison E; de I’électron de cceur de I'atome Lo e '
1 i
) .. i , i \ \\\ Phu:utu:un \LA‘
absorbeur, I'électron est éjecté de I'atome (photoélectron) NN meesc&,{
. T
avec une énergie cinétique E, et place I'atome dans un état S 7

excite. Figure 11.24: Illustration de I'interaction

rayonnement/matiere.

hv = E; + E, Eq.ll.21

La désexcitation de I'atome se fait par réarrangement électronique avec des électrons des couches
supérieures qui viennent combler les trous en couche interne. Ils se comblent par recombinaison

radiative (photons de fluorescence) et non radiatives (électron Auger) (figure 11.24).

Le spectre d’absorption X (u ocli , ou u est le coefficient d’absorption, I, I'intensité du faisceau
0

incident et I celle du faisceau transmis) peut étre séparé en trois zones (figure 11.25) : le pré-seuil, la
région XANES (X-ray Absorption Near Edge Structure) et la région EXAFS (Extended X-ray Absorption
Fine Structure). Les zones du pré-seuil et du XANES donnent des informations sur le site de symétrie
et la configuration électronique des atomes absorbeurs. La région EXAFS qui se situe entre 50 eV et
1000 eV au-dessus du seuil est sensible a la chimie du matériau, a la nature et a la proximité des

atomes voisins.

06 —— -+ 1——1—+—1——1——1————————1——1
XANES EXAFS

05 |-

04 |-

0.3 -

",

0.1 - N

Pré-seuil

0.0

PR LU SRU RIUR RN N MU NS NS WP R N
4,90 4,95 500 505 510 515 520 525 530 535 540 545 550

Energie (keV)

Figure 11.25 : Représentation d’un spectre XAFS
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La figure 11.26 explique les principaux phénomenes physiques intervenant au sein des orbitales lors

des interactions entre I'atome absorbeur et le photon incident.

Etapel Etape 2 Etape3 Etape 4
continuum 2o Y. ............... ), N e
dewvalence | — - — T
o e T T B o e 2
e { o P T T

Figure 11.26: lllustration des interactions entre I'atome absorbeur et le photon incident.

L'étape 1 correspond au cas ou le photon incident a une énergie inférieure a l'un des seuils
d’ionisation E; en couche interne de I'atome absorbeur. Dans ce cas, aucune transition électronique
n’est possible. On peut lillustrer par la zone 1 du spectre précédent. L'étape 2 correspond a
I’excitation d’un électron 1 s (électron de cceur) de I'atome absorbeur par un photon ayant une
énergie suffisante pour une transition électronique vers les premiers niveaux inoccupés, mais
inférieure a I’énergie d’ionisation E;. Ce phénomeéne est visualisé sur le spectre (zone 2) par la région
appelée pré-seuil. L'étape 3 montre la transition d’électrons de coeur vers les états du continuum
pour des photons incidents ayant une énergie tout juste supérieure a E;. Le photoélectron est alors
émis avec une énergie cinétique faible et posséde un libre parcours moyen élevé. Il est alors impliqué
dans des phénomenes de diffusion multiple avec les atomes environnants. Dans le cas ol I'énergie
des photons incidents est supérieure ou égale a I'énergie de liaison, la probabilité qu’un électron du
niveau de cceur soit éjecté vers les états électroniques inoccupés ou éjecté de I'atome absorbeurs est
importante. D’apres la régle d’or de Fermi, le coefficient d’absorption est proportionnel a la

probabilité de transition de I'état initial |i> vers un état excité |f>:
wee Y AFIHON?8(Er — E; — ho) Eq.11.22
ou H est I'Hamiltonien d’interaction entre le photon et I'atome.

L'étape 4 illustre I'émission de photoélectron pour des énergies des photons incidents tres

supérieures a E;, cette fois le libre parcours moyen est faible et E, élevée.

thZ
T 2m

E, Eq.I.23
ou k est le vecteur d’onde de I'électron éjecté et m sa masse.

Les transitions électroniques entre les électrons de coeur vers les états inoccupés deviennent

négligeables. Le photoélectron émis est essentiellement impliqué dans des phénomeénes de diffusion
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simple avec les atomes voisins de I'atome absorbeur. Les oscillations dites EXAFS que I'on observe
dans la zone 4 du spectre proviennent de l'interférence entre les ondes « émises » de I'atome

absorbeur et « réfléchies » par les atomes voisins.

11.7.4. Spectre XAFS

Dans ce mémoire, on s’intéressera plus particulierement a la région XANES. Cependant, des spectres
EXAFS ont aussi été traités durant les travaux de cette these, 'annexe 3 présente a titre indicatif le

traitement des oscillations EXAFS.

11.7.4.1. XANES

L’exploitation et la comparaison des spectres XANES nécessitent la normalisation de leur intensité, en
soustrayant la valeur moyenne du fond continu /, avant seuil d’absorption a I'intensité expérimentale

I(E) (figure 11.27). La quantité obtenue est divisée par la valeur moyenne de I'intensité apreés seuil :

I(E)-1I,

Liorm(E) = ol Eq.1l.24

I(E): intensité expérimentale.
lo:Valeur moyenne du fond continu avant seuil.
1 : Valeur moyenne de l'intensité apres seuil.

L’énergie du seuil E; correspond a I'énergie du point d’inflexion du saut d’absorption.

I .
Seuil E;

04|

03

02 IE)

Intensité (u.a)

01|

00 .

Energie (keV)

Figure 11.27: Illustration de la normalisation d’un spectre XANES.

11.7.4.2. Conditions expérimentales

Les analyses d’absorption X ont été réalisées sur des films Ti,.,AlLN déposés sur un substrat Si(100).

Les enregistrements s’étendent entre 4850 et 5600 eV. Les fentes secondaires ont été fixées avec
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une ouverture de 20 mm pour la fente horizontale et 2,5 mm pour la fente verticale. Dans le but de
limiter le temps d’enregistrement tout en garantissant un spectre exploitable, les pas d’acquisition

ont été optimisés en fonction des régions d’intérét. Ainsi, les pas choisis sont de :

- 1eVentre 4850 et 4950 eV,
- 0,25 eV entre 4950 a 5000 eV,
- 1eVentre 5000 a 5600 eV.

Un temps d’acquisition de 10 s par pas a été fixé afin de permettre plusieurs enregistrements de
spectre pour un méme échantillon. La fluorescence a été mesurée a I'aide d’un détecteur Vortex-

EX® SDD (Silicon Drift Detector).

11.7.4.3. Correction d’intensité du spectre XANES

Les intensités mesurées grace au dispositif expérimental sont modifiées par un certain nombre de

facteurs qu’il faut prendre en considération afin d’obtenir le signal réel.

Correction d’absorption

Avant I’échantillon

A l'entrée de la cabane expérimentale, le faisceau se propage dans un tube sous vide secondaire.
L'intensité incidente /, est mesurée a I'aide d’une photodiode Si située dans le tube sous vide (figure
11.28). Pour connaitre I'intensité réelle du rayonnement incident sur I’échantillon, il est nécessaire de
multiplier I, par un facteur d’atténuation tenant compte de I'absorption de la fenétre en Kapton et
de I'absorption de l'air traversé par le faisceau avant de rencontrer I'échantillon. Ce coefficient
d’atténuation A(E) a été calculé a partir des transmittances de I'air et du kapton obtenues a partir de
la base de données « Center for X-Ray Optics » [44]. Ce coefficient a été interpolé dans une plage

d’énergie comprise entre 4900 et 5600 eV par un polynéme d’ordre 2.

Photodiode Si

Tube sous vide
primaire

Diffusion Elastique: i 60 mm (sous air)
Signal proportionnel a

Vintensité du faisceau incident | )
........................ r ————d
Faisceau X Diffuseur:

Fenétre en kapton de 125 um
inclinée de 45° por ropport & lo normale Echantillon

Fenétre en kapton
Ep=13 um

Figure 11.28: illustration du dispositif expérimental avant I'échantillon.
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Apres I'échantillon

En ce qui concerne l'intensité mesurée | apres échantillon, il faut aussi prendre en compte
|"atténuation d’une partie du signal par I'air et par une feuille d’aluminium dont le réle est d’éviter la
saturation du détecteur SDD (figure 11.29). Dans ce cas-la, c’est un facteur amplificateur qui sera
multiplié par I'intensité mesurée afin d’estimer le signal réel sortant de I’échantillon. Ce facteur est

lui aussi interpolé dans une plage d’énergie comprise entre 4900 et 5600 eV par un polynéme

d’ordre 2.
Feuille d'Al
Fai X 136 mm (sous a&ir)
alsceau <
Tube Detecteur SDD

[ kil sous vide
H Kapton Kapton
Echantillon 13 um 13 pm

Figure 11.29: illustration du dispositif expérimental avant I’échantillon.

Correction géométrigue

Les acquisitions des spectres DAFS et XAFS ont été réalisées simultanément. Le principe de la
diffraction anomale (§ 11.7.5) consiste a réaliser de la spectroscopie sur un pic de diffraction. La
position angulaire du pic de diffraction est fonction de I'énergie des photons. Ainsi, I'angle
d’incidence du faisceau w par rapport a I'échantillon varie avec I'énergie des photons incidents, ce

qui implique une variation du nombre d’atomes interagissant avec le rayonnement.

Il est possible de prendre en compte cette contribution par la formule suivante [43]:

leorr = 1.SInw Eq.I1.25
leorr © Intensité corrigée

I : Intensité mesurée avant correction
w: angle d’incidence

Correction de self-absorption

Dans notre cas, I'épaisseur des films étudiés sur Diffabs a été choisie a 2 um de sorte a obtenir
suffisamment de signal en DAFS, en raison de la sélectivité de la diffraction anomale sur les domaines
diffractants, tout en limitant la réabsorption sur les spectres XAFS. Des études antérieures réalisées
par I'équipe sur les compositions (Ti,Al)N intermédiaires ont montré que la réabsorption restait

négligeable sur les spectres XAFS pour des épaisseurs = 1500 nm.

63



Chapitre Il : Techniques expérimentales

11.7.5. Diffraction anomale

11.7.5.1. Principe et intérét

La diffraction anomale [43] est une technique consistant a suivre I'intensité d’un pic de diffraction en
faisant varier I'énergie des photons X incidents autour d’un seuil d’absorption d’un des éléments
constituant le matériau. Cette technique a I'avantage majeur de sonder les régions associées a un pic
de diffraction, ce qui donne une information structurale locale sélective combinant la sélectivité
chimique de I'absorption X et I'ordre a longue distance de la diffraction des rayons X. Les oscillations
contiennent des informations sur l'environnement local autour des atomes sondés, avec la
particularité que la technique DAFS ne sonde que les atomes absorbeurs se trouvant dans les
domaines cristallisés sélectionnés. Tout comme le spectre XAFS, un pré-seuil ainsi qu’une zone dite

DANES (Diffraction Anomalous Near Edge Structure) équivalente a la zone XANES sont observables.

La structure fine DAFS est reliée aux modifications du facteur de diffusion atomique f(a E) (Cromer
Liberman) au passage d’un seuil d’absorption. A proximité d’un seuil d’absorption le faisceau incident
est partiellement absorbé. Ainsi, quand I'énergie des photons incidents est suffisante pour extraire
un électron situé dans un niveau de coeur, le facteur de diffusion atomique présente des anomalies
qui vont étre prises en considération par I'ajout de corrections anomales au facteur de diffusion
initialfo(a). Les termes f’ (correction de dispersion) et f” (correction d’absorption) sont liés par les
relations de Kramers-Kronig, dues au principe de causalité qui impose que tous les processus

d’absorption soient accompagnés de processus de dispersion.

F(Q.E) = fo(Q) + f'(E) + i. f""(E) Eq.l1.26

Q : Vecteur de diffusion.
E : Energie des photons incidents.

Dans ce travail de thése, on ne s’intéressera qu’a la région DANES. Le traitement des spectres est

abordé dans la chapitre IV.

11.7.5.2. Conditions expérimentales

Les analyses DAFS ont été réalisées sur des films Ti ,ALN déposés sur un substrat Si(100).
L'enregistrement s’étend entre 4850 et 5600 eV. Les fentes secondaires ont été fixées avec une
ouverture de 20 mm pour la fente horizontale et 2,5 mm pour la fente verticale. Préalablement, une
recherche des positions angulaires (w, &, x, @) est réalisée afin d’obtenir le maximum d’intensité
(figure 11.23) pour la direction de diffraction étudiée. D’aprés la relation de Bragg, la position
angulaire w du pic de diffraction est fonction de I’énergie. Comme I'énergie varie lors de I'acquisition,

il est nécessaire de connaitre la fonction w = f(E). On s’assure ainsi d’étre toujours au maximum de
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I'intensité du pic diffractant lorsque E varie. Les pas ainsi que les temps d’acquisitions sont identiques

aux spectres XAFS, |a aussi un détecteur SDD (silicon drift detector) a été utilisé.

11.7.5.3 Correction d’intensité du spectre DANES

Correction d’absorption

Une correction analogue a la correction d’intensité des spectres XANES (§ 11.7.4.3) prenant en

compte I'absorption de I'air, des fenétres en Kapton et des feuilles d’aluminium est appliquée.

Correction géométrique

Une correction géométrique prenant en compte la variation du nombre d’atomes interagissant avec

le rayonnement en fonction de I'angle d’incidence w du faisceau (Eq.11.25) est appliquée.

Correction de polarisation

Une correction d’intensité due a la polarisation du faisceau incident a été prise en compte. Le
faisceau synchrotron est polarisé. La prise en compte de la polarisation est déja incluse dans la
mesure de /. Il suffit de prendre en compte la polarisation aprés I'échantillon, soit la relation

empirique suivante :

I (0,0069E

X —,
H Ip"\ 1000

+ 0,9292) Eq.11.27

E : Energie des photons (keV).

I : Intensité mesurée apres I’échantillon

lp : Intensité mesurée avant I'échantillon
u: Coefficient d’absorption de I’échantillon.

Facteur de Lorentz

Le facteur de Lorentz est lié a la maniere dont la tache de diffraction traverse la sphére d’Ewald.
Cette correction est importante pour l'intensité intégrée. Dans notre cas, nous avons fait un suivi du

maximum d’intensité en fonction de I'énergie pour I'ensemble des pics de diffraction.

Résolution instrumentale

En ce qui concerne la résolution instrumentale, nous I'avons considéré comme une mesure de
variation relative sur la mesure. En effet, nous avons optimisé les réglages pour avoir I'intensité
maximum du pic. De plus, les fentes verticales de détection ont une ouverture inférieure a la largeur

intrinseque du pic de diffraction.
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11.8. Analyse mécanique par microtribologie

Les études tribologiques ont pour objet la compréhension de phénomenes irréversibles se
produisant entre deux systemes (ex: matériaux) en contact statique ou dynamique. La majeure
partie des études tribologiques réalisées sur les revétements (Ti,Al)N sont effectuées dans des
conditions proches de celles utilisées en usinage, a savoir des vitesses élevées et des charges pouvant
atteindre plusieurs newtons. Ces conditions d’essais engendrent une augmentation locale de Ia
température pouvant provoquer une oxydation des revétements. Ces contraintes thermiques
génerent alors des phénomeénes de tribo-corrosion induisant la répétition de mécanismes de
génération et de destruction de la couche d'oxyde qui aboutissent a la consommation progressive de
la matiére. Dans cette thése, un des objectifs étant d’appréhender l'influence des parametres
structuraux des échantillons sur leur comportement tribologique, nous avons choisi de nous placer
dans des conditions de microtribologie [45] pour analyser I'usure des revétements. Un autre aspect
important est de connaitre leur résistance a la fissuration, c’est pourquoi des tests de rayures ont été

mis en ceuvres.

111.8.1. Caractéristiques du Micro-Combi-Tester-CSM

Le dispositif utilisé se compose d’'un module de test et d’'une unité de traitement (logiciel CSM de
pilotage-acquisition-traitement). Le module de test permet d'effectuer des tests de rayure, de
frottement et de micro-indentation. Aprés essai, la surface de I’échantillon peut étre observée a
|'aide d’une caméra numérique (CCD). L'indenteur est monté sur une colonne suspendue par des
ressorts flexibles de faibles raideurs. La force appliquée est produite par un électro-aimant. Le
controle du déplacement de I'indenteur se fait a I'aide d’un capteur de déplacement linéaire avec

une résolution de 0,3 nm.

11.8.2. Principe et conditions expérimentales des essais d’usure

Dans ce travail, les essais d’usure ont été effectués selon des conditions créant une usure sans
adhésion et sans oxydation pour étudier le comportement du revétement seul. Les essais de
frottement (figure 11.30) ont été réalisés a I'aide d’'un « Micro-Combi-Tester-CSM » a température
ambiante en utilisant une bille d'alumine d'un diamétre de 1 mm comme pion frottant. La charge
normale appliquée au revétement est de 150 mN. Le mouvement de la sphére est un mouvement
alternatif de va et vient sur une piste rectiligne de longueur 1 mm. Cing cents cycles (aller-retour) ont
été réalisés sur la piste, soit une distance d’usure totale d’'un metre. La vitesse du pion reste

constante a 20 mm/min. Durant I'essai, la profondeur de pénétration, la charge appliquée, la force
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tangentielle ont été enregistrées simultanément. En ce qui concerne le choix de la charge normale et
de la vitesse de glissement, elles ont été choisies aprés plusieurs tests préliminaires dont I'objet était
de ne pas étre influencé par la rugosité de surface et de ne pas oxyder le revétement. Pour toute la
gamme d’échantillon, ces parameétres sont identiques [45]. Les pions sont des billes d'alumine car
leur inertie chimique et leur grande dureté empéchent I'adhésion et I'usure du pion. A la fin des
essais, des observations microscopiques sur les billes ne montrent aucune usure de I'alumine. De
plus, les cinétiques d’oxydation a température ambiante dans l'air de I'AIN [46] ménent a la
formation d’une couche d’oxyde de 0,8 nm apres une minute d’exposition. La durée entre deux
passages successifs de la bille n’excéde pas 5 secondes, I'influence de la couche d’oxyde est donc
négligeable. Ces mesures sont complétées par des observations en Microscopie Electronique a
Balayage de la trace d’usure, afin de discuter les débris d’usure (existence d’un troisieme corps) et la

forme de la trace d’usure.

0
e Zd Tangentiel

S s m————

Effort Normal

Effort
Normal
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Figure 11.30 : Schéma de principe du frottement

11.8.3. Volume d’usure

L'usure peut étre caractérisée par un changement de volume ou de masse [47]. L'un des criteres les

plus couramment employé en usure est le taux d’usure K,.

14

V : volume d’usure
Fy : charge normale
L : distance de glissement parcourue.
r: Rayon de la bille d’alumine.
Cette formule est appropriée dans la phase  d:Largueur de lapiste d'usure.

h: Profondeur de pénétration.

stationnaire de perte de matiére apr‘es le rodage a: Angle définit a partir du centre de la bille entre le milieu
et le bord de la piste d’usure.

initial et avant l'apparition d'un mécanisme

secondaire comme la fatigue. Le calcul du volume a NI

d’usure est fait aprés les 500 cycles pour comparer

la résistance a I'usure des différents films. A partir

de largueur de la piste (d) évaluée par microscopie

optique (figure 11.31), il est possible d’approximer le

Figure 11.31 : Schéma représentant la demi-calotte

sphérique sur le film.
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volume d’usure du film grace a la formule suivante:

V= (ar?—1/,r2sin2a)L Eq.l.29
4
ou a = sin™?! 2/7« Eq.11.30

o : angle en radians.

r : rayon de la bille d’alumine en um, r = 500 um.
L : longueur de la piste en um, L = 1000 um.

V : volume d’usure, unité en um’.

11.8.4. Principe et conditions expérimentales du test de rayure

Les essais de rayure ont été effectués pour déterminer la charge critique de fissuration (Lcl) et de
délamination (Lc2) du film. La charge critique de fissuration donne une information sur la capacité du
matériau a pouvoir emmagasiné une certaine quantité d’énergie avant rupture ou détérioration
(ténacité). En ce qui concerne la charge critique de délamination, elle informe sur I’adhésion du film
au substrat puisqu’elle correspond a la charge nécessaire pour produire la rupture de I'interface. Un
revétement ne peut jouer pleinement son role dans le contact que s’il adhére parfaitement au
substrat. Les tests de rayures (figure 11.32) ont été effectués en utilisant un indenteur Rockwell C de
rayon de courbure de 200 um. Le taux de chargement appliqué a été de 1 mm/N avec une vitesse de
glissement de 2 mm/min. Ces vitesses permettent une détection précise des phénoménes
apparaissant. Durant I'essai, la profondeur de pénétration, la charge appliquée, la force tangentielle
ainsi que I'émission acoustique ont été enregistrées simultanément. Les films Ti,  AlLN testés ont

une épaisseur de 3 um, déposés sur substrat acier.

Effort

Effort

Déplacement

W Profondeur
Déplacement

Figure 11.32: Schéma de principe de I'essai de rayure
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Chapitre III : Influence du type de cible

111.1 Introduction

La composition des cibles et les conditions de pulvérisation cathodique jouent un réle majeur sur les
propriétés mécaniques et physiques des films déposés. C'est pourquoi I'optimisation de ces
parameétres de dépo6t pour obtenir les propriétés souhaitées est une priorité pour les industriels.
Parmi ces parameétres de dépot, le type de cible affecte le comportement de la pulvérisation et par
conséquent la structure et les propriétés des films synthétisés. Dans le cas ou une seule source (cible)
est utilisée, deux configurations existent : cible compartimentée ou cible d’alliage TiAl. Cependant,
tres peu d’études sont disponibles dans la littérature sur la performance des films issus de cibles
frittées [1]. De précédents travaux portant sur I'étude de films (Ti,Al)N élaborés a partir de cibles
compartimentées ont été effectués au laboratoire durant le travail de thése de Maria GIRLEANU [2].
Ces travaux se sont intéressés a la caractérisation structurale et microstructurale, ainsi qu’a I'analyse
du comportement mécanique par micro-indentation de films Ti,,AlLN en fonction de leur

composition (0 < x < 1).

Une étude comparative de la structure et du comportement tribologique de films élaborés a partir de
cibles frittées et cibles compartimentées est présentée dans ce chapitre. Pour cela, je me suis appuyé
sur les résultats obtenus par Maria Girleanu que j'ai confrontés a ceux obtenus sur des films que j'ai
élaborés a partir de cibles frittées pour des conditions d’élaboration identiques. Tout d’abord,
guelques résultats portant sur les parametres de dép6t sont présentés. Puis, sont abordées les
analyses de la micro et nanostructure des films par diffraction des rayons X, microscopie électronique
en transmission et spectroscopie par perte d’énergie des électrons. Enfin, les mécanismes d’usure
des films sont étudiés par des essais de frottement et de rayure et discutés en fonction de la

structure des films.

l1l.2. Parametres de dépot

111.2.1. Identification de phases dans les cibles frittées

La maniere dont les cibles frittées sont fabriquées a une influence importante sur les cibles obtenues
et par conséquent sur les films élaborés a partir de ces cibles. Par exemple, Kimura et al. [3] ont mis
en évidence I'importance de la température de frittage sur la porosité des cibles ainsi que sur les
phases intermétalliques formées en leur sein. Or ces deux facteurs jouent un role direct sur la

stabilité de la décharge durant le dépot.

Etant donné que nous avions peu d’informations sur les conditions d’élaboration des cibles d’alliage

TiAl, une identification de phase par diffraction des rayons X en géométrie (8-6) a été réalisée. Les
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cibles contenant 50 et 75 %.at d’aluminium montrent une seule phase en présence, respectivement

TiAl et TiAl; (figure Ill.1). En ce qui concerne les cibles a plus faible teneur en aluminium, plusieurs

phases intermétalliques sont identifiées. Les cibles contenant 25 et 33 %.at d’aluminium réveélent la

présence de phases TisAl et TiAl. L'intensité des pics de diffraction semble montrer une plus grande

proportion de phase TisAl par rapport a TiAl.

Les indexations ont été réalisées a partir des fiches ICDD suivantes : TiAl; [01-074-5284], TisAl [01-

074-4579] et TiAl [03-065-5414].
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Figure 1.1 : Diffractogramme (8-28) des cibles frittées en fonction de leur concentration en Al (%.at).

111.2.2. Dosage des éléments dans les films Ti;.,Al,N

Les résultats des analyses EDX (Energy Dispersive X-ray spectrometry) réalisées sur les films élaborés

a partir des cibles frittées sont présentés dans le tableau Il.1.

Composition cible

Composition du

ratio Ti/Al (% at) N (%at) Ti (% at) Al (% at) film
100/0 54+5 46 + 2 0 TiN
75/25 54 +5 30+2 16+3 Tig 64Alo,36N
66/33 53,5%5 27 +£2 23+3 Tig,54Alo,46N
50/50 53+5 17,52 29,5+3 Tig38Alo62N
25/75 51,55 812 40,5+ 3 Tig,18Al0,6:N
0/100 515 0 49 +3 AIN

Tableau Ill.1 : Analyse EDX des films synthétisés a partir des cibles frittées.

Nous constatons que I'ensemble des films sont a la stcechiométrie en azote. Le fait d’avoir une

concentration en azote légerement supérieure a 50 %.at, peut s’expliquer par I'incertitude de mesure

et le choix du régime de pulvérisation de composé (§ Il 2.6). On observe une différence de
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concentration en éléments métalliques entre les cibles et les films. Cette différence est due au
rendement de pulvérisation de I'aluminium qui est presque deux fois plus important que celui du
titane (Yr;= 0,5 et Yo = 0,9 avec E5 = 500 eV) [4]. Le rendement de pulvérisation (Y) est défini comme

le nombre d’atomes pulvérisés par ion incident.

111.2.3. Vitesse de dépot

La vitesse de dépdot dépend essentiellement des parameétres électriques de la décharge, des
mécanismes de transport des particules au sein de la phase gazeuse et de la réaction de
condensation a la surface du substrat. Il est a noter que dans nos conditions d’élaboration, I'énergie
des ions arrivant a la surface du film n’est pas suffisante pour occasionner un phénomeéne de re-

pulvérisation du film.
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Figure 111.2 : Vitesse de dépét en fonction de la concentration en Al des films.

La figure Il.2 donne la vitesse de dépot en fonction de la composition des films Ti;,Al,N obtenus pour
les deux types de cibles. Les incertitudes de mesure des vitesses de dép6t sont de I'ordre de 35
nm/h. On remarque trés clairement une augmentation de la vitesse de dép6t avec I'laugmentation de
la concentration en aluminium. Cette hausse provient du rendement de pulvérisation environ 2 fois
plus haut de I'aluminium par rapport au titane, comme expliquer dans le paragraphe précédent.
Dans nos conditions d’élaboration, la vitesse de dépot est de 216 nm/h pour une cible de Ti, alors
gu’elle est de 675 nm/h pour une cible d’Al. On observe une vitesse de dépot légérement plus élevée
pour les cibles compartimentées que pour les cibles frittées. Comme nous I'avons vu précédemment
(§ M11.2.1), les cibles frittées sont constituées de phases intermétalliques (TiAl, Tis;Al, TiAl;). Ces
différentes phases, dont les rendements de pulvérisation ne sont pas connus, peuvent conduire sous
des ions argon, a des plasmas de nature différente a I'origine de la plus faible vitesse de dépd6t de ces

cibles.
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111.2.4. Tension cathode

La stabilité du régime de pulvérisation dépend du choix du parametre électrique contrélé [5]. Dans
notre cas, le controle de la puissance de décharge permet un régime de pulvérisation constant et un
dépot stoechiométrique. La tension de cathode (cible) donne une information sur I’énergie des ions
incidents. Elle est liée a la nature de la cible, au type de gaz utilisé, a la pression de travail,... La figure
1.3 montre la tension cathode en fonction de la composition des films Ti, ,ALN obtenus. On
remarque que la tension moyenne a la cathode est Iégerement plus haute pour les cibles frittées que
pour les cibles compartimentées, d’environ 40 V. Cette différence de tension peut s’expliquer par la
maniere dont les cibles sont fixées a la cathode. En effet, la cible frittée est constituée de grains de
phase intermétallique composée de Ti et d’Al qui sont directement en contact avec la cathode. Alors
que la cible compartimentée est constituée de quartiers métalliques d’Al et de Ti, ou I'ensemble de
ces quartiers métalliques sont liés par un ruban de cuivre qui fait le contact avec la cathode. Ainsi, la
bonne conductivité électrique du cuivre peut expliquer la plus basse tension cathode des cibles
compartimentées par rapport aux cibles frittées. En ce qui concerne les tensions cathodes des

références Ti et Al, nous obtenons respectivement 368 V et 374 V.
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Fiqure 111.3 : Tension cathode de la cible en fonction de la concentration en Al des films.

l11.3. Comparaison des propriétés des films Ti,_,AlN

lll.3.1. Microstructure des films Ti; ,AlxN

111.3.1.1. Direction de croissance

Afin de définir les directions de croissance des films en fonction de la composition et du type de cible,
des analyses DRX en géométrie (0-0) ont été réalisées sur les films de 3 um d’épaisseur déposés sur

Si(100).
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Quel que soit le type de cible, les films riches en Al (x > 0,7) croissent suivant la direction [002] h
(plans les plus denses) de la structure hexagonale de type wurtzite (hcp) (figure 11.4). On remarque
que la position de la réflexion 002h se déplace vers de plus petits angles avec I'augmentation de la
teneur en Ti, conséquence du phénomeéne de substitution des atomes d’Al par les atomes de Ti qui
ont un rayon atomique plus important (R.i= 1,36 A et Ry = 1,26 A). Les films riches en Ti présentent
une structure cristalline cubique a faces centrées (cfc) avec la direction de croissance [200]c. On
observe également une seconde direction de croissance correspondant a [111]c. L’intensité de ce pic
est plus élevée pour x = 0,50 (cible compartimentée) que pour x = 0,46 (cible frittée). De plus, on
observe l'orientation (111)c pour x = 0,36 (cible frittée), alors qu’elle n’apparait pas pour x = 0,38

(cible compartimentée).
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Figure 111.4 : Diffractogrammes (9-29) des films déposés a partir de (a) cible compartimentée ; (b) cible frittée.

Pour les compositions proches de la transition cfc / hcp, les .
directions de croissance semblent dépendre plus fortement du | = 0,084
f=)
type de cible utilisé. Le diagramme DRX du film x = 0,68 déposé g 0,06 4 g E‘:j
a partir d’'une cible compartimentée révele (figure III.5), outre E Ly
les domaines hexagonaux bien cristallisés orientés le long de la § i
direction [002]h, la présence de petits domaines cubiques le . s g g
long de la direction de croissance [111]c [6]. Tuilier et al. [7] ont 200
confirmé la coexistence de ces deux environnements (cubique Figure Iil.5 : Zoom du film x=0,68 [6]

et hexagonal) par analyse EXAFS au seuil K du Ti et de I'Al (Extended X-ray Absorption Fine Structure).

Les deux structures cristallines sont aussi observées pour TigzsAlps;N préparé par cible frittée
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d'alliage TiAl. Il semblerait méme que la phase cubique soit plus marquée que la phase hexagonale,

en raison de la forte intensité du pic (111)c et de I'importante largueur du pic (002)h (asymétrique).

Paramétre de maille

Le paramétre de maille de TiN en état de poudre est de 4,2417 A. Le paramétre de maille du film TiN

déposé dans cette étude est plus grand (Tableau 1l1.2), alors que les parametres de maille du film AIN

sont identiques a ceux de I'état de poudre, soit a,=3,1114 A et ¢, = 4,9792 A.

Structure cubique Structure hexagonale
Composition | Epaisseur (111)c (200)c (002)h
film (um) X . .
20 (°) / ac (A) 20 (°) / ac (A) 20 (°) / cn (A)
. 42,37 +0,10/ 4,28
TiN 2,97 0,03
36,03 £0,01 /4,98
AIN 3,01 0,01
Tableau I11.2 : Position des pics et paramétre de maille des films binaires.
Structure cubique Structure hexagonale
Composition | Epaisseur (111)c (200)c (002)h
film (um)
26 (°) / ac (A) 26 (°) / ac (A) 26 (°) / cn (A)
42,59+0,02 /4,24
x=0,38 2,99 +0,01
37,31+0,01 /4,17 42,82 +0,02 /4,22
x=0,50 3,08 0,01 0,01
_ 37,20+0,10 /4,18 34,93 +0,02 /5,13
x=0,68 2,99 +0,03 +0,01
35,93 +0,01 /4,99
x=0,86 2,98 +0,01
Tableau IIl.3 : Position des pics et paramétre de maille des films déposés a partir des cibles compartimentées.
. Structure
Structure cubique h |
Composition | Epaisseur exagonale
film (um) (111)c (200)c (002)h
26 (°) / ac (A) 26 (°) / a (A) 26 (°) / v (A)
_ 36,50+0,01/4,26 | 42,55+0,02/4,24
x=0,36 2,75 +0,01 +0,01
36,87 +0,04 /4,21 42,69 +0,02 /4,23
x =0,46 2,70 +0,01 +0,02
_ 37,24+0,01 /4,17 | 43,20+0,07 /4,18 | 34,33+0,10 /5,22
x=0,62 3,00 +0,01 +0,02 +0,03
_ 35,67 +0,01 /5,03
x=0,82 2,90 +£0,01

Tableau lIl.4 : Position des pics et paramétre de maille des films déposés a partir des cibles frittées.
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L’évolution des paramétres de maille (a.) en fonction de la composition donne la méme tendance
quel que soit le type de cible (Tableaux I11l.3 & IIl.4). En effet, la substitution du Ti par Al dans la
structure cubique induit une diminution de a. avec 'augmentation de la teneur en Al. Par contre,
pour une méme composition, a. peut varier en fonction de l|'orientation de croissance. Les
compositions x = 0,50 et x = 0,46 montrent des parametres de maille légerement plus faibles pour
I’orientation (111)c que (200)c. Cette tendance est inversée pour x = 0,36. Ce phénomeéne surprenant

sera discuté dans la chapitre IV.
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Figure 111.6 : Parametre de maille (200)c en fonction de la composition du film en Al.

Quel que soit le type de cible, les films montrent des paramétres de maille supérieurs aux valeurs
correspondant a des films non contraints (figure 111.6), ce qui indique que les films contiennent des
contraintes internes en compression. En effet en géométrie (0 - 8), le rayonnement X est diffracté par
les plans paralleles a la surface du film.
D’apres la figure 1.7, on a un film contraint
en compression lorsque a, > a,. On n’observe

pas de différence notable dans les valeurs de

a. entre les films issus des cibles frittées et

compartimentées pour des compositions Ocompression

similaires. L'évolution de a. pour les . ) ] ) ]
Figure 11.7: Illustration de la déformation d’une maille sous une

domaines (200)c tend a suivre la loi de contrainte en compression.

Vegard (figure I11.6).
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Longueur caractéristique L

Les longueurs caractéristiques ont été calculées pour chaque orientation cristallographique a partir
de la formule de Scherrer et sont présentées dans les tableaux IIl.5 & IIl.6 ci-dessous. La longueur
caractéristique (L)) donne une information sur la taille des domaines qui diffractent de fagon

cohérente le long de la direction de croissance.

. . Structure cubique Structure hexagonale
Comf;?;)smon Epaisseur (111)c (200)c (002)h
o (um) FWHM (°) / L(A) FWHM (°) / L. (A) FWHM (°) / L. (A)
x=0,38 2,99 0,21 £0,01 /410
x=0,50 3,08 0,47 £0,03 /180 0,72 +£0,02 /120
x=0,68 2,99 0,40 £0,01 /210
x=0,86 2,98 0,27 £0,01 /310
Tableau IIl.5 : Longueur caractéristique des films déposés a partir des cibles compartimentées.
» . Structure cubique Structure hexagonale
Composition | - Epalsseur (111)c (200)c (002
FWHM (°) / L. (A) FWHM (°) / L. (A) FWHM (°) / L. (A)
x=0,36 2,75 0,27 £0,06 /310 0,33+0,01/260
x=0,46 2,70 0,33 +0,06 /210 0,56 £ 0,03 /130
x=0,62 3,00 0,35+0,02 /240 0,57 £0,10/ 150 1,40+£0,20 /60
x=0,82 2,90 0,40 £0,05/ 210

Tableau IIl.6 : Longueur caractéristique des films déposés a partir des cibles frittées.

450 P T IREREESREE IREREEEE R T REREEanE
' o manie | |- Cloke Tmee
: - Qrientation (200)c I --4- Cible companim enige |
N ! _
— I
< B [ .o
- .
] ! 1
= .
= o W I -
© - o
@ 1 y
= > - . I . ] ]
o E
] Lk e
o B ‘,‘ I b
= . [
e L ] ]
L Ia Orientation (002)h |
......... [T PP P D T
05 0.6 0.7 3 ]

x= Teneur en Al (%.at)

Figure 111.8 : Longueur caractéristique des domaines (200)c et (002)h en fonction de la composition en Al des films.

La figure I11.8 représente les longueurs caractéristiques (L.) des domaines (200)c et (002)h en fonction

de la composition des films élaborés a partir des deux types de cibles. Entre x = 0,3 et x=10,6, la
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valeur de L. des domaines (200)c diminue avec I'augmentation de la teneur en Al. Au-dela de x = 0,6,
la taille des domaines (002)h augmente avec I'accroissement de la teneur en Al. Pour toutes les
compositions cubiques, les domaines (111)c ont une valeur de L, plus grande que les domaines
(200)c, donc des tailles de cristallites plus grandes. Cependant, I'intensité des pics de diffraction
suivant la direction [111]c est inférieure a celles des pics suivant [200]c. Il semble donc que les
domaines [111]c soient mieux cristallisés que les domaines [200]c mais en moindre quantité dans les
films. A composition similaire, les films déposés a partir de cibles frittées montrent une taille de

cristallites plus petite que pour les films élaborés a partir de cibles compartimentées.

111.3.1.2. Texture (Diffraction en incidence rasante)

Une analyse plus ciblée de la zone de transition est réalisée sur les compositions x=0,62 ; x = 0,68 ;
x= 0,46 et x = 0,50 par diffraction des rayons X en incidence rasante (GIXS) [8]. Les clichés 2D
obtenus donnent une information complémentaire a la DRX en (6 - ) sur la texture des films hors
plan de croissance. Les diffractogrammes 2D réalisés a ESRF (synchrotron) sont présentés en figure
1.9, ils confirment la coexistence des réseaux cubique et hexagonal dans les films x = 0,62 et x = 0,68

(figure 111.9.c et 111.9.e), en accord avec les résultats de DRX.

La présence d’arceaux sur la figure 111.9.a indique que TiN est mal texturé. La distribution d’intensité
des réflexions (111)c, (200)c et (220)c se fait de fagon symétrique par rapport a I'axe méridien, ce qui
indiqgue une texture uniaxiale avec I'axe de rotation normal au substrat. En outre, les arceaux qui
présentent un maximum d’intensité s’observent sur les réflexions (111)c et (020)c a respectivement
35° et 45° de I'axe méridien, ce qui indique des domaines cristallins ayant leur vecteur [220] normal a
la surface du film, avec une distribution aléatoire dans le plan. Tips0AlgsoN montre une texture plus
marquée que TiN, ce qu’atteste la présence de taches intenses sur la figure 111.9.b. Deux
réseaux uniaxiaux (notés | et Il) orientés a 90° I'un par rapport a I'autre sont visibles. Tigs4Alg 46N
(figure 111.9.d) montre aussi la présence de deux réseaux uniaxiaux, ou les cristallites du réseau | ont
les vecteurs [111] normaux a la surface du film, alors que pour le réseau I, ce sont les vecteurs [200].
La présence d’arceaux sur la figure 111.9.d indique que le film Tigs4Alp 46N st moins bien texturé que
Tigs0Algs50N. En ce qui concerne Tig3sAlp 6N, le diffractogramme (figure 111.9.e) révéle des domaines
hexagonaux (100)h perpendiculaires a I'axe méridien et une mauvaise organisation des domaines
cubiques (111)c, (200)c et (220)c avec une faible texture. Tig3,AlgesN (figure 111.9.c) montre au
contraire une orientation fibrillaire avec une texture uniaxiale, ol I'axe de rotation est paralléle au

vecteur 002h. Une faible réflexion appartenant a la phase cubique 200 est aussi observée.
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Figure 111.9: Diffractogrammes 2D réalisés en incidence rasante. 80
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En conclusion, les résultats de diffraction en incidence rasante (GIXS) montrent pour les films riches
en Ti (x = 0,5) deux réseaux cubiques qui coexistent, alors que les films riches en Al (x = 0,6) montrent
la coexistence des structures cubique et hexagonale. Les films élaborés a partir de cibles frittées
(x=0,46 et x = 0,62) montrent des figures de diffraction avec des arceaux, attestant d’une faible
texture proche de celle observée sur TiN, tandis que les films élaborés a partir des cibles
compartimentées montrent la présence de taches de diffraction intenses, attestant d’une forte

texturation.

111.3.1.3. Morphologie (Microscopie électronique en transmission)

La morphologie et I'organisation des domaines cristallins au sein des films ont été étudiées par MET.
Les images en champ clair de Tig3sAloeN et TigsqaAlgaeN (cible frittée) réalisées en vue plane, nous
permettent d’apprécier le diametre des colonnes en fin de croissance (figure 111.10). Pour les deux
compositions x = 0,46 et x = 0,62, la taille des domaines semble étre proche, comprise entre 20 et
50 nm. Cependant, la figure 111.10.b montre pour Tig3sAlge;N une quantité relativement importante
des joints de grains entourant les domaines nano-cristallisés. En ce qui concerne les diametres des
colonnes observés sur TigsoAlgsoN et Tigs,AlgesN (cible compartimentée), ils sont respectivement de
(83 £ 10) nm et (56 £ 10) nm [2]. Les clichés SAED révelent la présence d’anneaux continus indiquant
une structure polycristalline. Le caractere polycristallin ainsi que les orientations observées sont en

cohérence avec les résultats obtenus par diffraction en incidence rasante et en (6 —6).

Donc pour des compositions voisines de la zone de transition structurale et des épaisseurs de film
proches de 3 um, les grains en surface des revétements issus de cibles frittées ont des tailles plus

petites que ceux issus de cibles compartimentées.

Figure 111.10 : Images d’une vue plane en champ clair et de sa figure de diffraction (SAED) (a) x=0,46 ; (b) x=0,62.
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111.3.2. Nanostructure des films T;.,AlN

Afin d’apporter des informations complémentaires a la diffraction, la spectroscopie de perte

d’énergie d’électrons (EELS) a été utilisée. Contrairement a la diffraction, la spectroscopie sonde a la

fois les zones cristallisées et amorphes.

L'analyse a été réalisée au seuil K de I'azote avec un diaphragme de sélection permettant de sonder
une zone d’une dizaine de grains. Plusieurs spectres (de I'ordre de 3) ont été enregistrés sur un
méme échantillon puis sommés pour obtenir une meilleure qualité du signal et limiter le bruit de

fond. Apres soustraction du fond continu, les spectres ont été normalisés.
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Figure 111.11 : Spectres ELNES du seuil K de I'azote des films élaborés a partir de (a) cible frittée ;
(b) cible compartimentée.

La position en énergie et la forme du seuil sont liées aux transitions 1s des électrons de coeur de
I’atome d’azote vers les états a caractere p avec les états inoccupés 3d des atomes métalliques. Ainsi,
le seuil est sensible a I'environnement local des atomes d’azote dans le matériau. Dans TiN, les

atomes d’azote occupent des sites octaédriques d’'un réseau cubique a faces centrées, tandis que
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dans AIN, les atomes d’azote se trouvent dans des sites tétraédriques d’un réseau hexagonal. Tres
peu d’études ELNES [9, 10] rapportent I'évolution du seuil K de N dans (Ti,Al)N en fonction de la
teneur en Al. Néanmoins, une étude en spectroscopie d’absorption des rayons X (XANES) au seuil K

de I'azote sur (Ti,Al)N en fonction de la teneur en Al est disponible (§ 1.4.1) [11].

Pour une meilleure compréhension de I'évolution du seuil K de N en fonction de la composition, deux
spectres de référence TiN et x = 0,86 sont représentés en pointillé (figure 111.11). Pour le spectre de
TiN, I'intensité augmente a partir de 396 eV (onset) avec un premier maximum a 400 eV et un second
a 409 eV. D’apres la bibliographie [12, 13], cette premiere contribution située vers 400 eV devrait
étre dédoublée en deux structures centrées respectivement a 399 eV et a 400 eV en raison de
I'nybridation des états 2p de I'azote avec les états 3d du titane. L’absence de ce dédoublement peut
s’expliquer par un fort désordre structural, en raison de condition d’élaboration qui favorise
d’'importantes zones mal cristallisées entourant de petits domaines cristallisés. Ainsi, notre spectre
de TiN contient une grande proportion d’environnement d’atomes N situés dans des régions mal
cristallisées. En ce qui concerne le spectre de x = 0,86, il est pris pour référence pour les films riches
en Al (figure I11.11) [14]. La position en énergie du seuil (1°" état occupé) pour x = 0,86 est décalée de
2 eV par rapport a TiN, ce qui atteste d’'un caractére plut6t iono-covalent. De précédents travaux ont
déja réalisés des enregistrements de spectre ELNES au seuil K de I'azote sur des films d’AIN [15,16].
Cependant, les positions en énergie des structures different d’'un auteur a 'autre. Dans ce contexte,
nous nous sommes plutot référencés aux travaux de Gago et al. [11] qui ont réalisés a I'aide de
photons X, des spectres d’absorption X au seuil K de I'azote. Ainsi, le spectre de x = 0,86 se trouve
étre assez proche de celui d’AIN avec un « onset » a 400 eV et la présence de 3 pics a 403, 405 et 407
eV [11]. Néanmoins, des petites différences s’observent entre AIN et x = 0,86, avec |'existence d’un
épaulement a proximité du seuil pour x = 0,86 que I'on ne retrouve pas pour AIN. Cet épaulement
indique qu’une fraction d’atomes d’azote se trouve en site octaédrique, ces sites se localisent

préférentiellement dans les zones mal cristallisées tels que les joints de grain [7].

Des différences s’observent entre les spectres obtenus pour les films élaborés a partir de cibles
frittées (figure Ill.11.a) et ceux obtenus sur les films élaborés a partir de cibles compartimentées
(figure 111.11.b). La figure 1ll.11.a montre un « onset » situé a 396 eV pour x = 0,46 avec un premier pic
situé a 400 eV (maximum) et un second a 407 eV au lieu de 409 eV pour TiN. En ce qui concerne
x=0,62, le « onset » se situe a 397 eV avec un premier pic qui ne correspond plus qu’a un simple
épaulement et un second pic positionné a 407 eV. La figure 1l.11.b montre que le spectre de x = 0,50
a un « onset » a 396 eV, comme x = 0,46, mais présente un épaulement moins marqué a 400 eV. En

ce qui concerne le spectre réalisé sur x = 0,68, il montre un « onset » qui apparait a 399 eV, comme
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AIN et x = 0,86, au lieu de 396 eV pour x = 0,62. Ce dernier montre un épaulement plus marqué que

x =0,68.

Les films déposés a partir des cibles frittées montrent un seuil K de I'azote positionné a des énergies
plus faibles avec un épaulement plus marqué que les films issus des cibles frittées pour des
compositions similaires. La position du seuil et la forme du spectre semblent montrer une plus

grande proportion d’azote en site octaédrique pour les films issus des cibles frittées.

Des analyses EELS de zones plus petites ont aussi été réalisées sur la composition Tig3sAlgeN dans
différentes régions du film (zone cristallisée et mal cristallisée). Ainsi, I'environnement local des

atomes d’azote a pu étre sondé suivant leur localisation dans le film (grain et joint de grain).

N 1s 1

1.0

0.5

—Joint de grain
— Grain

Intensité normalisée (u.a)

390 400 410 420 430 440
Energie (eV)

Figure 111.12 : Spectres ELNES et images STEM réalisés sur Tig3sAlo6:N dans (a) les grains et (b) les joints de grain.

La figure I11.12 montre les spectres EELS réalisés sur les joints de grain et les grains, accompagnés des
images en mode balayage (STEM) des régions sondées (l11.12.a & b). Plusieurs spectres (de I'ordre de
4) ont été réalisés puis sommés pour chaque région d’intérét « joints de grain » et « grains ». Une
taille de sonde d’environ 2 A de diameétre garantit la collecte des informations dans les régions
délimitées par les rectangles sur les figures 111.12.a et 111.12.b. Les deux spectres montrent un seuil se

situant a 397 eV suivi d’'un épaulement autour de 400 eV et d’un second pic plus marqué a 407 eV.
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Aucune différence n’est observée entre les spectres réalisés sur les grains et les joints de grain. La
forme du spectre et la position en énergie du seuil sont identiques a celles relevées pour la

composition x = 0,62 de la figure lll.11.a.

l11.3.3. Comportement a 'usure des films Ti; ,Al,N

Pour caractériser le comportement a 'usure des nitrures, des tests de rayures, de frottement et des
observations par MEB ont été mis en ceuvre afin d’étudier la création des fissures, I'évolution du

coefficient de frottement et la « quantité » de débris générés.

111.3.3.1. Test de rayure

Les performances mécaniques en particulier le comportement a l'usure des revétements dépendent
fortement de leur adhérence au substrat, ainsi que des mécanismes de défaillances du revétement.
Lors d’un essai de rayure, on peut mesurer d’une part L., qui correspond a la force nécessaire (charge
critique) a I'apparition de la premiere fissure et d’autre part L., qui est la charge appliquée lors de la
délamination du revétement ou du moins lors de la perte d’adhérence entre la couche et le substrat.
La figure 1I1.13 montre les grandeurs que l'on peut mesurer lors d’un essai de rayure, et les
phénoménes associés aux différents modes d’endommagement. La formation de la premiére fissure
n’a que tres peu d’influence sur la force tangentielle et sur I’émission acoustique, de sorte que L, est
généralement déterminée a partir de I'observation optique. Lorsque le nombre de fissures
augmente, une élévation du signal acoustique est constatée. La délamination du film, mesurée par

L., est observée par une chute de la force tangentielle accompagnée d’un important pic d’émission

acoustique.
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Fiqure 111.13 : [llustration des phénoménes se produisant durant un test de rayure.

Le tableau Ill.7 regroupe les charges L., et L, mesurées pour I'ensemble des compositions des films

élaborés a partir des cibles frittées et compartimentées.
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CF : Cible frittée
CC: Cible compartimentée

Type de CF cc CF cc CF cc CF cc

cible
T::‘j;:r TiN 0,36 0,38 0,46 0,50 0,62 0,68 0,82 0,86 AIN
Lel (N) 6603 | 84:0,2 6,2£0,3 8,510,5 57+0,4 57:0,2 3,7:0,2 5,6£0,2 33103 1,1:0,1
Lc2 (N) 12,6+ 0,5 24,8+0,5 17,8104 15,9 0,5 18,1+0,8 14,21 0,5 15,7+0,4 | 25,1%0,2 14,71 0,5 22,2+0,8

Tableau I1l.7 : Lc1 et Lc2 des films déposés a partir des cibles frittées et compartimentées.

Les films riches en Al montrent une résistance a la fissuration (L) plus faible que les films riches en
Ti, en raison d’'un comportement plus fragile des films. La micro et nano structure des films riches en
Al ainsi que la proportion des éléments chimiques qu’ils contiennent ont une influence sur leur
résistance a la fissuration. En effet, la présence d’atomes de Ti, méme a des concentrations faibles
protege le film contre la fissuration [14]. Comme on peut le voir pour AIN, L., est 3 a 5 fois plus faible
que celles obtenues pour les films x = 0,86 et x = 0,82. De plus, AIN montre une bonne adhérence au
substrat (L, élevée). En effet, la multiplication des fissures dissipe une partie de I'énergie au sein du
film, ce qui retarde la délamination. En revanche, TiN montre une meilleure résistance a la
fissuration, mais une plus faible résistance a la délamination. Cette différence de comportement
entre TiN et AIN peut s’expliquer par la morphologie des cristallites qui sont de petites tailles et
plutét mal cristallisées pour TiN, alors qu’elles s’apparentent a de longues fibres fortement texturées
pour AIN [17]. La propagation de fissures au sein du film est améliorée le long des fibres dans les

films riches en Al, alors qu’elles sont entravées par les petites cristallites de TiN.

A composition similaire, on constate que L., est plus élevée pour les films déposés a partir de cibles
frittées que pour ceux réalisés a partir de cibles compartimentées, indiquant une meilleure
résistance a la fissuration. Concernant L., l'interprétation des mesures est difficile en raison de la
complexité et du grand nombre de parameétres pouvant entrer en jeu (ex : interface, sous-couche,
décapage,...). Cependant, on observe que I'évolution du L, en fonction de x pour les films issus des

cibles frittées suit la méme évolution que la taille des cristallites des domaines (002)h et (200)c.

111.3.3.2. Frottement

Références TiN et AIN

L’évolution du coefficient de frottement (f) des films Ti,,ALN est différente en fonction de leur
composition. Pour TiN, f est constant et proche de 0,15 (figure 111.14), conformément a la littérature
lorsque TiN frotte contre de I'alumine [18, 19]. Dans nos conditions expérimentales, cette faible
valeur peut s’expliquer par la dureté élevée du nitrure de titane [20, 21] et sa résistance a la

fissuration.
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Figure 111.14 : Coefficient de frottement de TiN avec I'image MEB du bout de piste.

Lors des cycles de frottement, deux phénomeénes majeurs d’usure peuvent s’observer: un
endommagement de la couche avec la formation de débris ou un transfert de matiére sur la bille de
frottement. La bille a été controlée par MEB au cours des essais afin de vérifier I'absence de transfert
de matiere. L'observation MEB de la trace (figure 111.14) sur TiN indique la présence de quelques

sillons d’abrasion dans la trace et une faible usure du revétement.
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Figure 111.15 : Coefficient de frottement de I’AIN avec I'image MEB du bout de piste.

Concernant le coefficient de frottement de AIN, il augmente rapidement durant les 50 premiers
cycles pour atteindre des valeurs supérieures a 0,7 (figure 111.15). L'image MEB montre un grand
nombre de débris de petites tailles. Ces débris sont soit agglomérés en bout de piste soit expulsés sur
le bord. Comme mentionné précédemment L., est faible pour AIN, ce comportement fragile entraine
lors du frottement la création de nombreuses fissures a 'origine de la création de débris qui eux-
mémes généerent I'augmentation de f et I'apparition des sillons d’abrasion dans la trace en étant

piégés sous la bille.
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Films Ti;_,AlN riches en Ti (structure cubique)

La figure 111.16 présente les évolutions des coefficients de frottement et la figure Ill. 17 les images
MEB en bout de trace d’usure. On constate que le coefficient de frottement (f) de x = 0,36 reste
constant comme pour TiN et que sa valeur est légérement supérieure, autour de 0,20. Ce
comportement n’est pas identique pour x = 0,38 ol une augmentation sensible du coefficient de
frottement apparait durant les 20 premiers cycles suivie d’'une diminution jusqu’a atteindre une
valeur constante proche de celle de TiN. Pour cette composition x= 0,38, I'usure se décompose en
deux phases. La premiere étape dite de rodage correspond a la formation de débris expliquant
I"augmentation rapide du coefficient de frottement. La seconde étape dite régime stationnaire,
durant laquelle f a une valeur faible et constante, qui peut s’expliquer soit par le fait que les débris
générés pendant la premiére phase restent piégés au sein de la trace et roulent sous la bille, soit
gu’ils sont expulsés en dehors de la trace. Le coefficient de frottement de Tips4Alg4sN est du méme

ordre de grandeur que celui de TiN et x = 0.36.

0.5 T v T v T v T

x=0,36
x=0,38

Coefficient de frottement

0 100 200 300 400 500
Nombre de cycles

Figure 111.16 : Coefficient de frottement des films riches en Ti

Pour Tips0Algs0N, une autre évolution du coefficient de frottement est observée. Une valeur faible et
constante, proche de celle mesurée pour TiN, est enregistrée durant les 300 premiers cycles de
friction avant d'augmenter fortement. Des essais avec des charges appliquées plus importantes ont
montré une augmentation du coefficient de frottement apres le méme nombre de cycles [22]. Ce

comportement s’apparente donc a un comportement en fatigue.
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Figure 111.17 : Image MEB du bout de piste des films riches en Ti (structure cubique)

La figure 111.17 montre des débris expulsés a I'extérieur de la trace pour les films issus de cibles
frittées. Pour les cibles compartimentées, les débris restent davantage piégés dans le contact et
étalés dans la trace [22]. Sur les images MEB, on observe la présence de sillons d’abrasion. Ces sillons
sont trés marqués pour x = 0,50, moyennement marqués pour x = 0,46 et plus faiblement marqués
pour x = 0,36 et x = 0,38. Ils proviennent des débris d’usure générés par les fissures et qui restent
piégés sous le frotteur. Pour les compositions proches de x = 0,5, la dureté des films est maximale, ce

qui génere des débris durs qui vont accélérer |'usure.

Films Ti;.,AlN riches en Al (structure hexagonale)

Les compositions riches en Al (x = 0,62, x = 0,68, x = 0,82 et x = 0,86) montrent la méme évolution du
coefficient de frottement (figure 111.18). Il augmente rapidement pendant les 50 premiers cycles pour
atteindre des valeurs supérieures a 0,7, en raison de la génération de fissures dans le film due a la
fragilité de ces revétements (faible L.;). Lorsque la teneur en Al diminue, L.; augmente ce qui retarde
I"augmentation du coefficient de frottement du fait de la capacité du revétement a mieux résister a

|"apparition de fissures.
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Coefficient de frottement

0 100 200 300 400 500
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Figure 111.18 : Coefficient de frottement des films riches en Al (structure hexagonale).

De nombreux débris d’usure sont observables sur tous les clichés MEB (figure 111.19). On peut noter
qgue la majorité d’entre eux sont expulsés hors de la trace. Pour les films issus de cibles
compartimentées, des débris restent piégés dans le contact et étalés comme pour les films riches en

Ti.

Figure 111.19 : Images MEB du bout de piste des films riche en Al aprés usure.

Volume d’usure

Quel que soit le type de cible utilisé, le volume d’usure final aprés 500 cycles de frottement

augmente avec I'augmentation de la concentration en Al des films (figure 111.20). Les films riches en
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Ti, du fait d’'une résistance a la fissuration plus élevée ont une meilleure résistance a I'usure que ceux

riches en Al.

Volume d'usure (pm°)
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Figure 111.20: Volume d’usure des films en fonction de leur teneur en Al.

Pour les films riches en Ti (structure cubique), les volumes d’usure mesurés sur les films issus de

cibles frittées sont plus faibles que ceux obtenus a partir des cibles compartimentées, ce qui indique

une meilleure résistance a l'usure. Le film TigssAlg 46N montre la meilleure résistance a l'usure, bien

gu’une grande quantité de débris de petite taille soit observée en bout de piste (figure 111.17). En ce

qui concerne le volume d’usure de TigsoAlg 50N, il est élevé par rapport a TigssAlo4eN. En effet, ce film

subit un comportement de fatigue en frottement et du fait de la grande dureté des débris d’usure,

présente une usure accélérée (figure. 111.16) par rapport aux autres films dont la composition est au

voisinage de la transition structurale. Une analyse en microscopie a force atomique ou

interférométrie optique de la piste d’usure permettrait d’obtenir des valeurs de volumes d’usure plus

précises et d’appréhender de maniere plus fine la résistance a l'usure des films pour des

compositions similaires.

Cible frittée
Cible compartimentée
Composition (x) TiN (0,36(0,38| 0,46 | 0,5 0,62 | 0,68 | 0,82 0,86 AIN
Visure (M) 1898 [2421(3738| 1975 | 13538 6669 |11746| 12531 | 41327 | 71565

Tableau 111.8 : Volume d’usure aprés 500 cycles des films déposés a partir des cibles frittées et compartimentées.
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I11.4. Discussion

Microstructure et nanostructure

Nos conditions de dépdt favorisent la croissance de TiN suivant la direction [200]c, direction
correspondant a I'orientation thermodynamiquement la plus stable du réseau cubique [23]. Quel que
soit le type de cible utilisée pour déposer les films Ti,,Al,N, des tendances similaires s’observent.
Pour les films riches en titane (0 £ x £ 0,5), lorsque la teneur en Al augmente, il existe une croissance
compétitive entre les directions [200]c et [111]c [24]. Lorsque la teneur en titane est voisine de 50%,
la direction [111]c est favorisée. Pour les films riches en Al (x 2 0,7), les domaines croissent suivant la
direction [002]h du réseau hexagonal. Pour les compositions au voisinage de la zone de transition, il y

a coexistence des phases cubique et hexagonale (x =0,62 et x= 0,68).

Le parametre de maille des films diminue avec 'augmentation de la concentration en Al en raison de
la substitution des atomes de Ti par Al [25]. L’évolution des parametres de maille cubique suit bien la
loi de Vegard, et montre I'existence de contraintes résiduelles en compression dans le film. Ce type
de contrainte a souvent été observé dans les nitrures métalliques et en particulier pour les films de
(TIAI)N [26-28]. Ces modifications structurales de la taille des réseaux s’accompagnent de variations
de la taille de cristallites. Notamment, la taille verticale des cristallites diminue a I'approche de la
zone de transition structurale, ceci est vrai pour les films cristallisant autant dans le réseau cubique

gu’hexagonal.

En général, les films élaborés par PVD ont une croissance colonnaire. Les colonnes ne sont
généralement pas composées d’un seul et méme grain, mais de plusieurs grains équiaxiaux [29]. En
fonction du type de cible utilisée, on note des différences sur ces caractéristiques microstructurales.
En particulier, les films issus de cibles frittées présentent des diametres de colonnes plus petits
(images MET) composées de plus petits cristallites (longueur caractéristique) orientées aléatoirement
(faible texturation attestée par les arceaux sur les clichés 2D de GIXRD).

En ce qui concerne la nanostructure des films, I'analyse EELS au seuil K de I'azote révele pour x = 0,68
(cible compartimentée), un seuil d’absorption a 399 eV, comme AIN au lieu de 396 eV pour x = 0,62
(cible frittée) avec un épaulement plus marqué. La position du seuil ainsi que la forme de
I’épaulement indiquent une plus grande proportion d’azote en site octaédrique pour x = 0,62 que
pour x = 0,68, ce qui est en accord avec la diffraction des rayons X. Ce résultat n’est pas seulement di
a la différence de concentration en Al entre x = 0,62 et x = 0,68, mais aux types de cible utilisés. En
effet, une précédente étude [7] portant sur I'évolution du pré-seuil XANES au seuil K du Ti n’a pas

montré de différences majeures sur la position en énergie et la forme du pré-seuil entre les
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compositions x = 0,60 et x = 0,68, élaborées a partir des cibles compartimentées. Alors qu’elle a mis
en évidence l'augmentation du nombre de sites tétraédriques (environnement hexagonal) par
rapport aux sites octaédriques (environnement cubique), lorsque la concentration en Al augmente
[6, 7]. Ces résultats indiquent une nanostructure sensiblement identique entre x = 0,60 et x = 0,68.
En revanche, nous avons mis en évidence une différence importante de la forme et de la position du
seuil K de I'azote entre x= 0,62 (cible frittée) et x= 0,68 (cible compartimentée). Cela suggére que le
ratio tétraédrique/octaédrique contenu dans le film dépend donc du type de cible utilisée dans le
processus de dép6t. En outre, la différence d’environ 2 eV sur la position du seuil peut étre liée au
caractére des liaisons, qui seraient plut6ét covalentes dans x = 0,62 (cible frittée) et iono-covalentes

dans x = 0,68 (cible compartimentée).

Ainsi, les films déposés a partir de cibles frittées améliorent la substitution de Ti par Al en cfc, ce qui
conduit a I'existence de la phase cubique pour de plus fortes teneurs en Al que pour les films déposés

a partir des cibles compartimentées.
Tribologie et usure des films

Quel que soit le type de cible utilisé, les films riches en Ti, du fait d’'une résistance a la fissuration (L)
plus élevée ont une meilleure résistance a l'usure que ceux riches en Al. Pour les films présentant
une structure cubique on remarque que le nombre de sillons d’abrasion (images MEB) augmente
lorsque le rapport entre les domaines (111)c et (200)c augmente. |l apparait donc que |'orientation
cristallographique joue un réle sur I'abrasion des films comme déja observé pour la dureté [30] et la
résistance a l'usure [31] dans des films de TiN texturés suivant la direction [111]c. Une autre
explication serait d’envisager un enrichissement préférentiel en atome de Ti des domaines (111)c par
rapport a (200)c. En effet TiN étant plus dur que AIN, un enrichissement en Ti pourrait conduire a des

débris d’abrasion plus durs, ce qui occasionnerait plus de sillons d’abrasion.

En ce qui concerne l'influence du type de cible, les films déposés a partir de cibles frittées sont plus
résistants a la fissuration. On peut tenter d’expliquer cette différence par leurs caractéristiques
micro- et nano-strusturales. Ainsi, la faible taille et la « mauvaise » organisation des cristallites dans
les films déposés a partir de cibles frittées pourraient plus facilement entraver l'initiation et la
propagation de fissures. De plus, la meilleure substitution de Ti par Al en réseau cfc pour les films
déposés a partir des cibles frittées améliorerait également la résistance a la fissuration de ces films.
Cette explication semble correcte si on se réfere a des travaux antérieurs qui ont montré que des
propriétés mécaniques comme par exemple la dureté est la plus élevée pour des films (Ti,Al)N ou un

maximum d’atomes d’Al substituent les atomes de Ti en réseau cfc [18, 28].
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La meilleure résistance a l'usure du film Tigs4Alp 46N pourrait s’expliquer par le rapport H/E* (ratio de
la dureté sur le module d’Young). Selon Musil et al. [32], les films qui ont un ratio H/E* supérieur ou
égal a 0,1 sont a la fois durs et tenaces et sont susceptibles d’avoir une résistance a l'usure élevée.
Les propriétés mécaniques mesurées sur le film Tigs4Alp 4N donnent un ratio H/E* de 0,091. Bien
que, cette valeur soit inférieure a 0,1, elle est la plus élevée de I'ensemble des films, ce qui pourrait

expliquer la meilleure résistance a I'usure de ce film.

l11.5. Conclusion

Dans le cadre de ce chapitre, deux ensembles de films Ti,,AlLN déposés par pulvérisation cathodique

magnétron a partir de deux types de cibles (frittée et compartimentée) ont été étudiées.

Des différences de micro- et nanostructure entre ces deux ensembles de films ont été mises en
évidence. L’analyse des domaines cristallisés par DRX en (0-8) et en incidence rasante ainsi que
I’observation des colonnes par MET montrent des diamétres de colonnes plus petits composées de
plus petites cristallites moins bien orientées pour les films issus de cibles frittées. Pour ces mémes
films, I'analyse en spectroscopie EELS au seuil K de I'azote montre une plus grande proportion
d’atomes d'azote en site octaédrique (réseau cubique), indiquant une meilleure substitution de Ti par
Al en réseau cfc. L'utilisation de cibles frittées conduit a des films contenant la phase cubique pour de

plus forte teneur en Al que ceux élaborés a partir de cibles compartimentées.

Les différences structurales entre ces films influencent leurs comportements tribologiques. Les films
déposés a partir de cibles frittées présentent une meilleure résistance a la fissuration, une dureté
plus élevée et une meilleure résistance a l'usure que les films élaborés a partir de cibles
compartimentées. Ce meilleur comportement mécanique provient de la micro- et nanostructure des
films, notamment des cristallites de plus faible taille, mal organisées les unes par rapport aux autres
et contenant une proportion de sites octaédriques plus importante. Enfin, Tips4Alg4sN qui a été

obtenu a partir d'une cible frittée montre la meilleure résistance a I'usure.
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Chapitre IV : Etude au voisinage de la zone de transition

IV.1. Introduction

La proportion et la nature des joints de grain contenus dans les films vont jouer un réle majeur sur
les propriétés ductiles et la résistance des revétements. Ainsi, les performances mécaniques des films
(Ti,Al)N qui ont une structure colonnaire dépendent de la capacité des colonnes a glisser les unes
contre les autres le long des joints de grains. Le caractére métastable de (Ti,Al)N fait des joints de
grains des régions propices aux phénomenes de ségrégation et a I'apparition de précipités [1, 2]. En
effet, ces régions semblent étre le siege de I'apparition de la phase hexagonale lors de la transition
structurale cfc vers hcp. Linformation que I'on obtient en étudiant I'ordre local et la structure
électronique d’un atome absorbeur peut permettre de mieux comprendre ces mécanismes
(ségrégation, transition structurale,...). En combinant la spectroscopie d’absorption des rayons X et la
diffraction anomale, il est possible de dissocier les informations contenues dans les régions
cristallisées et amorphes. Ce chapitre se concentre sur les compositions au voisinage de la zone de
transition structurale. Il est découpé en deux parties: la premiére portant sur la composition
Tio,s4Alg 46N qui se trouve étre complétement cubique et la seconde sur la composition Tig 3sAlg 6N qui

montre la coexistence des deux réseaux (cfc et hcp).

IV.2. Films Ti0,54A|0’45N, Tio,32A|0,53N et TiN

Une caractérisation plus fine de la micro- et de la nanostructure des domaines (111)c et (200)c
contenus dans x = 0,46 est réalisée. La microstructure du film est étudiée par diffraction des rayons X
(w - 20) et rocking-curve, tandis que sa nanostructure est analysée par spectroscopie d’absorption
des rayons X et diffraction anomale. Les résultats obtenus sur TigssAlg 46N sont comparés a ceux des

échantillons de référence TiN (cubique) et Tig3,Alp6sN (hexagonal).

1V.2.1. Analyse de la microstructure par DRX

Des analyses en diffraction des rayons X ont été effectuées en configuration (w - 28) sur la ligne
Diffabs (SOLEIL). L'énergie des photons incidents a été fixée a 4900 keV. L'épaisseur des films
déposés sur Si (100) est d’environ 2 um. La figure IV.1.a présente les pics de diffraction des couches
Tii, ALN sur lesquelles a été enregistrée la diffraction anomale. La position angulaire des pics est
différente de celle observée sur les diffractogrammes obtenus a partir d’une source conventionnelle
de Cu (A =1,5406 A), en raison d’une longueur d’onde d’utilisation différente (A = 2,52 A). Dans notre
cas, w est égal a 6. A l'aide de cette analyse, on détermine les parametres de maille et la taille des
cristallites de chaque domaine, qui sont des informations utiles a I'interprétation des données de

spectroscopie.
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Figure IV.1 : (a) Diffractogramme (w - 29) et (b) rocking-curve.

Comme en diffraction conventionnelle présentée dans le chapitre Il (§ 111.3.1.1), on constate que le
pic (200)c de TigssAlg 46N est décalé vers les grands angles par rapport a TiN, ce qui se traduit par une
diminution du parametre de maille (tableau 1V.1) due a la substitution de Ti par Al de rayon plus
petit. De plus, la largeur a mi-hauteur du pic de diffraction est deux fois plus petite pour (111)c que
pour (200)c. La longueur caractéristique, qui correspond a la taille verticale des cristallites, montre
une taille le long de la direction de croissance [111]c de I'ordre de 260 A, alors que I'orientation
(200)c montre une valeur de 140 A. Les échantillons de référence TiN et TigsAlgesN montrent
respectivement une longueur caractéristique de 170 A et 300 A. Les tailles de domaines reportées
dans le tableau sont légérement plus élevées que celles présentées dans le chapitre Ill. L’utilisation
du rayonnement synchrotron donne un faisceau incident d’une plus grande brillance, plus intense et
collimaté que les sources conventionnelles (anode de Cu). De plus, les échantillons présentés dans le
chapitre Il ont une épaisseur proche de 3 um, alors que ceux présentés ici sont déposés a environ 2

um. Cela explique sans doute les différentes valeurs obtenues entre ces deux chapitres.

Rocking curve FWHM (°) Lolng.uteur A Paramétre de maille (A)
Composition caractéristique(A)
111c 200c 002h 111c | 200c | 002h 111c 200c 002h
TiN 18+0,2 170 4,29 +0,01
0,46 13,3+0,2 | 29%0,3 260 140 4,21+0,01 | 4,23+0,01
0,68 58+0,1 300 ¢y, =5,08 £0,01

Tableau IV.1 : Récapitulatif de données obtenues a partir de la diffraction. Les valeurs de TiN et x = 0,68 sont issues de la référence [3].

Les largeurs a mi-hauteur des rocking-curves sont présentées en figure 1V.1.b, elles permettent
d’obtenir des informations sur la taille latérale des domaines diffractant et leur désorientation par

rapport a la normale a I'échantillon. Les rocking-curves ont été normalisées en intensité et
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positionnées sur une échelle relative, ou le pic est centré en 0°. TiN est composé de nano cristallites
de faibles tailles verticale et latérale avec FWHMocing curve = 18 * 1°. Pour TigssAlg 46N, les domaines
(200)c sont trés mal organisés (FWHMqcing curve = 29,0 £ 1,5°) et de taille plus petite que TiN. En
revanche les domaines (111)c sont mieux organisés (FWHMqcing cuve = 13 = 1°) et de taille plus grande

gue ceux orientés suivant (200)c.

L’'orientation (002)h de la composition x = 0,68 montre une largeur a mi-hauteur tres faible de
5,8 £ 0,1°, expliquée par une texture fibrillaire [4] impliquant une faible mosaicité et des tailles de

domaines verticaux importants (300 A).

1V.2.2. Analyse de la nanostructure par XANES et DANES

Les spectres d’absorption et de diffraction anomale dans la région proche du seuil sont présentés
respectivement sur les figures (IV.2.a) et (IV.2.b). La région du seuil K du Titane correspond a la

transition d’un électron 1s vers les états a caractére p et d.

XANES

La figure (IV.2.a) montre un pic en dessous du seuil d’absorption, entre 4968 et 4971 eV, qui est
appelé pré-seuil. Des informations sur la structure électronique et atomique des films sont obtenues
grace a cette région du pré-seuil. Elle correspond a la transition d’un électron 1s vers les états 3d
inoccupés, transition interdite par les regles de sélection dipolaires électriques. Cependant, la liaison
Ti-N conduit a un mélange d’états Ti(3d)-N(2p). Dans ces conditions, les transitions électroniques
sont partiellement autorisées par les régles de sélection dipolaires. L’évolution du pré-pic, qui refléte
le caractere tétraédrique, mais aussi la distorsion des sites octaédriques par rapport a ceux ayant une
symétrie parfaite, a été utilisée largement pour caractériser I'ordre local dans les oxydes. Il y a une
similitude frappante entre les régions du pré-seuil K du Ti des oxydes et des nitrures. Farges et al. [5]
ont étudié un ensemble de composés modeles présentant diverses coordinences (4, 5, 6) de Ti. La
différence d'énergie entre la position du pré-seuil et le seuil est pratiguement la méme

(environ 16 eV) dans les nitrures de (Ti,Al)N que dans les oxydes (environ 18 eV).
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Figure IV.2 : (a) Spectres XANES et (b) Spectres DANES brutes.

Le mélange d’états Ti(3d)-N(2p) est possible lorsque I'atome absorbeur (Ti) se trouve dans un site

non centro-symétrique, ce qui autorise partiellement cette transition. Ainsi, lorsque I'atome de Ti est

dans un environnement centrosymétrique tel qu’un octaedre (figure 1.1), le pré-seuil est peu intense,

inversement lorsqu’il est dans un environnement tétraédrique sans centre de symétrie (figure 1.1), le

pré-seuil est intense. L'intensité du pré-seuil sera d’autant plus importante que la longueur de liaison

entre Ti et N sera réduite [6]. La figure IV.2.a montre |'évolution de l'intensité et de la position du

pré-seuil en fonction de la teneur en aluminium dans les films Ti, ,ALN. La région du pré-seuil de TiN

et x = 0,46 s’étend entre 4969 eV et 4971 eV. Le pré-seuil plus fin et intense a 4969,4 eV dans

Tio3,Alp6sN révele qu'une grande partie des atomes de Ti sont incorporés dans les sites tétraédriques

de type AIN [7].

Des modélisations ont été réalisées a partir du programme
FEFF9 [8,9] qui utilise un code de calcul ab initio des spectres
XAFS prenant en compte la diffusion multiple. Les
modélisations de la région du pré-seuil XANES ont été
réalisées pour une structure cubique et hexagonale a partir
d’un cluster d’une centaine d’atomes. Un atome de Ti a été
défini comme I'atome absorbeur et localisé au centre du
cluster dans un site tétraédrique et octaédrique pour
respectivement les structures hcp et cfc. Les pré-seuils
XANES modélisés sont représentés en figure IV.3. On

observe bien un pré-seuil intense et fin pour un atome de Ti
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Figure V.3 : Modélisation de la région du pré-
seuil K du Ti dans des films riches en Al et en Ti.
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Chapitre IV : Etude au voisinage de la zone de transition

intégré dans un site tétraédrique, alors que I'on observe un pré-seuil en forme de plateau lorsque Ti
est intégré dans un site octaédrique. Ces observations sont en accord avec les spectres

expérimentaux.
DANES

Les spectres DANES de TiN et Tigs4Alp4sN (figure 1V.2.b) correspondant a une structure cubique
semblent assez similaires aux spectres XANES avec un pré-seuil plat. Cependant, les pré-seuils sont
moins marqués dans les spectres DANES que dans les spectres XANES. Un épaulement plus ou moins
marqué selon la teneur en Al est observé entre 4974 eV et 4977 eV. |l est attribué aux transitions 1s
vers les états np de Rydberg qui sont présentes quelle que soit la coordination des atomes de Ti. En
ce qui concerne le spectre DANES du pic (002)h de Tig3,Alo6sN, il montre dans la région du pré-seuil,
un pic bien défini avec un minimum situé a 4969 eV, attribué a la présence de Ti en site tétraédrique.
Au-dela de 4973 eV, la forme des spectres DANES obtenus sur les réflexions (111)c et (200)c pour x =
0,46 est significativement différente. Le spectre DANES enregistré sur la réflexion 111c pour
Tips4Alg 46N montre une forme similaire au spectre TiN enregistré sur le pic (200)c. Tous deux
montrent un minimum a 4974 eV. En revanche, le spectre DANES du pic (200)c de Tigs4Alo46N montre
une forme presque similaire au-dela de 4972 eV a celui du pic (002)h de Tig3,AlgesN, avec un

épaulement a 4974 eV et un minimum a 4983 eV.

1V.2.3. Correction des spectres DANES

La procédure proposée pour corriger I'absorption des spectres DANES est la suivante :

1(Q) « |F(Q)|. ABS(E). LP. Eq.IV.1

Les corrections de Lorentz, de polarisation (LP) varient peu avec |'énergie contrairement a
I’absorption. En effet, le phénomeéne d’absorption a proximité du seuil affecte la forme de 'intensité
diffractée 1(Q) qui contient I'information f’ et f”” et qui varie fortement avec I'énergie. Afin de prendre
en compte la contribution de I'absorption dans les spectres, il est nécessaire dans un premier temps
de calculer le coefficient d’absorption linéaire p(cm™) de notre matériau. Le coefficient d’absorption
linéaire d’'un composé peut s’exprimer en fonction de la partie imaginaire des facteurs de diffusion

atomique [10, 11].
Dans le cas des films de Ti;,Al,N:

(A=) fri+xfa+i
(1-x).MTi+x.My4+Mpy

U Eq.IV.2

M, : masse atomique de I'atome i.
f'i : partie anomale du pouvoir diffusant de I'atome i
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Chapitre IV : Etude au voisinage de la zone de transition

Pour le calcul de y, les valeurs des termes f,;et fy'des atomes non anomaux ont été calculées a I'aide
de la routine DELTAF contenue dans le programme DIFFKK par la méthode de Cromer-Liberman [12]
pour des atomes libres (figure IV.4). En ce qui concerne la partie imaginaire du pouvoir de diffusion
du titane f7;, elle a été extraite des spectres de fluorescence de I'échantillon étudié. Le coefficient
d’absorption contient des oscillations, qui peuvent distordre le signal anomal si cette correction

d’absorption est non négligeable.

40| .

35 4

—— Aluminium 1
30} <
Azote

25| Titane i

20 -

f'(nombre d'électrons)

e L ]

0.0
4000 4500 5000 5500 6000

Energie (eV)
Figure IV.4 : f calculés pour Ti, Al et N.
L'expression de la correction d’absorption dépend de la géométrie de diffraction. En géométrie
symétrique (6-26) et pour un échantillon plat, la correction d’absorption s’exprime de la facon

suivante :

)
ABS(E) = =r—

sin@

Eq.IV.3

0 : angle d’incidence et d’émergence
t : épaisseur du film

Dans le cas d’un échantillon infiniment absorbant, la correction d’absorption peut s’exprimer plus

simplement :

1

2.U
/sin9

ABS(E) = Eq.V.4
Dans notre cas, I'absorption d’un faisceau transmis dans TiN est de I'ordre de 20% pour une
épaisseur de film de 1,5 um (figure IV.5), ce qui correspond a I'épaisseur de nos échantillons. Ainsi,

on ne peut pas considérer nos échantillons comme infiniment absorbants. On utilise donc I'’équation

(IV.3) pour calculer la correction d’absorption.
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Figure IV.5 : Intensité transmise en fonction de I'épaisseur

du film pour une intensité incidente de 100%.

Le calcul du coefficient d’absorption linéaire p qui intervient dans la correction d’absorption

nécessite de connaitre la masse volumique de |’échantillon étudié. Dans notre cas, la masse

volumique n’est pas connue. Nous I'avons donc déterminé pour différentes compacités, soit 100%,

80% et 60% (tableau IV.2).

Tableau IV.2 : Récapitulatif des masses volumiques en g/cm’ obtenues pour différentes compacité

TiN x=0,46 x=0,68
Compacité 100 % 52g/cm® | 4,6 g/cm® | 3,1g/cm’
Compacité 80 % 4,2 g/cm® | 3,7g/cm® | 2,5 g/cm?
Compacité 60 % 3,1g/cm’® | 2,8 g/cm® | 1,9 g/cm®

La figure 1V.6 ci-dessous représente la correction d’absorption ABS(E) en fonction de la compacité de

I’échantillon pour les angles de Bragg de chaque raie. On observe que la concentration en Ti (atome

anomal), ainsi que la compacité jouent un réle important sur 'amplitude de marche d’absorption sur

les spectres DANES. Trois reperes choisis de fagon arbitraire a 4969 eV, 4974 eV et 4973 eV ont été

ajoutés sur les spectres pour mieux apprécier I'influence de la correction d’absorption.
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Figure IV.6 : Correction d’absorption en fonction des différentes compacités
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La figure IV.7 présente les spectres expérimentaux DANES corrigés de I'absorption. Pour cela, nous
avons multiplié ABS™ aux spectres DANES. On observe que le pré-seuil est plus marqué apres
correction d’absorption mais sa position en énergie est inchangée. On constate que plus la correction
d’absorption est importante (compacité élevée), plus I'intensité de la raie blanche est marquée avec
un décalage vers les faibles énergies. Concernant la composition x=0,68, le pré-seuil est faiblement

amplifié et sa position inchangée.

TiN (200)c x=0,68 (002)h
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Figure IV.7 : Correction d’absorption sur les spectres DANES (a) TiN et (b) x=0,68.

1V.2.4. Décomposition du facteur de structure

Lorsque I'énergie des photons incidents correspond a celle d’un seuil d’absorption d’un des éléments
constituant le film, une partie du faisceau incident est absorbée. Le facteur de diffusion atomique
présente alors des anomalies qui sont prises en considération par I'ajout de correction de dispersion
anomale au facteur de diffusion initiale fo(a). Les termes f’ (correction de dispersion) et f”
(correction d’absorption) sont liés par les relations de Kramers-Kronig, dues au principe de causalité
qui impose que tous les processus d’absorption soient accompagnés de processus de dispersion. Le
facteur de diffusion atomique complexe qui en découle et qui dépend de la structure
cristallographique et de I’énergie des photons incidents peut étre développé de fagon a séparer les

contributions anomales des atomes A. N, étant le nombre d’atomes anomaux, on obtient alors :

F(Q,E) = Fr(Q.E) + F;(Q.E) + F{'(Q.E)

Na

= |Fr(@.B)]er@ + Y ay ()] e r @[£,(B) + fi5 ()] Eq.1V.6
j=1
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F+{Q,E) contribution non anomale de la structure c.a.d. contribution des atomes de Al et N et contribution non anomale (fo7;) de Ti
F’A(Q,E) contribution anomale réelle c.a.d. contribution des atomes de anomaux (f’ ;) de Ti
F”4(Q,E) contribution anomale imaginaire c.a.d. contribution des atomes anomaux (f” ;) de Ti

Par analogie au traitement de données en absorption, le facteur de diffusion atomique d’un atome j
peut étre séparé en deux parties : une partie lisse et une partie oscillante qui dans le cas du DANES

sont difficilement séparables.
fi(Q.E) = fo(@) + f'(E) + if "(E) + Af " (B) X' (E) + ix" (E)] Eq.IV.7

La partie oscillante résulte d’interférences entre les ondes des photoélectrons sortant de I'atome
absorbeur et des ondes diffusées par les atomes voisins. Dans le cas de la zone du pré-seuil, ces
phénomeénes n’interviennent pas. La méthode usuelle pour traiter les données est d’extraire le signal
DANES par I'affinement des valeurs de f’ et f’ en utilisant la relation de Kramers-Kronig a partir de
I'intensité DANES. Dans notre cas, nous allons comparer les courbes aprés correction de I'absorption
pour une compacité de 80%. Les termes lisses f (correction de dispersion) et f” (correction
d’absorption) du titane calculés (figure IV.8) a I'aide de la routine DELTAF sont représentés en figure

IV.8. La largeur naturelle du niveau K de Ti (= 1,2 eV) est prise en compte dans le calcul.

Intensité (u.a)

-10 L L L
4000 4500 5000 5500 6000

Energie (eV)

Figure IV.8: f’ et f” du titane.

Pour rendre compte de I'intensité diffractée (EqQ.IV.l), nous avons calculé |F(Q,E)|°. Dans le cas du
systéme ternaire (Ti,Al)N, une approximation sur les structures cristallographiques et les positions
des atomes résonants (atomes de Titane) est réalisée. En effet, on prend en considération la
substitution entre les atomes de Ti et Al suivant la composition par une loi de mélange, ainsi que le
type de structure cristallographique (cubique ou hexagonale) pour le calcul du facteur de structure
intervenant dans les spectres. Un exemple du calcul de la partie lisse du facteur de structure

complexe est présenté a la suite pour une structure cfc d’orientation (200).
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Rappel des coordonnées réduites d’une structure cfc type NaCl:

N (0,0,0);(1/2,1/2,0);(1/2,0,1/2); (0, 1/2,1/2)
Ti(1/2,0,0);(0,1/2,0);(1/2,1/2,1/2); (0,0, 1/2)

Tout d’abord, on calcule le facteur de structure F,y a I'aide des coordonnées réduites et de
I’équation 11.12.

. L,k _o_.h 1 . kL
Fopy = fye 2H(0+k0+L0) 4 £ o=2TiGH7HL0) 4 g o =2WjGHE04D) 4 ¢ o=2j(R0+5+7)
. h ; k ; l . h k1
+fTie—27T](§+k.0+l.0) | fTie—Zn](h.0+7+l.0) +fTie—27Tj(h.0+k.0+§) | fN€_2n1(7+7+7)
. h Kk h1 k1 n e
Fu = f + fve 7@ + eG4 677G + 67D + fr e G
ik R k|1
+ frie 7D 4 fre G
(h Kk ) k1
Fp = fN< 1+ e_zm(i"'i) + 3‘2”1(7"'5) e—2n1(7+7))

€ kil (L_h (kR
+ frice” (7).( 1+ e 2(F4) 4 o 72m(52) 4 6_27”(7_7))
Ensuite, on définit les indices des plans diffractant, soit (200).

Fz00 = fi- ( 1+ e—an(%+%) + e_Z"j(%J’%) + e—an(g+§)>

i(9 70,2 2.0 0 0
+ fre” ™ (5).( 1+ ¢ 2mE*3) 4 o 2m(52) 4 e‘z’”(i‘i))
Fooo=fy-(1+1+1+D)+fr. (1 +14+1+1)
Fyo0 =4.fy +4.fr; EqIV.8

Puis, on réalise une loi de mélange en substituant une partie des atomes de Ti par des atomes de Al.

Fyo0 = 4fy + 4. (xfar + (1 —x)fry)  EQ.IV.9

Enfin, on calcule le facteur de structure lisse pour (200)c.

Au seuil K de Ti: FTilisse(a' E) = fOTij(a) + fri(E) + ifri(E)
Partie réelle: Re(fori) = forij(é) + fri(E)
Partie imaginaire: Im(for:) = fri(E)

Fyoolisse = 4fon+4(1 — x)fon‘j(@) +4(1 = x)fr;(E) + 41 — x)ifri(E) + 4xfou
Fypolisse = 4foy + 4(1 — x)(Re(fori + f'Ti), +if7i{(E)) + 4xfou
Re(Fyoolisse) = 4fon + 4xfou + 4(1 — x)Re(for; + f'TD)

Im(Fygplisse) = 4(1 — x)if7;(E)

106



Chapitre IV : Etude au voisinage de la zone de transition

Le module du facteur de structure lisse s’exprime de la maniéere suivante:

|Faoolisse| = \/(4fon + 4xfoa +4(1 — X)Re(for; + f'TD)? + (4(1 — x)f7i(E))?  Eq.V.10
Le facteur de structure du composé TiN pour la raie(111) cubique est :

F111 = 4'fN - 4-fTi quVll

Le facteur de structure du composé AIN suivant la raie (002) hexagonal est :

Fooz = 2. (fa + ifn) Eq.IV.12

Apres la loi de mélange ont obtient :

Structure cubique

Fi11 = 4fy — 4 (far + (1 — x)frs) Eq.IV.13

Structure hexagonale

Fooz = 2. ((xfa + (1 — ) fr) + ifn) Eq.IV.14
Comme on peut le voir ci-dessous (figure IV.9), I'intensité est fortement dépendante du pouvoir
diffractant des plans cristallographiques. En effet, pour un volume diffractant identique, les plans
(200)c ont un pouvoir diffractant plus important que ceux associés aux plans (111)c ou (002)h. On
observe que la raie cubique (111) et (200) sont tres sensibles a f' (avec une sensibilité légere de f”

pour la raie (111)c). En ce qui concerne la raie hexagonale (002)h, il y a a la fois une contribution de

f’ et de f.
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Figure IV.9: Facteur de structure lisse de différentes raies de diffraction (hkl) en fonction de la composition.

1V.2.5. Comparaison entre les spectres DANES et XANES

La figure (IV.10) représente pour chaque composition et orientation cristallographique, les spectres
DANES bruts et corrigés avec le spectre XANES normalisé. La région du pré-seuil des spectres DANES

(TiN et Tigs4Alg4sN) pour les réflexions cubiques s'étend de 4965 a 4972 eV. Elle semble plus marquée
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pour les spectres DANES que les spectres XANES. La forme du pré-seuil DANES pour les réflexions

(200)c et (111)c est typique de l'environnement octaédrique du titane. Le spectre DANES de

Tio32AloesN enregistré sur la réflexion (002)h peut étre considéré comme une référence de

I’environnement de Ti en site tétraédrique, en raison d’un pic de pré-seuil intense et fin. En

revanche, le pré-seuil est plus asymétrique dans le spectre XANES, en raison de la contribution de

certains atomes de Ti se trouvant en environnement cubique [3].
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Figure IV.10: Spectres XANES et DANES bruts et corrigés.
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Au-dela de la région du pré-seuil, les spectres DANES corrigés mettent en évidence une contribution

autour de 4974 eV (qui a été renforcée sur x=0,46 (200)c), que I'on observe aussi sur les spectres

XANES. Il est attribué aux transitions 1s vers des états np de Rydberg. TiN (200)c et x=0,46 (111)c
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montrent toujours les mémes similitude jusqu’a 4983 eV, méme apres correction d’absorption. Au-
dela de 4985 eV, les oscillations des spectres DANES [13, 14] sont légérement décalées par rapport
aux spectres XANES du fait des contributions relatives des termes f'y; et f”y. L'interprétation
compléte de ces spectres demande I'extraction des termes f' et f” des données de diffraction dans le

cas cubique et dans le cas hexagonal.

IV.2.6. Discussion sur le film Tig s4Alg,46N

Les spectres DANES corrigés de I'absorption sont présentés sur la Figure IV.10. La région du pré-seuil,
qui s’étend entre 4969 et 4971 eV pour TiN et x=0,46, a la forme d’un plateau attribué a un
environnement cubique. Le pré-seuil de x=0,68 (002)h présente un pic intense a 4969,4 eV,
caractéristique de I’environnement purement tétraédrique des atomes de Ti dans le réseau
hexagonal. Les spectres DANES de TiN (200)c et Tigs4Alg 4N (111)c montrent des similitudes. En effet,
ils présentent un minimum trés marqué a 4974 eV. En revanche, le spectre DANES du pic (200)c de
Tios4Alo4sN ressemble a celui du pic (002)h de Tig3,AlpesN, avec un minimum a 4980 eV et un
épaulement a 4974 eV. La procédure de correction d’absorption nous a permis de comparer ces

spectres et de mettre en évidence les différences/similitudes et a extraire le pré-seuil.

Une précédente étude réalisée sur les oxydes de PbTiO; et SrTiO; peut nous permettre de mieux
comprendre la forme du pré-seuil K du Ti suivant I’environnement dans lequel se trouve le titane.
Woicik et al. [17] ont observé sur les spectres XANES la présence d’un pic plus intense a 4974 eV pour
SrTiO; (structure cubique) que pour PbTiO; (structure tétragonale). La réduction d’intensité de ce pic
a 4974 eV qui correspond a la transition 1s-4p pourrait s’expliquer par une levée de dégénérescence
occasionnée par une perte de symétrie. Ainsi, la plus forte intensité attribuée a la transition 1s-4p
(4974 eV) observée sur les spectres DANES de TiN (comparée a x =0,68) et x = 0,46 (111)c (comparée
a x = 0,46 (200)c) pourrait s’expliquer par un meilleur ordre a courte distance avec la présence
d’octaedre Ti-Ng régulier. La microstructure des films de TiN étudiée par microscopie électronique en
transmission [16], fait apparaitre une structure colonnaire ol les colonnes sont constituées de nano-
cristallites cubiques croissant suivant la direction <100> entourées par des joints de grain. La
diffraction des rayons X a montré une longueur caractéristique verticale faible avec une mosaicité
importante. Les nano-grains de TiN sont fortement désorientés les uns par rapport aux autres dans

les colonnes, mais I'ordre local autour des atomes de Ti situés dans chaque cristallite est élevé.

De plus, des similitudes ont aussi été observées entre les spectres DANES de x=0,46 (200)c et x=0,62
(111)c (figure 1V.17). On peut penser que les différences observées pour les pics (200)c et (111)c de
Tios4Alo 46N proviennent d’une plus grande quantité d’Al incorporée dans les domaines (200)c qui

induirait des distorsions autour des atomes de Ti.
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De précédents travaux sur des films (Ti,Al)N ont déja fait état de phénomenes d’enrichissement
durant la croissance compétitive des domaines. Beckers et al. [15] ont étudié par DRX, I’évolution des
domaines (111)c et (200)c en cours de croissance de films Ti,, ALN déposés par co-pulvérisation
magnétron en atmospheére réactive. Ces résultats ont mis en évidence I'accroissement des domaines
(111)c au détriment des domaines (200)c avec l'augmentation de la concentration en Al pour des
compositions proches de x = 0,5. Dans le méme temps, ils ont aussi observé la diminution du
parametres de maille (111)c et I'augmentation de celui du (200)c. lls ont proposé un mécanisme
d’enrichissement des domaines (111)c en Al pour expliquer I'évolution de la texture et des
parametres de maille. SiI'on confronte les résultats obtenus sur x = 0,46 a ceux de Beckers et al. [15]
pour une composition similaire, x = 0,48, on constate les mémes tendances, soit un parameétre de
maille (111)c plus faible que (200)c et une taille des cristallites (111)c pratiquement 2 a 3 fois plus
grande que (200)c. Beckers et al. [15] ont conclu que les variations des paramétres de maille tendent
a indiquer une plus grande substitution de Ti par Al dans les domaines (111)c. Il faut rester prudent
sur 'interprétation de ces auteurs, qui fondent leur raisonnement sur I'évolution du parametre de
maille. Cette évolution ne dépend pas seulement de la substitution des atomes, mais aussi d’autres
phénoménes comme les défauts de croissance (création de lacune, insertion d’atome en sites
interstitiels,...). L'apport de la diffraction anomale avec I'extraction des termes f’ et "’ contenus dans
I'intensité DANES permettrait de valider I’hypothése portant sur la présence de fortes distorsions a

I’ordre local dans les domaines (200)c pouvant étre occasionnées par I'incorporation d’atomes d’Al.
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IV.3. Film Tio'ggAlo'ezN

Nous allons maintenant nous intéresser a la composition Tig3sAlgs;N pour mieux comprendre la
micro- et nanostructure au voisinage de la transition structurale. Des analyses en diffraction des
rayons X (6 - 8) et rocking-curve sont réalisées pour déterminer I'’évolution de la microstructure des
films en fonction de leur épaisseur. L'orientation préférentielle du film change au cours de la
croissance, en raison du mécanisme de croissance compétitive. Ensuite, des analyses en microscopie
électronique en transmission sont menées pour obtenir des informations sur la morphologie des
grains et leur orientation cristallographique. Enfin, les spectres en spectroscopie d’absorption des

rayons X (XANES) et diffraction anomale (DANES) sont présentés

1V.3.1. Evolution des directions de croissance en fonction de I’épaisseur du film

Les diffractogrammes (figure 1V.11) issus de |'analyse DRX avec une source conventionnelle en
configuration (6 - 8) (§ 11.5.1.3) montrent les directions de croissance en fonction de I'épaisseur du
film. On constate qu’a faible épaisseur (ép<1,4 um) les directions de croissance correspondent
uniquement a un réseau cubique. Alors qu’a forte épaisseur (ép = 3um), I'apparition de directions de

croissance hexagonale est observée.

Pour les épaisseurs 1,0 et 1,4 um, nous observons les directions de croissance [111]c, [200]c et
[220]c. Le pic de diffraction (220)c montre une intensité 3 a 4 fois plus faible que (111)c et (200)c. De
plus, on note la diminution de I'intensité du pic (200)c par rapport a (111)c entre les épaisseurs 1,4 et

3 um.

Pour une épaisseur de 3 um, on constate I'apparition de directions de croissance hexagonale [100]h,
[110]h et [002]h. Elles coexistent avec les directions cubiques précédemment observées. Le pic
(111)c montre une intensité 3 fois plus élevée que les autres directions du réseau cubique. En ce qui
concerne la structure hexagonale, le pic (002)h montre une intensité importante comparée aux pics

(110)h et (100)h, qui sont pratiqguement noyés dans le bruit de fond.

Pour une épaisseur de 3,7 um, la coexistence des deux structures est toujours observée. Cependant,
on remarque que les directions hcp [110]h et [002]h ont gagné en intensité entre 3,0 et 3,7 um. De
plus, on note que l'intensité du pic (220)c tend a augmenter entre 3 et 3,7 um, alors que l'intensité

des pics (111)c et (200)c tend a diminuer.

En conclusion, I'augmentation de I'épaisseur du film engendre la diminution de I'intensité des pics

correspondant au réseau cubique et I'apparition de pics du réseau hexagonal. Pour une épaisseur
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comprise entre 3 et 3,7 um, la croissance hexagonale est favorisée au détriment de la structure

cubique, méme si cette derniére continue a croitre suivant la direction [220]c.

002h
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3,0 um

Intensité (u.a)

1,4 um
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Figure IV.11: Diffractogramme (& - 29) des films Tig 3sAl06:N en fonction de leur épaisseur.

La figure 1V.12 présente le pic de diffraction (002)h du film

——— Courbe expérimentale
— — Courbe théorique
T o v ET ¢

d’épaisseur 3 um. L'enregistrement a été réalisé sur T

x=0,62

synchrotron en configuration (w - 26) a une longueur (002)h |

d’onde de A = 2,52 A avec w égal a 6. Le pic est dédoublé
indiquant I'existence de deux réseaux. Une déconvolution
du pic expérimental a été réalisée a I'aide du logiciel

Origin en utilisant une fonction de Gauss pour dissocier les

Intensité (u.a)

deux contributions. Apres calcul des parameétres de maille

et vérification des positions angulaires avec les fiches de

!
! Contribution 1
Contribution 2

référence ICDD, les deux contributions sont attribuées a

| 1 | Tp—.
une phase hexagonale croissant suivant la direction 280 285 290 295 300
o (°)
Figure IV.12 : Pic (002)h de Tiy ssAlye:N &
ch = 5,25 * 0,03 A avec une longueur caractéristique de une épaisseur de 3 um.

[002]h. La contribution 1 montre un parametre de maille

I'ordre de 150 A. Tandis que la contribution 2 donne un paramétre de maille c, = 5,08 + 0,04 A avec
une longueur caractéristique de 'ordre de 130 A. Ainsi, deux types de domaines (002)h renfermant

des états de contrainte différents coexistent.
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1V.3.2. Evolution des parameétres de maille en fonction de I’épaisseur du film

La figure IV.13 présente les parametres de maille calculés (Eq. 1.16) a partir des positions angulaires
des pics (111)c, (200)c et (220)c de la figure IV.11 en fonction de I'épaisseur du film. Le parametre de
maille peut apporter des informations sur I'évolution de |'état de contrainte dans le film en fonction

de I'épaisseur. L'incertitude des paramétres de maille est comprise entre 0,01 et 0,03 A.
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Figure IV.13 : Paramétres de maille en fonction de I'épaisseur des films Tig 3sAlo6:N.

Les parametres de maille calculés pour (200)c montrent des valeurs nettement supérieures a celles
obtenues pour (111)c et (220)c, ce qui indique un état de contrainte en compression plus important.
Pour une épaisseur de 3,7 um, les valeurs des paramétres de maille sont sensiblement identiques

pour les trois orientations.

Les domaines qui croissent suivant la direction [200]c ont un paramétre de maille qui diminue avec
I’épaisseur du film. Tandis que les domaines (111)c et (220)c affichent une valeur minimale, proche
de 4,17 A pour une épaisseur de film de 3 um. Ces valeurs tendent vers des paramétres de maille
libre de contrainte. En effet, la loi de Vegard donne un paramétre de maille de 4,12 A pour un film

x = 0,62 non contraint.

1V.3.3. Evolution de la taille des cristallites en fonction de I’épaisseur du film

Les tailles verticales des cristallites calculées (Eq. 11.17) a partir de la figure 1V.11 sont présentées en
figure IV.14. La taille des cristallites pour les domaines (111)c et (220)c reste constante entre 1 et
3 um avec une valeur respectivement proche de 180 A et 110 A. Entre 3 et 3,7 um, une forte

diminution des longueurs caractéristique des domaines cubiques est observée pour atteindre une
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valeur de 120 A pour (111)c et 80 A pour (220)c. En paralléle, on a un accroissement de la taille des
domaines de (002)h. En ce qui concerne la taille des cristallites (200)c, elle varie peu en fonction de

I’épaisseur avec une valeur moyenne de I'ordre de 130 A.
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Figure IV.14 : Longueur caractéristique en fonction de I’épaisseur du film.

1V.3.4. Rocking-curve

La figure IV.15 représente la largeur a mi-hauteur des rocking-curves obtenues sur les réflexions
(111)c et (002)h des compositions TigssAlg 46N, Tig32AloesN (2 2 pm d’épaisseur) et TigzsAlo N (@ 3 pm
d’épaisseur). L'orientation (111)c montre une valeur légérement plus élevée pour Tig3sAlgeN
comparée a TigssAloqeN avec respectivement 17 £ 1° et 13 = 1°. En ce qui concerne |'orientation
(002)h, la aussi la largeur a mi-hauteur est plus importante pour Tig3gAlg 6N avec 13 £ 1° comparée a

Ti0,32AIO,68N avec 5,8 + 0,10.
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Figure IV.15: Rocking-curves des compositions x = 0,46 ; x = 0,62 et x = 0,68 pour les orientations (111)c et (002)h.
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1V.3.5. Analyse par microscopie électronigue en transmission.

Une analyse en microscopie électronique en transmission a été réalisée sur le film Tig33Alp 6N déposé
a une épaisseur de 3,7 um sur substrat Si (100). L'amincissement de I’échantillon en section
transverse a été réalisé par « Focused ion beam » a l'université d’Aix-Marseille. L'image en champ
clair de la lame mince (figure 1V.16) montre bien une structure colonnaire. Sur cette image a été
réalisé un diffractogramme SAED dans différentes zones illustrées par des lettres, (a) étant la zone
proche du substrat donc en début de croissance et (e) proche de la surface du film. Un diaphragme
de sélection d’aire de 160 nm de diametre a été utilisé pour réaliser les diffractogrammes. Les
interfaces sont annotées par Si pour le substrat de silicium et par Pt pour la couche de platine
déposée avant amincissement. La direction de croissance est indiquée par une ligne rouge sur les
diffractogrammes. Le diffractogramme (IV.16.a) montre une couche polycristalline typique du début
de croissance avec des domaines (111)c, (200)c et (220)c. La direction [111]c est préférentielle
marquée par des taches plus intenses. De plus, des taches de faible intensité suivant I'axe de
croissance peuvent étre indexées a des domaines (002)h. Ainsi, la phase hexagonale existerait des les
premiers stades de croissance, mais ne serait pas en quantité suffisante pour étre détectée en
diffraction des rayons X. Le diffractogramme (IV.16.b) montre les mémes domaines cubiques, a
savoir (111)c, (200)c et (220)c et la présence de domaines hexagonaux avec des taches de diffraction
indexées a (100)h, (110)h et (002)h. Deux orientations préférentielles suivant les directions [002]h et
[111]c semblent se dessiner. Néanmoins, la présence d’anneaux montre que le caractére
polycristallin reste encore trés marqué. Le diffractogramme (IV.16.c) révele que le film commence a
se texturer avec la disparition des anneaux de diffraction et la présence de taches intenses.
Toutefois, ces taches de diffraction restent relativement larges indiquant une mosaicité importante.
Les directions de croissance sont [111]c pour la structure cubique et [002]h pour la structure
hexagonale. Le calcul des angles entre les plans des différents réseaux indique la rotation des
domaines autour de I'axe de croissance, soit [111]c et [002]h pour respectivement la structure cfc et
hcp (Annexe 1). Le diffractogramme (IV.16.d) révele un changement d’orientation préférentielle au
2/3 de la couche. Les directions de croissance qui étaient initialement [002]h et [111]c deviennent
respectivement [110]h pour la structure hexagonale et [220]c pour la structure cubique. Cependant,
la texture n’est pas encore bien marquée, en raison de la présence d’anneaux et de taches
faiblement intenses. Le diffractogramme (IV.16.e) montre des taches intenses synonymes d’une
texture bien marquée suivant les directions [220]c et [110]h en haut de couche. Les analyses DRX
révelent bien une augmentation de I'intensité des pics de diffraction (110)h et (220)c entre 3 et 3,7
pum. Cependant, le pic (002)h en DRX augmente aussi entre 3 et 3,7 um, alors que la diffraction des

électrons n’indique plus de domaines croissant suivant la direction [002]h en haut de couche. La
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diffraction des rayons X sonde I'ensemble des domaines contenus dans I’épaisseur du film, alors que
la diffraction des électrons réalisée en vue transverse ne prend en compte qu’une partie des
domaines a une épaisseur donnée du film. De plus, chaque échantillon analysé en DRX est différent,
ce qui peut conduire a de légeres différences de texturation des domaines (intensité de pic) d’un film
a I'autre. Les résultats montrent bien la méme évolution de texture avec le méme ordre d’apparition
au cours de la croissance du film. Seule I'épaisseur a laquelle va apparaitre une texture donnée

différe légerement d’un échantillon a l'autre.

En résumé, on observe en début de croissance un film trés mal texturé (polycristallin) avec des
domaines majoritairement cubiques et quelques traces de domaines hexagonaux. A plus forte
épaisseur, une forte texturation du film suivant les directions [111]c et [002]h s’observe avec
I’existence de taches de diffraction (111)c et (002)h confondues. En haut de couche, on remarque un
changement d’orientation préférentielle, ou les directions de croissance qui étaient initialement

[002]h et [111]c deviennent respectivement [110]h et [220]c.
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1V.3.6. Analyse de la nanostructure par DANES et XANES

La nanostructure des différentes régions (amorphes et cristallisées) de la composition x = 0,62 a une
épaisseur de 3 um a été étudiée par spectroscopie d’absorption des rayons X et diffraction anomale.
Les figures (1V.17.a) et (IV.17.b) représentent les spectres XANES et DANES au seuil K du Ti réalisés
respectivement sur les pics (002)h et (111)c. Ces figures représentent les spectres DANES bruts (en
bleu) et corrigés (en rose) avec le spectre XANES normalisé (en vert). Le spectre XANES montre un
pré-seuil comportant un maximum peu intense situé au environ de 4970 eV, d( a la présence
d’atomes de Ti en sites tétraédrique et octaédrique. En effet, la forme est différente de celle
observée sur les spectres XANES de TiN et x = 0,46. Le spectre DANES (figure IV .17.b) de la réflexion
(111)c montre un pré-seuil plat situé entre 4968 et 4971 eV correspondant a une structure cubique.
Le spectre DANES (111)c de x = 0,62 montre une forme trés proche de celle observée sur la réflexion
(200)c de x = 0,46 (figure. IV.7.d). En ce qui concerne le spectre DANES de la réflexion (002)h (figure
IV.17.a), il montre un pré-seuil dédoublé composé de deux pics séparés d’environ 2 eV, avec des
positions avoisinant 4968 eV et 4970 eV. Elle est attribuée au fractionnement du champ cristallin
(levée de dégénérescence des orbitales 3d en e et t,) [17]. En effet, le champ cristallin tétraédrique
dédouble les orbitales d en deux ensembles, dont I'un est doublement dégénéré e et l'autre

triplement dégénéré t,.
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Figure IV.17: Spectres DANES et XANES de la composition x = 0,62 a 3 um sur le pic de diffraction (a) 002h et (b) 111c.
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IV.3.7. Discussion sur le film Tig 3sAlo,62N

Les analyses DRX réalisées sur la composition Tig3sAlge,N pour différentes épaisseurs de film
montrent un changement de structure cristallographique au cours de la croissance. Aux faibles
épaisseurs, les directions de croissance sont uniquement cubiques (ep < 1,4 um). Alors qu’aux fortes
épaisseurs (ep > 3 um), la phase hexagonale apparait et se développe au détriment de la structure
cubique. L'apparition de la structure hexagonale a 3 um s’accompagne d’une diminution des
longueurs de cohérence des domaines (111)c. Généralement, la texture fibrillaire [4] qui s’observe
pour 'orientation (002)h est associée a une faible mosaicité. Pour x = 0,62, la largeur a mi-hauteur du
rocking-curve des domaines (002)h est assez élevée, sensiblement identique a celle des domaines

(111)c mais inférieure a celle des domaines (200)c (FWHM pratiguement deux fois plus important).

La diffraction des électrons a mis en évidence une relation d’orientation entre les domaines (111)c et
(002)h avec des taches de diffraction confondues et trés intenses le long de la direction de
croissance. Cette relation d’orientation pourrait s’expliquer par les mémes éléments de symétrie du
réseau cubique et hexagonal suivant respectivement les directions [111]c et [002]h (figure IV.18). En
effet, il n’est pas rare d’observer dans la bibliographie des relations d’épitaxie entre I'orientation

cubique (111)c et I'orientation hexagonale (002)h [18].

(@ N (b) 7

(100) » \

Figure IV.18: Schéma des structures (a) cfc et (b) hcp, représentées suivant leur axe de
croissance. resnectivement [111Ic et [0021h.

Le spectre DANES réalisé sur le pic de diffraction (002)h pour un film de 3 um d’épaisseur montre un
dédoublement du pré-seuil qui peut étre attribué a une levée de dégénérescence des orbitales 3d en
e et t,. Cette levée de dégénérescence pourrait s’expliquer par d’'importante déformation des sites.
Méme si la diffraction des rayons X ne donne pas une information a la méme échelle que la
spectroscopie, le dédoublement du pic de diffraction (002)h de x = 0,62 (ep = 3 um) indique la
présence de deux réseaux hexagonaux de parametre de maille différent qui semble étayer

I’existence de forte déformation du réseau.

Les résultats obtenus sur la composition x = 0,62 montrent que ce sont les domaines (111)c qui
favorisent la croissance de la structure hexagonale. Une explication pourrait étre apportée a partir

des travaux de Shetty et al. [19]. lls ont étudié par DRX la croissance compétitive des domaines
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(111)c et (200)c en fonction de I'épaisseur des films ( x = 0,50). lls ont mis en évidence qu’a faible
épaisseur, les domaines (200)c sont favorisés, alors qu’a forte épaisseur, les domaines (111)c sont
favorisés au détriment des domaines (200)c. lls ont observé que le changement de texture ne se fait
pas seulement par recouvrement des domaines (200)c par des domaines (111)c, mais aussi par le
basculement des domaines (200)c vers une orientation (111)c. On peut supposer que les domaines
(111)c deviendront dominants par rapport a ceux de (200)c avec I'augmentation de la teneur en Al

ou/et 'augmentation de I'épaisseur des films (Ti,Al)N.

Concernant les parametres de maille (111)c et (220)c, une valeur minimale (Fig. IV. 13) se
rapprochant de la valeur obtenue pour des mailles libres de contrainte est mesurée lorsque la
structure hcp apparait. Pac et al. [20], qui ont étudié I'évolution des contraintes internes en fonction
de la concentration en Al dans Ti,,AlLN, ont montré que la contrainte interne est minimale pour x =

0,6, composition correspondant a I'apparition de la phase hexagonale.

IV.4. Conclusion

Dans ce chapitre, les films Tigs4Alo46N et Tig3gAlge;N, dont les compositions se trouvent au voisinage
de la zone de la transition structurale ont été étudiées sur grand instrument par spectroscopie

d’absorption et diffraction anomale des rayons X.

Les spectres DANES corrigés de I'absorption montrent dans la région du pré-seuil, qui s’étend entre
4969 et 4971 eV pour TiN et x=0,46, la forme d’un plateau attribué a un environnement cubique. Le
pré-seuil de x=0,68 (002)h présente quant a lui un pic intense a 4969,4 eV, caractéristique de
I’environnement purement tétraédrique des atomes de Ti dans le réseau hexagonal. Les spectres
DANES de TiN (200)c et Tips4Alg4sN (111)c montrent des similitudes. En effet, ils présentent un
minimum trés marqué a 4974 eV. En revanche, les spectres DANES du pic (200)c de Tips4Alg 46N et
(111)c de Tig3sAlo,s:N ressemblent a celui du pic (002)h de Tip3,AlpgsN, avec un minimum a 4980 eV et
un épaulement a 4974 eV. Ces résultats pourraient mettre en évidence de plus fortes distorsions du
réseau dans les domaines (200)c que dans les domaines (111)c. Ces distorsions seraient occasionnées
par un enrichissement en Al des domaines (200)c par rapport aux domaines (111)c dans le film
Tigs4Alg46N. L'extraction des termes ' et f” contenues dans I'intensité DANES est nécessaire pour

faire une interprétation compléte de ces spectres.

Les analyses DRX réalisées sur la composition TigzsAlgs;N pour différentes épaisseurs de film ont
montré un changement de structure cristallographique au cours de la croissance. Aux faibles
épaisseurs, les directions de croissance sont uniquement cubiques, alors qu’aux fortes épaisseurs la

phase hexagonale apparait. L’analyse MET réalisée sur le film x = 0,62 de forte épaisseur semble
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indiquer une «relation d’orientation» entre les domaines (111)c et (002)h. C'est la croissance de
domaines (111)c qui favoriserait I'apparition de la structure hexagonale orientée suivant la direction

de croissance [002]h.
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Chapitre V : Multicouche (Ti,Al)N/TiAl

V.1. Introduction

A I'heure actuelle, plusieurs stratégies pour |’élaboration de revétements de protection sont
envisageables, soit en couche simple soit sous forme nanostructurée. Les dépdts dits
« nanostructurés » peuvent étre regroupés en 2 grandes familles : d’une part les revétements
multicouches formés par plusieurs strates de matériaux dont I'épaisseur de chaque couche n’excéde
pas quelques dizaines de nanometres et d’autre part, les nanocomposites qui sont constitués par la
dispersion de grains de quelques nanometres, dans une matrice amorphe de nature différente. Ces
types de dépo6ts donnent une dureté et une ténacité élevées, qui permettent d’envisager leurs
utilisations dans des conditions d’usinage séveres. Dans ce contexte, |'utilisation d’'une technique
innovante comme la pulvérisation réactive a signal de commande cyclique « reactive gas pulsing
process » (RGPP), peut permettre d’élaborer des multicouches. Dans ce chapitre, nous nous
concentrons sur |'élaboration de multicouche céramique/métallique en faisant varier le débit de gaz
réactif. La composition choisie est TipssAlg4sN, qui correspond au film offrant les meilleures
performances mécaniques. Pourquoi déposer des multicouches céramique/métallique ? D’apreés
Holleck et al. [1], les multicouches les plus performants mécaniquement sont constitués par une
alternance de couches d’un matériau covalent (nitrure) et d’'un matériau métallique. A ce jour,
aucune études n’ont été menés sur les multicouches TiAl/(Ti,Al)N élaborés a partir de la technique
RGPP. Nous proposons dans ce chapitre une premiere étude expérimentale sur l'influence de la
période sur la microstructure des films et leurs comportements a l'usure. En effet, la période se
trouve étre l'un des parametres les plus importants pour I'obtention de bonnes propriétés
mécaniques, comme par exemple une dureté élevée [2]. Tout d’abord, les conditions d’élaboration
et la technique de dépot seront présentées. Par la suite, la microstructure des films et leurs
interfaces seront caractérisés par DRX, MET et EELS. Enfin, une analyse du comportement a l'usure

sera effectuée avant de conclure.

V.2. Dispositif et conditions expérimentales

V.2.1. Pulvérisation réactive a sighal de commande cyclique

Le procédé de pulvérisation réactive a signal de commande cyclique [3] est une technique de dépot
permettant de moduler facilement la composition chimique des revétements. Ce dispositif consiste a
générer différents types de signaux appliqués au débit massique du gaz réactif. Cette approche
conduit a I'élaboration de nitrure, d’oxyde, de carbure,... présentant des compositions variables [4-

7]. A ce jour, les couches de TiOkN, sont celles qui bénéficient de la plus grande expérience sur
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I'optimisation des parameétres de dép6t [8-10] par cette technique. Aucun travail n’a encore été

réalisé sur I’élaboration de multicouche (Ti,Al)N/TiAl par ce procédé.

Cette méthode de dép6t peut faire intervenir dans I'enceinte de travail, 1 a 2 gaz réactifs en plus du
gaz plasmagene. A I'aide d’'une commande de contréle les différents gaz intervenant dans la synthése
du revétement sont introduits suivant une consigne préétablie. Cette consigne est définie par le
paramétrage d’un signal périodique ou constant du débit des gaz réactifs. Dans cette these, nous
n’avons utilisé qu’un seul gaz réactif, I'azote qui est pulsé dans la chambre réactionnelle suivant un
signal périodique, tandis que I'argon est injecté a débit constant. Ainsi, on obtient un revétement

ayant une concentration en azote variable suivant I'épaisseur.

Signal de commande cyclique

Le signal de commande peut étre de différentes formes (figure V.1): rectangulaire, triangulaire,

sinusoidale, exponentielle,...
Une période T du signal de commande cyclique comprend deux phases t,, et t., respectivement

phase d’ouverture et phase de fermeture telles que T = t,, + to. La forme du signal de commande est

déterminée par les parametres Tmon €t Tyes.

Le rapport cyclique a est le rapport entre le temps t,, de la phase d’ouverture et la période T:

o =to,/T Eq. V.1
o LT e ——
i oo .
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Figure V.1 : Les différents signaux de commande en fonction de Tpo, €t Tyes[3].
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Le débit de gaz réactif est commandé par les équations suivantes :

Equation de phase d’ouverture :

1—e~t/Tmon

qan,(t) = (quMax - CINZMM) oo /mmon T Wapiy Eq. V.2

Equation de phase de fermeture :

1—e_t/7des

00 = (0~ Dy, ) (1 o) + i, EOLV3

ton : Temps d’ouverture.

tos : Temps de fermeture.

gna(t) : Quantité d’azote introduit dans I'enceinte a I'instant t.

gnz max . Quantité maximale (consigne) d’azote introduit par le signal de commande cyclique.
gnz min © Quantité minimale (consigne) d’azote introduit par le signal de commande cyclique.
Tmon: T€mps de transition entre gN; pin €t GN; maxdurant t,.

Taes | Temps de transition entre qN; pax €t GN2 win durant tog.

V.2.2. Parameétres de dépot et échantillons déposés

Les dépots ont été réalisés a partir d’'une cible frittée Ti/Al : 66/33. Un signal créneau carré a été
choisi pour pulser le gaz réactif entre une pression maximale d’azote de 0,13 Pa et une pression
minimale de 0 Pa (figure 1V.2). Les dépots ont été réalisés dans les mémes conditions d’élaboration
que les précédents échantillons présentés dans les chapitres Il et IV (température ambiante,

distance cible/substrat : 6,2 cm, puissance RF (cathode) : 80 W, sous-couche métallique de 45 nm).

Quantité N,
T
Qmax | ST
Qamin o

Temps

Figure V.2 : lllustration d’un signal créneau.

Quiex : Quantité maximale (consigne) de diazote introduit par le signal de commande cyclique.

Quin : Quantité minimale (consigne) de diazote introduit par le signal de commande cyclique.

La vitesse de dép6t de la couche céramique (= 290 nm/h) est 3 a 4 fois plus lente que celle d’'une
couche métallique (= 1040 nm/h), ainsi le rapport cyclique (a) a été fixé a 0,75 de telle sorte a obtenir
un revétement multicouche avec des couches d’épaisseurs similaires entre les deux matériaux
(erian= era). Cing multicouches ont été déposés sur Si(100) avec des périodes temporelles T
différentes, soit T=445s;90s; 160 s; 230 s; 480 s. L'épaisseur totale des multicouches déposées est
de 2 um quelle que soit la super-période (A), ce qui implique que le nombre total de super-périodes

(N) contenues dans la multicouche varie. La super-période (A) correspond a I'épaisseur de
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I'empilement TiAIN/TiAl déposé pendant une durée T. Les revétements multicouches déposés

peuvent étre apparentés a un empilement de type super-réseau en raison de la faible périodicité

proche d’une dizaine de nanometres, méme si cette appellation est abusive dans notre cas. Elle

désigne en général des empilements de couches nanométriques avec une accommodation

épitaxique aux interfaces de deux couches successives comportant une structure cristallographique

comparable.
Période | Nombre de période | Super-période estimée | Epaisseur de couche estimée

T(s) N A (nm) eriain = erial (M)

480 40 50 25

230 82 24 12

160 120 16 8

90 153 10 5

44 430 4 2

Tableau V.1: Parametres caractérisant les multicouches réalisées
V.2.3. Films références
Des couches de référence TigssAloss et

111c
20=36,87°
a=4214A

200¢c
20=4269°
a=4234

45

©
3 sous-couche
2
= b o
5 Ti Al 11T
b= loAsa 0.46
-— - 20= 38,66° —
a_=b_=4,004 A
B c.=4,086A -
1
35 40
26(°)
Figure V.3 : Diffractogramme (& - 28) de Tig 54Alo46N et Tigs4Alo 46.

Tios4Alg 46N ont été déposées dans les mémes
conditions de dépdt que celles employées pour
la syntheése des multicouches. Elles ont été
déposées sur substrat Si(100) a une épaisseur
d’environ 400 nm. Le revétement TigssAlg4eN
(figure V.3) montre une structure cubique a faces
centrées type NaCl qui croit suivant les directions
[111]c et [200]c. Les parametres de maille
relevés sont de 4,21 + 0,01 A pour les domaines
(111)c et de 4,23 + 0,02 A pour (200)c et des
distances interatomiques respectivement
di11= 2,43 A et dygo= 2,11 A. La taille verticale des
cristallites (§ 11.5.1.6) est de 210 A pour (111)c et
130 A pour (200)c. En ce qui concerne le film
TiosaAloss, il cristallise dans une structure
tétragonale de groupe d’espace P4/mmm (figure

V.4). La détermination de la structure a été

réalisée a I'aide de la fiche ICDD (03-065-5414) pour un composé TiAl de paramétre de maillea=b =

4,0010 A et c = 4,0710 A. Le calcul du paramétre de maille d’une structure tétragonale est effectué a

partir de la formule suivante :
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! na Eq. V.4

dprr = = c
hkl W2ex2 2 2sinf el — Py
G [ L P

Le diffractogramme (Figure V.3) montre une seule direction de

>

-
croissance suivant [111]t. Les parametres de maille calculés o o

a=b=4,00+0,01 Aetc=4,08+0,01A sont proches de ceux
de la fiche ICDD, ce qui indique un état libre de contrainte avec 4] g - >
une distance interatomique de 2,32 A. La longueur de B

cohérence est de I'ordre de 300 A.
@ Al @emn

Les coordonnées réduites de ce réseau sont les suivantes : Figure V.4 : Réseau cristallographique
tétragonal de la phase y de TiAl [11]

Ti(0,0,0); (%, %, 0)

Al (%, 0, %+u) ; (0, %, ¥a+u)
Ouu=c-a=4,0710-4,0010 = 7.10° A
Dans la suite de ce chapitre des analyses par DRX seront réalisées sur les multicouches. Afin
d’exploiter ces diffractogrammes, il est nécessaire de calculer le facteur de structure de cette maille

tétragonale. En s’aidant de la formule générale (Eq. 11.12) présentée dans le chapitre Il, nous

obtenons :
I+

. _oihk .k 2u o k l+2u
Ful =fTie—2n](h.0+k.0+l.0) + frie 2mj(5+5+1.0) + fue 2mj (G +k.0+—— )+fAle 2mj(h.0+5+——) Eq.V.5

Le réseau tétragonal TiAl a un facteur de structure (111), 2 a 3 fois plus élevé que celui du réseau cfc

TiAIN suivant 'orientation (111)c.
V.3. Microstructure des multicouches

V.3.1. Diffraction des rayons X

L'étude de la microstructure des multicouches par diffraction des rayons X s’est limitée dans ce
chapitre a la diffraction en configuration symétrique aux grands angles. L'arrangement périodique
qui caractérise la matiere cristallisée donne lieu a des interférences entre les ondes diffusées par les
différents atomes, ce qui se traduit par une diffusion intense suivant la direction de croissance.
Lorsque I'on a affaire a une structure modulée, on peut décrire cette structure comme un cristal de
trés grande maille (composée de couches successives de matériau A et B correspondant a la super-
période) suivant la direction de croissance. Dans le réseau réciproque, cette super-période (A) est a

I'origine de I'apparition de pics de diffraction supplémentaires autour de la position angulaire
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correspondant a la direction de croissance. L'intensité de ces pics de super-réseau est modulée par le
facteur de structure, qui contient les informations sur I'ensemble des deux couches en présence.
Ainsi, la figure de diffraction résulte de la convolution de la variation de la distance interatomique et

de la modulation de la composition.
Caractéristiques d’un super-réseau idéal

Afin de simplifier la présentation des
parameétres des multicouches (figure
V.5), les deux composants de la bicouche 7

sont indicés par A et B : n, désigne le

nombre de monocouches de A

contenues dans la bicouche, d, la i i
x == Nada

distance interréticulaire du matériau A le ! !

long de la direction de croissance Z, e,

I’épaisseur de la couche A (ex=nada), fa

est le facteur de structure atomique de

I'espéce atomique A. Des notations

analogues sont utilisées pour le second

matériau B. Pour caractériser le super-

réseau, on note A = e, + eg la super- A
(da+dg)/2 l’.-av‘. ()
période, do, la distance interatomique OCX X

9000000000

moyenne du revétement multicouche. Figure V.5: Paramétres permettant de définir un super-réseau.
Lorsque le volume du cristal diffractant

est infini, on peut considérer les pics de diffraction comme des pics de Diracs. Dans le cas des
multicouches, le volume du cristal se limite au nombre de périodes contenues dans I’échantillon.
Ainsi, la largeur a mi-hauteur du pic de diffraction est inversement proportionnelle au nombre de
périodes N contenues dans la multicouche. En général, la largeur a mi-hauteur est déterminée sur le
pic principal. Le pic principal de la multicouche, qui est généralement le pic de diffraction le plus
intense correspond également au pic de Bragg associé a la distance interatomique moyenne (dg)
dans le sens de I'empilement. Dans le cas d’un super-réseau idéal, présentant des interfaces
abruptes et des nombres de couches atomiques n, et ng entiers, I'intensité diffractée peut se calculer
facilement. Seule la périodicité selon la direction de croissance est prise en compte, étant donné que
les plans de croissance du super-réseau sont supposés infinis et entierement décrits par leur facteur
de structure f,, correspondant a la nature chimique du plan n. Ainsi, le pouvoir de diffusion de A dans

la multicouche peut étre exprimé de la fagcon suivante [12] :
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. 1
FA(QZ) = 2211 ae_qu(n+E)dA Eq.V.6

Pour le matériau B, la démarche est analogue. Le vecteur de diffraction noté g est colinéaire a la
. . . 21T . . "y . .
direction de croissance; sa norme est q, = |q,] == 41 sin B/A' L'intensité diffractée par la

couche A est calculée a partir de la formule ci-dessous :

sin (nA'dA'qz/z) ?

I,(q,) = |FA(qz)|2 sin (dA-qZ/Z)

EqQ.V.7

Pour la couche B, la démarche est analogue. Dans le cas de la multicouche, la fonction de Laue

sin? NqZA/ . \ o) . . . gy .
La(q,) =% qui prend en compte le caractere périodique du cristal, considére que le cristal est

fini suivant la direction de croissance Z et infini suivant les deux autres directions de I'espace
(directions du plan de diffraction). Ainsi, I'intensité diffractée par la multicouche peut étre calculée a
partir de la formule ci-dessous [12] :

nZ(qull/z)

si
1(q,) = (I + Iz + 2,/I,I5 cos(q,A/2)) "

W Eq.V.8

14 : Intensité de la couche A.
Ig: Intensité de la couche B.
A : Période de la multicouche.

Dans le cas présent, I'intensité totale diffractée présente donc des maxima dictés par la fonction de
Laue de la super-période, ol les positions des pics sont espacées de 2rt/A, et d’autant plus fins que
I’épaisseur totale NA est importante. Les positions des pics peuvent étre repérées par rapport a la
position du pic principal qui correspond a la distance interatomique moyenne dj :

21

2T
qz—pd—o+m/l Eq.V.9

ou m et p sont des entiers. Les pics sont indexés dans le premier ordre de diffraction avec p=1, de

telle sorte que les pics correspondant a m#0 sont appelés satellites.

Le pic principal est définit par :

_ A N _ nadag+ngdp
0= T5inos Eq.V.10 ou dy = ——"—— Eq.V.11

nat+ng

6o : Angle associé au pic principal.
do : distance interatomique moyenne.

Ainsi, la super-période peut étre déterminée a partir de la position des pics du spectre expérimental:

A= A Eq.V.12

" 2(sin G4 1—-Sin 6,y)
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V.3.2. Analyse DRX des multicouches Tig 46Alo,54N/Tio,46Al0,54

La figure V.6 représente I'ensemble des diffractogrammes en configuration (6 - 8) obtenus sur les
multicouches. L’analyse DRX montre la présence de phases TiAl et (Ti,Al)N pour la multicouche (A =4
nm). Les pics de diffraction sont relativement larges, ce qui indique une faible taille de cristallites. Les
deux phases croissent suivant les directions de croissance [200] et [111], le pic le plus intense est
attribué aux domaines (200)c de (Ti,Al)N. Les distances interatomiques calculées pour les deux
phases sur les domaines (111)c montrent des valeurs proches de celles observées sur les films de
référence, soit dra= 2,34 + 0,03 A et dran= 2,41 + 0,01 A. Il n’est pas rare de ne pas observer
d’interférences caractéristiques des multicouches pour les faibles périodicités. En effet, la structure
multicouche peut disparaitre, en raison de phénomene d’interdiffusion entre les couches, ce qui
limite I'existence d’interfaces abruptes et augmente la rugosité interfaciale [13]. Dans le cas d’une
forte rugosité, les pics satellites ne sont pas résolus, car les pics de Bragg sont relativement faibles et
larges, et les pics satellites sont perdus dans le bruit de fond ou dans les épaulements de ces pics de

Bragg [14].

* 0
Ti. Al N Ti, Al

054 048 054" 7046

- (1) —

Intensité (u.a)

A=10 nm 1

*
(200)c

0

(200)c

A=4 nm 7

35 40 45

Figure V.6 : Diffractogramme (8 - 8) des multicouches
TiAIN/TiAl en fonction de leur périodicité.
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Le diffractogramme de la multicouche (A = 10 nm) est quant a lui typique d’'une multicouche. Le pic
noté 6, est attribué au pic principal, alors que I'on observe de part et d’autre de ce pic, les pics
satellites. La direction de croissance se fait suivant la direction [111]. L'intensité des pics satellites
n’est pas répartie de facon symétrique autour du pic principal. Cette asymétrie peut étre reliée a
divers effets : rugosités, interdiffusion, contraintes, désaccord de maille,... Par exemple, la simulation
d’un super-réseau idéal (A = 10 nm) réalisée a partir de la formule (Eq. V.8) met en évidence le
changement de la distribution d’intensité lorsqu’'on fait varier la différence de distance
interréticulaire entre les deux couches TiAl et TiAIN. En effet, pour une différence de distance
interréticulaire nulle, c’est-a-dire drian= dria = 2,43 A, la distribution des intensités est parfaitement
symétrique autour du pic principal (figure V.7.a) obtenu pour dy = 2.43 A, tandis qu’elle devient de
plus en plus asymétrique avec I'augmentation de cette différence [12]. Ceci est illustré dans la figure
V.7.b, ou les intensités des pics satellites sont différentes de part et d’autre du pic principal dg= 2,37
A. Pour réaliser cette simulation, un désaccord de maille de 0,11 A entre les couches (TiAl)N et TiAl a

été appliqué, soit dran= 2,43 A et dria = 2,32 A.

TiAl Ti,Al)N “multicouche

10" (a> d=dr”=.£ .‘

Parameétres de modélisation
drian= 2,43 A

drin = 2,43 A

erial= erian = 50 A

Log I (u.a)

t T T T T
22 23 24 25 26 7

Parameétres de modélisation
drian=2,43 A

drm=2,32 A

erial= erian = 50 A

Log | (u.a)

d(R)

Figure V.7 : Simulation d’une multicouche idéale TIAIN/TiAl (A=10nm), (a) sans
désaccord de maille et (b) avec un désaccord de maille

Dans le cas d’'une multicouche réelle, les informations que I'on peut directement extraire du
diffractogramme sont la superpériode A (Eq.V.12) et la distance interréticulaire moyenne dg
(Eq.V.10). A et dg calculés pour cette multicouche (A = 10 nm) sont A = 10,9 + 0,1 nm et
do=2,40%0,02 A. En revanche, le nombre de plans atomiques dans chaque couche ainsi que les

distances interplanaires dra et dran Ne peuvent pas étre déterminés directement. Il est nécessaire

131



Chapitre V : Multicouche (Ti,Al)N/TiAl

pour cela de réaliser une modélisation du diffractogramme pour un jeu de parametres, puis de les
ajuster pour faire tendre la modélisation vers les résultats expérimentaux, tout en prenant en
compte dans la modélisation les effets d’imperfections du super-réseau (effets d’interdiffusion, de

fluctuation d’épaisseur des couches, de contrainte et de désaccord de maille,...).

En ce qui concerne la multicouche (A = 16 nm), son diffractogramme montre I'existence d’'un pic
principal suivant la direction de croissance [111] entouré de pics satellites (figure V.6). La aussi,
I'intensité des pics satellites est asymétrique. La superpériode calculée a partir de la position des pics
de diffraction, nous donne A=151 + 0,1 nm et une distance interréticulaire moyenne
do=2,36 0,02 A. On observe une seconde direction de croissance suivant [200] indexée & la phase
(Ti,Al)N, ce qui révéle une moins bonne organisation des couches céramiques avec la coexistence de
domaines (111)c et (200)c. Lorsque les grains croissent suivant des plans différents avec des vitesses
de croissance différentes, il peut arriver d’avoir une croissance dite incohérente. Les grains qui
croissent avec la vitesse de croissance la plus élevée vont engendrer un effet dombrage en limitant

la croissance des grains voisins. Ce phénomeéne conduit a une forte rugosité interfaciale et une

variation de I'ondulation des périodes en cours de croissance [15].

La DRX de la multicouche (A = 50 nm) révele deux pics bien dissociés indexés aux phases (Ti,Al)N et
TiAl qui croissent suivant la direction [111] (figure V.6). Leur position respective correspond a celle
observée dans les films de référence, soit dya= 2,32 £ 0,01 A et dyan= 2,43 + 0,01 A. Pour de forts
désaccords de maille et des périodes importantes, le terme d’interférence s’estompe au profit des
contributions de diffraction des éléments purs des couches TiAl et TiAIN dans le facteur de diffraction
de la bicouche, ce qui accentue 'intensité diffractée des pics de la multicouche proches des positions
correspondant aux parameétres de maille des couches simples [12]. Cet effet est illustré par le
diffractogramme de la multicouche (A = 24 nm) qui révele une atténuation des interférences. La

super-période calculée est A =23,3+0,1 nm.

Multicouche

111

26.,=36,55+0,01
26,=38,20+ 0,01
26,=39,05 + 0,01

26,=36,94 + 0,02
26,=38,76 + 0,02
26,=39,4 + 0,02

26=38,02+0,02
26=38,42 £ 0,01
26=38,8 £ 0,02

Période (nm) 4 | 10 | 16 | 24 50
hkl 26 (°)
) 111 | 37,28%0,03 36,87+ 0,01
Phase (Ti,Al)N
200 | 43,16+0,02 42,40+0,03
111 | 3842003 38,66 0,01
Phase TiAl
200 | 44,38+0,03
_ 26,=38,14 0,02 26=36,8 + 0,02
260=37,35 £ 0,01 26,=37,48 £ 0,02 26=37,8 + 0,02

Tableau V.2 : Récapitulatif des positions des pics de diffraction
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En résumé, nous n’observons pas d’interférences caractéristiques des multicouches pour la plus
faible et la plus grande période, soit 4 nm et 50 nm. La multicouche (A =4 nm) montre la coexistence
de domaines TiAl et (Ti,Al)N mal cristallisés qui croissent suivant les directions [200] et [111]. La
multicouche (A = 50 nm) montre deux pics (111) bien dissociés indexés aux phases (Ti,Al)N et TiAl.
Pour les périodes comprises entre 10 et 24 nm, on observe une direction de croissance [111] avec
I'existence d’interférences typiques des multicouches. L’élargissement des pics avec I'augmentation

de la période résulte de la diminution du nombre de périodes contenues dans le film.

Etant donné que le revétement multicouche déposé avec une super-période de 10 nm montre une
structure multicouche bien définie avec une bonne texturation suivant la direction [111], il a été

choisi pour le reste de I'analyse structurale par MET.

V.3.3. Analyse MET de la multicouche Tig 46Alo,54N/Tio 46Alo,54 (A = 10nm)

0,0 U, 0. ) 3O__U,0 .

La morphologie, les domaines cristallins et I'organisation colonnaire de la multicouche (A =10 nm)
ont été étudiés par MET. L’analyse du diffractogramme de sélection d’aire (Figure V.8.a) réalisé sur la
coupe transversale révele la croissance de domaines suivant la direction [111], représenté par le trait
rouge et indexée a la tache 1. L’agrandissement de cette tache de diffraction (figure V.8.b) montre
plusieurs taches d’interférences, dont le profil d’intensité (figure V.8.c) réalisé a 'aide du logiciel
Digital Micrograph a la méme allure que le diffractogramme DRX (figure V.6). Le diametre du

diaphragme de sélection a été fixé a 600 nm, pour sonder un grand volume (0,028 pm®).

(Ti,AT)N

Figure V.8: (a) Diffractogramme de la multicouche (A=10 nm), (b) agrandissement de la tache correspondant a la
direction de croissance [111], (c) avec son profil d’intensité.
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Angle entre le plan

Phases Tache n° dhia exp(e;;mental dhia th(eAc)vrlque Indice (hki) :l:l :Irzlzslgll;i ::
()
Tip54Alg.a6N 1 2,05 2,06 200 52
Tig.s4Alp.46N 2 2,35 2,38 111 68
Tig.5aAlg 46N 3 1,45 1,46 220 33
Tigs4Alo.46 1 2,19 2,32 111 62
Tigs4Alo.46 2 2,52 2,82 110 91

Tableau V.3 : Récapitulatif des distances inter-réticulaires et des indexations réalisées sur le diffractogramme

Plusieurs taches de diffraction ont pu étre indexées a la phase (Ti,Al)N (tableau V.3). Les plans (200)
(tache 1 en jaune), (111) (tache 2 en jaune) et (220) (tache 3 en jaune) se trouvant respectivement a
52, 68 et 33° de I'axe de croissance [111], semblent étre en bon accord avec les calculs d’angles

obtenus entre les plans de la maille cubique dans le réseau réciproque en annexe 1.

Les distances interatomiques de (Ti,Al)N mesurées sont en accord avec les valeurs théoriques tirées
de la fiche de référence ICDD (04-016-6854) pour une poudre de composition TigssAlg4sN. En ce qui
concerne les taches de diffraction attribuées a la phase TiAl (en violet), elles sont moins intenses
comparées a celles de (Ti,Al)N et les distances interatomiques sont plus faibles que les distances
théoriques obtenues d’apreés la fiche ICDD (03-065-5414) pour une poudre de composition TiAl. Ces
valeurs indiqueraient que les couches TiAl sont contraintes. Au vu de la figure de diffraction (figure
V.8.a), I'’échantillon peut étre considéré comme texturé suivant la direction [111], mais pas épitaxié.
En effet, le réseau tourne autour de I'axe de croissance [111] avec une répartition aléatoire de ses

domaines cristallins (polycristallin).

L'image en champ clair (figure V.9.a) révele bien I'architecture de la multicouche avec I'alternance
des couches métalliques TiAl (en foncé) et céramiques TiAIN (en clair) ainsi que la présence d’une
structure colonnaire. La modulation des couches au cours de la croissance semble homogéne sans
montrer de défauts de périodicité. Cependant, I'épaisseur des couches entre TiAl et (Ti,Al)N ne sont

pas équivalentes, elle semble plus épaisse pour la couche (Ti,Al)N.

Afin d’avoir des informations sur I'orientation des domaines au sein des colonnes, des images en
champ sombre sont réalisées. Les images en champ sombre présentées en figure V.9.c et V.9.d sont
obtenues respectivement a partir de la tache cs1 (figure V.9.b) (direction de croissance [111] du film
multicouche TiAIN/TiAl) et de la tache cs2 (figure V.9.b) (direction [200] de la phase (Ti,Al)N). La
figure V.9.c montre que les plans de croissance (111) existent dans I'ensemble des couches,
contrairement a la figure V.9.d qui révele des domaines (200) que dans les couches (Ti,Al)N. On

constate que les domaines croissent avec une certaine cohérence les uns par rapport aux autres dans
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une méme colonne. Ces résultats montrent bien I'absence d’épitaxie grain par grain entre les
couches et confirme la texturation suivant la direction de croissance [111] pour les deux couches. La
taille des cristallites correspond approximativement a |'épaisseur des couches. Les images en champ

sombre confirment une épaisseur plus importante des couches (Ti,Al)N par rapport aux couches TiAl.

Figure V.9 : Image (a) en champ clair avec (b) sa figure de diffraction, (c) champ sombre de la tache cs1 et (d)
champ sombre de la tache cs2.
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V.4. Nanostructure des multicouches

V.4.1. Orientation des domaines cristallins dans une colonne

L'analyse en haute résolution offre des informations a I'échelle atomique sur la structure des

couches, sur les caractéristiques des interfaces et sur la configuration atomique prés des défauts.

Figure V.10 : (a) Image en haute résolution (HRTEM), (b) Transformée de Fourrier de I'image HRTEM.

La reconstruction d’image a partir des transformées de Fourier (TF) de I'image en haute résolution
met en évidence les zones de différentes orientations cristallographiques. En premier lieu, on réalise
une TF de I'image HRTEM (figure V.10.a), afin de déterminer les plans diffractants contenus dans
I'image (figure V.10.b). Apres sélection d’une famille de plan, on réalise une transformée de Fourier
inverse, pour reconstruire I'image HRTEM suivant la famille de plans sélectionnée. Ce traitement est
réalisé a I'aide du Logiciel DigitalMicrograph. L'image reconstruite a partir de la tache de la TF
entourée en rouge (figure V.10.b) correspondant a la direction de croissance du film multicouche,
montre des plans (111) paralléle a la surface du film, quelles que soient les colonnes et la nature de
la couche (figure V.11.a). Une colonne caractéristique est délimitée par les pointillées jaunes. Des
discontinuités entre les plans sont observées en limite de colonnes. Ces défauts structuraux
pourraient étre attribués a des dislocations et/ou des erreurs d’empilements [16]. L'image
correspondant a la tache de la TF entourée en bleu (figure V.10.b), montre que les plans (200)
s’observent préférentiellement dans la couche céramique (Ti,Al)N pour cette colonne, indiquée par
les fleches bleues (figure V.11.b). Ce résultat est en accord avec I'image en champ sombre présentée
en figure V.9.d. La tache de diffraction utilisée pour réaliser la TF(111) (vert) prend en compte les
plans (111) inclinés de 70° par rapport a la direction de croissance. Ces plans s’observent dans les
couches métalliques TiAl de la colonne (pointillés jaunes) indiquée par les fleches vertes (figure
V.11.c), mais aussi dans des couches (Ti,Al)N de colonnes adjacentes. Ces reconstructions confirment

I"absence d’épitaxie a I'interface des couches méme au sein d’'une méme colonne.
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Direction parallele
a la surface du film
~

Plans (111) ~

TF1(111)

Plans (200)

Plans (111)

Figure V.11 : Reconstruction des images a partir des TF de la figure V.10.b, (a) plans de croissance (111) du film
multicouche, (b) plans (200) de la couche TiAIN, (c) plans (111) inclinés de 70° par rapport aux plans de croissance. 137



Chapitre V : Multicouche (Ti,A)N/TiAl

V.4.2. Interfaces

La technique de spectroscopie de perte d’énergie des électrons au seuil K de I'azote a été mise en
ceuvre pour caractériser l'interface. Les spectres EELS ont été enregistrés sur une gamme d’énergie
comprise entre 300 et 500 eV, afin d’obtenir le seuil K 1s de I'azote et le seuil L 2p du titane sur le
méme spectre. Ainsi, la concentration proportionnelle d’azote et de titane en pourcentage a pu étre

déterminée en prenant en compte les intensités des seuils de I'azote et du titane.

(D)

90 4 I Azote (N)
I Titane (Ti)

80
70
60
50
40
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20+
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| | |

0123 4586 7 8 9 10111213 14 1516
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Intensité normalisée
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340 360 380 400 420 440 460 480 500
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Figure V.12 : (a) Image STEM en champ clair de la multicouche ; (b) Concentration relative d’azote et de titane ; (c) Spectres EELS
enregistrés sur la ligne rouge de I'image STEM

L’acquisition a été réalisée sur une distance d’environ 16 nm, soit une période et demi, (ligne rouge,
figure V.12.a). Les spectres obtenus aprés correction sont présentés en figure V.12.c. L'intensité du
seuil de I'azote au voisinage de 400 eV (§ 4.1.1) varie en fonction de la distance d’acquisition, elle

montre deux minima, I'un vers 0 et I'autre vers 12 nm correspondant aux couches TiAl. Cependant,
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ces deux minima ne sont pas nuls, ils montrent la présence d’azote dans la couche métallique (figure

V.12.b). Plusieurs raisons peuvent expliquer I'origine d’azote dans la couche métallique :

- Re-dépot d’azote occasionné durant la préparation de la lame mince.
- Phénomene d’interdiffusion.
- L'utilisation de conditions de dép6t non adaptées qui ne favorise pas la décontamination en

N, de I’enceinte lors du dépo6t de la couche TiAl.

La derniére raison semble peu probable, car on observe aussi la présence d’un seuil attribué a I'azote
dans la sous-couche métallique. Les conditions d’élaboration employées lors du dépo6t de la sous-
couche métallique garantissent une grande pureté et I'absence d’azote en son sein. Cette présence
d’azote dans la sous-couche peut s’expliquer soit par un phénomeéne de re-dép6t durant Ia

préparation de la lame mince, soit par un phénomene d’interdiffusion.

L'épaisseur des couches (Ti,Al)N et TiAl a été estimée respectivement a 3,50 £ 0,25 nm et a
1,50 £ 0,25 nm avec une zone interfaciale d’environ 2,6 nm. L’épaisseur de l'interface entre la couche
céramique/métallique semble légérement plus grande (2,75 + 0,25 nm) que celle observée entre
métallique/céramique (2,50 + 0,25 nm), ce qui pourrait étre attribué a des cinétiques de réaction

(contamination, décontamination) différentes.

V.5. Usure

Les tests de frottement ont été réalisés sur des revétements de 2 um d’épaisseur déposés sur Si(100)
avec une charge normale appliquée de 80 mN. Les conditions expérimentales tels que la vitesse de
déplacement, le diameétre de la bille, le nombre de cycle sont présentés dans le chapitre Il (§ I1.8). Le
coefficient de friction des différents revétements multicouches varie peu. Il est de I'ordre de 0,2,

Iégérement supérieur a celui mesuré sur le ternaire Tigs4Alo46N avec 0,16.

Afin d’évaluer I'influence de la période sur I"'usure du film, I'observation du bout de la trace d’usure
par microscopie optique et le calcul du volume d’usure ont été réalisés. L'échantillon référence
Tios4Alo 46N (figure V.13.a) montre des débris repoussés en bout de trace. Aucun débris n’est observé
dans la trace ni en bord de trace. Le frottement répété sur les multicouches (A = 4 nm) (figure V.13.b)
et (A = 10 nm) (figure V.13.c) génére des débris de petites tailles agglomérés en bout de piste avec
quelques débris expulsés en bord de piste. Quelques stries d’abrasion sont observées a l'intérieur
des traces. Les images des multicouches (A = 16 nm) (figure V.13.d), (A = 24 nm) (figure V.13.e) et (A
=50nm) (figure V.13.f) révelent un nombre plus important de débris, dont la taille parait plus grande,
expulsés en bout et en bord de piste, ce qui atteste d’'un comportement plus fragile. De plus, un fort
endommagement a l'intérieur de la trace est observé par arrachement des couches.
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Figure V.13 : Image du bout de trace (a) TigssAlp46N ; (b) multicouche A=4 nm ; (c) multicouche A=10 nm ; (d) multicouche
A=16 nm ; (e) multicouche N\=24 nm ; (f) multicouche A=50 nm .

Le calcul du volume d’usure (figure V.14) montre que I'ensemble des multicouches ont un volume
d’usure supérieur au ternaire x = 0,46 (Vysure = 90 pm>). Le volume d’usure minimum est observé pour
la multicouche (A = 10 nm). Le volume d’usure augmente trés rapidement d’un facteur 7 entre
(A =10 nm) et (A = 24 nm). Dans notre cas, la diminution de la résistance a 'usure des films avec la
période pourrait en partie s’expliquer par la diminution du nombre d’interfaces contenues dans le
film avec I'augmentation de la période, car on reste a épaisseur de film constante. En effet, la
multiplication du nombre d’interfaces joue le réle d’amortisseur en absorbant I'énergie de la
sollicitation [17]. Cependant, la multicouche (A = 4 nm) qui correspond a la plus faible période
montre un volume d’usure supérieur a la multitouche (A = 10 nm). Ce comportement inattendu peut

s’expliquer par une forte rugosité interfaciale.
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Figure V.14 : Evolution du volume d’usure des multicouches TiAIN/TiAl en fonction de leur périodicité.

Lorsque la période augmente, I'observation de la trace d’'usure montre une augmentation de
I’endommagement a l'intérieur de la trace, surement par arrachement des couches. Ce phénoméne

pourrait provenir des contraintes en cisaillement conduisant a la délamination entre les couches.

V.7. Conclusion

Ce chapitre présente quelques résultats sur la microstructure de multicouches (Ti,Al)N/TiAl élaborées
par RGPP, ainsi que leurs propriétés a I'usure en fonction de leur période. La technique d’élaboration
par pulvérisation réactive a signal de commande cyclique (RGPP) a permis de réaliser des

multicouches reproductibles et homogenes au cours de la croissance du film.

L'analyse DRX montre une direction de croissance suivant [111] pour I'ensemble des multicouches,
hormis A = 4 nm, avec des interférences typiques d’une architecture multicouche pour les films de
périodicité intermédiaire (A = 10, 16, 24 nm). La plus faible période (A = 4 nm) révéle un important
phénoméne d’interdiffusion, qui est courant pour des valeurs de période faible. La diminution de la
résistance a I'usure des multicouches lorsque la période augmente est due a la variation du nombre
d‘interfaces contenues dans le film. Le revétement multicouche A = 10 nm montre la meilleure

résistance a l'usure.

L’analyse en MET de la multicouche (A= 10 nm) montre une forte texturation suivant la direction de
croissance [111] en accord avec la DRX et la présence d’une croissance colonnaire. Aucune relation
d’épitaxie entre les couches n’a été observée. La zone d’interdiffusion évaluée par EELS est assez

importante avec une épaisseur d’environ 2,6 nm.
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Ce chapitre a permis de confirmer la faisabilité de réaliser des multicouches de nitrures métalliques
par RGPP en faisant varier le débit d’azote. De nombreux ajustements du procédé et des

caractérisations complémentaires doivent étre envisagées.
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Conclusion

L'objectif de mon travail de thése a été la préparation par pulvérisation réactive magnétron de
revétements Ti, , Al,N dont j'ai fait la caractérisation structurale et micro tribologique. Une partie
importante de ce travail a consisté a étudier I'influence du type de cible sur les propriétés des films a
différentes échelles avec un intérét particulier pour les films dont la composition est au voisinage de
la transition structurale (cfc/hcp). Dans le but de mieux comprendre les mécanismes de croissance et
de changement structural, j’ai étudié plus spécifiquement par spectroscopie, I'ordre local des films
en m’intéressant a la région du pré-seuil. L'originalité de ce travail repose, d’'une part, sur la grande
variété des techniques utilisées, et d’autre part, sur l'utilisation de techniques sophistiquées telles
que la spectroscopie d’absorption et la diffraction anomale des rayons X réalisées sur grand

instrument.

Bilan des résultats

L'analyse structurale a l'aide des différentes méthodes d’investigation a mis en évidence une
structure complexe des films Ti, Al,N. Quel que soit le type de cible utilisée, I'analyse DRX montre
que I'ajout d’Al au binaire TiN qui cristallise suivant [200]c conduit a une croissance compétitive du
film entre les domaines (200)c et (111)c. Le nombre de domaines (111)c tend a augmenter jusqu’a
|"apparition de la phase hcp. L’évolution des paramétres de maille cubique s’apparente a une loi de
Vegard et montre l|'existence de contraintes résiduelles en compression dans les films. Pour
Tigs4Alg 46N, les analyses DRX, DANES et XANES montrent que les domaines (111)c présentent un
meilleur ordre a longue et courte distance avec un parametre de maille plus faible que les domaines
(200)c. La diffraction anomale a montré de fortes distorsions a I'ordre local dans les domaines (200)c
pouvant étre occasionnées par l'incorporation d’'un plus grand nombre d’atomes d’Al dans ces
domaines. Au voisinage de la zone de transition x = 0,6, la coexistence des deux réseaux (cfc et hcp)
s’observe avec une diminution de la taille des cristallites. La diffraction des électrons réalisée en MET
sur Tip3sAloe:N montre que les domaines (111)c semblent favoriser I’apparition de la structure hcp
suivant la direction de croissance [002]h, en raison d’une relation d’orientation entre ces deux
réseaux. Pour les films riches en Al, la structure est hexagonale avec une texture fibrillaire [002]h et

une taille des cristallites importante.

En couplant les résultats de ce travail avec la bibliographie notamment avec les études antérieures
réalisées par I'équipe, un modele morphologique des cristallises contenues dans le film est proposé

(figure VI.1). Ce modeéle ne fait pas état de la structure colonnaire, mais représente I’évolution de la
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taille et de I'orientation des cristallites qui composent les colonnes en fonction de la composition du

film. Ce modele n’est valable que dans des conditions d’élaboration proches des noétres.

— Ti, ALN —

T| N 0<x<0,6
w [200]c [200]c [111])c
croissance: [111]c [002]h

0,7<

x<1 AN

[002]h [002]h
Précipités TiN-c

Figure VI.1 : Modéle morphologique.

L'étude du comportement tribologique des échantillons a montré que les films riches en Ti ont une

meilleure résistance a l'usure que ceux riches en Al en raison d’'une meilleure résistance a la

fissuration. Pour les films présentant une structure cubique on remarque que le nombre de sillons

d’abrasion augmente lorsque le nombre de domaines (111)c augmente par rapport a celui de (200)c.

Les domaines (111)c favorisent la création de sillons d’abrasion en raison d’un enrichissement

préférentiel en atomes de Ti de ces domaines, TiN ayant une plus grande dureté qu’AIN.

Cependant, le type de cible utilisés, compartimentées ou
frittées engendre des différences sur les propriétés des
films. La DRX montre que les films issus de cibles frittées
présentent des colonnes de plus petits diameétres,
composées de plus petites cristallites orientées
aléatoirement par rapport a ceux élaborés a partir des
cibles compartimentées. La figure VI.2 représente les
spectres XANES au seuil K du Ti réalisés sur les films issus
des cibles frittées et compartimentées. Les spectres XANES
et EELS ont mis en évidence que les films déposés a partir
de cibles frittées incorporent plus d’Al en réseau cfc que
ceux élaborés a partir de cibles compartimentées.
L’'ensemble des propriétés micro- et nano structurale est a
I'origine d’un meilleur comportement tribologique des

films issus de cibles frittées. Les plus petites cristallites, mal

Intensité (u.a)

Cibles compartimentées
Cibles frittees

T T IRARRRERERS |

Position du
pré-seuil

4971.5 eV

4970.5 eV

4969.4 eV

4970.2 eV

4969.3 eV
| 1 1 1 o
4960 4970 4980 4990 5000 5010
Energie (eV)
Figure VI.2 : Spectres XANES

organisées et la meilleure substitution de Ti par Al en réseau cubique générent une meilleure

résistance a la fissuration, car ils entravent l'initiation et la

propagation de fissures dans le
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revétement (nanocomposite). C'est pourquoi, ces films ont un meilleur comportement a l'usure

notamment la composition x = 0,46.

Dans le chapitre V, j'ai montré qu’il était possible d’élaborer des multicouches en utilisant une seule
cible et en pulsant le gaz réactif a I'aide de la technique de pulvérisation réactive a signal de
commande cyclique (reactive gas pulsing process RGPP). Les premiers résultats obtenus sur la
microstructure et le comportement tribologique des multicouches Tigs4Alo 46N/Tio,s4Alg 46 Montre que
la diminution de la super-période conduit a l'augmentation de la résistance a |'usure des

revétements.

Perspectives

L'utilisation de sources de dép6t PVD faciles a mettre en ceuvre telles que les cibles frittées est une
solution intéressante pour I'amélioration des performances mécaniques des revétements de

protection (Ti,Al)N en les dotant d’'une nanostructure complexe.

Dans une volonté d’améliorer constamment les performances mécaniques de ces revétements, une
stratégie de structuration contrélée a différentes échelles peut étre envisageable pour le futur en
couplant la nano-structure des couches (Ti,Al)N (nano-composite) avec I'alternance de couches de
différents matériaux via la technique d’élaboration par pulvérisation réactive a signal de commande
cyclique (RGPP). La technique RGPP permet de réaliser des multicouches reproductibles et
homogenes. Dans cette these, seule la périodicité des multicouches a été analysée. Il serait
envisageable par la suite de faire varier d’autres parametres d’élaboration tels que le rapport

cyclique, la forme du signal de commande,...
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ANNEXE 1

Calcul des angles entre les plans du réseau cubique

=>» Vecteurs fondamentaux du réseau cubique direct :

§

=> Vecteurs fondamentaux du réseau réciproque :

=t pofd g
a.bac a.bac a.bac
1/a . 0 . 0
A=<0) Bz(ua c:(o)
0 0 1/a
=>» Vecteur du réseau réciproque G dans I'espace de Fourier : G=hA+kB+1C

. (Va _ . (Y/a _ . (2]a
G111 = <1/a> G100 = < 0 ) G20 = (2/61)
1/a 0 0

Angle entre les plans (111) et (100) :

1/a\ (1/a
e (605
B = arccos M = arccos Mjas A0/ = arccos <L>
st [Grool J37@ 1/a J37a 1/a
Angle entre les plans (111) et (220) :
1/a\ /2/a
e[
B = arccos __Gu11-Gioo = arccos Mol 207 | arccos <L>
Gl I Gooll V3/a?.\[8/a? J3/a?.\/8]a?

B =54,74° entre (111) et (100)
B =35,26° entre (111) et (220)
B =70,53° entre (111) et (-111)

B =90° entre (111) et (-220)
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Calcul des angles entre les plans du réseau hexagonal

= Vecteurs fondamentaux du réseau hexagonal direct :

av3/2\ _ [—aV3/2 0
(o) 7-(o) o= ()
0 0 c

=>» Vecteurs fondamentaux du réseau réciproque :

A=t pofd g @b
a.bac a.bac a.bac
. [17aV3 . [-1/aV3\ 0
0 0 1/c
=>» Vecteur du réseau réciproque G dans I'espace de Fourier : G=hAd+kB+1C
0 1/aV3 1/aV3
Goor=| O Gior=| 1/a Gio2=| 1/a
1/c 1/c 2/c

Angle entre les plans (001) et (101) :

_ I/ <1§§_>'(1/c> \|: i/ \i
N B

I
GlOl' GOOI
—_—
Gox |- |Goon |

B = arccos

V4 + 3a? 1/C
aC\/§

Angle entre les plans (001) et (102) :

1/aV3 0
7))
2/c 1/c 2/c?
= arccos = arccos

2vV/c? + 3a? 2vVc? + 3a?
acV3’ ac\/3

S
GIOZ' 6001
—_
l|Gro2|- [|Goou |

B = arccos

B =90° entre (100) et (001)
B =61,57° entre (101) et (001)
B =42,73° entre (102) et (001)

B =31,62° entre (103) et (001)
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ANNEXE 2

Amincissement des films

1. Vue transverse

En général, les observations en section transverse permettent de donner des informations sur
I'interface (substrat/film), la périodicité d’une multicouche ou I’évolution de la structure du film en

fonction de I'épaisseur.

1.1. Collage sandwich

La préparation sandwich consiste a réaliser un collage face )‘,‘L/"f:
&

a face c6té dépot entre les deux morceaux du film

préalablement clivés par une résine époxyde (M. Bond

610), afin de former un sandwich

substrat/film/colle/film/substrat  (figure 1). Cela va

permettre de protéger les couches de surface pendant le |‘ Colle

w

processus d’amincissement. Apres disposition du sandwich
Figure 1 : Schéma représentant la découpe

dans une presse, celle-ci est placée dans I'étude pendant du sandwich en tranche.

2h a une température de 170°C afin de faire polymériser la colle. Par la suite, il est nécessaire de
tronconner le sandwich a une dimension plus faible pour permettre
un amincissement par la méthode tripode (biseau). Le tronconnage
est réalisé a I'aide d’une scie a fil vertical « Modéle W3242 » (figure
2). Le fil qui est tendu verticalement entre deux bobines repose sur
I’échantillon avec une tres faible force d’application pour limiter les

contraintes mécaniques. Le fil de coupe est en acier inoxydable sur

lequel des particules de diamant de diamétre compris entre 5 et 60

micrometres sont incrustées. Des tranches de 600 a 800um de

Figure 2 : Scie a fil « W3242 ». |argeur sont découpées_

1.2. Polissage mécanique

Nous réalisons par la suite le polissage de nos échantillons a I'aide d’une polisseuse « MultiPrep ™ »
(figure 3) qui permet la préparation de lame mince de fagon semi-automatique. Grace aux deux vis
micrométriques du porte-objet (roulis et tangage), il est possible d’ajuster précisément I'inclinaison
de I’échantillon par rapport au plan abrasif. Il est donc envisageable d’avoir un polissage paralléle ou
avec un angle d’incidence déterminé,.... Un indicateur numérique permet de quantifier I'enlevement

de matiére, qui peut étre contrdolé en temps réel. La vitesse de rotation, la charge appliquée ainsi que
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I'oscillation peuvent étre réglées. L'échantillon est fixé sur un support en pyrex (figure 4)

préalablement rectifié. Le collage de I’échantillon est réalisé avec une super glue sur une interface

(Si/film/colle/film/Si) tel que la direction de polissage soit paralléle a la ligne de colle du sandwich. De

Figure 3 : Polisseuse « MultiPrepTM ».

maniere générale, on admet que la profondeur dans laquelle
des dégats sont induits au cours du processus d’abrasion
mécanique peut étre trois fois supérieure a la taille du grain
de I'abrasif utilisé. Etant donné que nous avons utilisé une
scie a fil qui généere peu de défauts et des diameétres de grains
abrasifs pouvant atteindre 60 um, nous pouvons réaliser le
pré-polissage directement avec le disque de 15 um jusqu’a
une profondeur de 180 um. Ensuite, on diminue Ia
granulométrie des disques abrasifs aprés avoir atteint la

profondeur nécessaire pour éliminer les défauts liés au

disque précédant. Dans notre cas, nous avons utilisé des disques abrasifs contenant des grains de

carbure de silicium de granulométrie décroissante qui sont enchassés dans un support en PVC. Le

tableau ci-dessous (tableau 1) résume les vitesses de rotation

et la profondeur d’abrasion pour chaque taille de grain abrasif

utilisé. La profondeur totale d’abrasion de la premiere face
doit étre comprise entre 300 et 350 um. Il est important que
le polissoir rotatif soit propre ainsi que les disques abrasifs. De

plus, le déplacement de I'échantillon doit étre fait de fagon

réguliere en spirale de I'extérieur vers l'intérieur du disque

Figure 4 : Porte-objet « Bloc de pyrex ».

pour éviter d’endommager I'échantillon par des débris.

Taille du grain (um) Vitesse de rotation (tr/min) Profondeur min d’abrasion (um)
30 40 Dépend du mode de découpe
15 30 90
6 10 45
3 10 18
1 10 9
0,5 50 Jusqu’a poli miroir

Tableau 1 : Parametres de polissage en fonction de la granulométrie de I’abrasif.

Le polissage final est réalisé a I'aide d’un feutre sur lequel est imbibée une solution de silice

colloidale avec des grains de (0,025 a 0,05 um) de diameétre. Les grains ne sont pas fixes, mais ils sont

retenus par le feutre et permettent d’avoir une action plus douce sur la surface de I’échantillon et

éliminer toutes les rayures visibles. On suit la méme procédure pour le polissage de la seconde face

jusqu’a atteindre une épaisseur de 30-50 um. Pour le biseau, on utilise un disque de 3 um, et on

incline le plateau de 2° a I'aide des vis micrométriques. On polit jusqu’a I'apparition des franges
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d’interférence, puis on passe au disque de 1 um et 0,5 um afin d’éliminer les dernieres rayures.
L'origine des franges vient de la réflexion d’une partie de la lumiére incidente sur la face observée et
sur la face opposée qui ressortent par la face d’entrée. En raison de la différence de marche, les deux
faisceaux réfléchis sont déphasés et interférent entre eux. Ensuite, on fixe avec de la résine
époxydique I"échantillon sur une rondelle de cuivre de 3mm de diamétre de telle sorte que la partie

biseautée soit centrée sur la rondelle pour réaliser le bombardement ionique.

1.3.Bombardement ionique

Le mécanisme du bombardement ionique peut étre résumé par
I'interaction entre des particules ioniques et le matériau. En général,
on utilise des éléments donnant des ions a forte masse atomique.
Les ions sont créés sous vide a I'aide d’une décharge électrique qui
les accélére sous quelques keV (Argon) en un faisceau focalisé. Ce
faisceau est dirigé sur la surface a amincir, ou les ions pénétrent le
matériau jusqu’a frapper successivement différents atomes avec
une énergie suffisante pour les déplacer. Ces atomes qui sont

projetés dans le solide entrainent de nouvelles collisions (collisions

en cascade) qui provoquent un arrachement d’atomes de la surface.

Figure 5 : Precision ion polishing La vitesse d’amincissement dépend de |'énergie et de I'angle
system GATAN.

d’incidence des ions, de la densité électronique du faisceau, des

masses relatives de [I'échantillon a amincir et de la structure cristalline de ce dernier.
L’amincissement par bombardement ionique est réalisé a
I'aide du systéme « Precision lon Polishing System Faisceaux d’ions

¢ Dessus

GATAN » (figure 5). Ce dispositif est équipé d’une ,
4-5° | f Lame mince

chambre sous vide permettant de travailler dans un vide Rondelle
de 10*-10” Pa et de deux canons a ions classiques (effet
Penning).La rondelle est disposée sur le porte-objet de

I"appareil de sorte que I'échantillon biseau soit centré sur Figure 6 : Schéma illustrant le bombardement

le faisceau d’ions. Les deux faces de I’échantillon sont ionique de la lame mince.

bombardées en utilisant une rotation sectorielle simple, sans attaquer la zone mince de front, mais
par 'arriere ou perpendiculairement a la ligne de colle du sandwich. On utilisera un angle de4a5"°
par rapport au plan de I’échantillon pour la surface de dessus et un angle de 7 a 8° pour la surface de
dessous (figure 6). L’angle est plus important pour ce dernier pour limiter I'abrasion de la rondelle.

Une tension d’accélération de 5keV a été utilisée.
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2. Vue plane

Ce procédé d’amincissement permet d’obtenir une vue plane en passant par le bombardement
ionique. La premiére étape consiste a découper un disque de 3 mm de diametre a partir d’'un
échantillon brute. Cette nouvelle géométrie circulaire va permettre de limiter la redéposition durant

le bombardement ionique.

2.1. Carottage

Dans notre cas de figure, la découpe du disque est réalisée a
I'aide d’une carotteuse a ultrason «Model 601 TPC-Tool
Ultrasonic Cutter» (figure 7) . Cette technique consiste a
prélever avec un trépan a ultrason un échantillon de faible
dimension a partir d’'un échantillon brute, afin de faciliter son
amincissement. Cette méthode utilise un générateur a
ultrasons pour mettre en vibration un axe métallique. Celui-ci

porte en son extrémité un outil de découpe creux mis en

vibration latérale avec une tres faible amplitude. Un Figure 7 : Carotteuse & ultrason « 601

. ) n ) ) TPC-Tool ultrasonic cutter »
lubrifiant avec de I'abrasif est utilisé entre I'outil et I'objet.
L'abrasif constitué de grains de matériaux plus durs que I’échantillon va le découper avec précision.
Cette technique est rapide, elle permet de produire en une seule opération un échantillon de la
forme et de la dimension souhaitées. De plus, les dégats mécaniques sont faibles et les risques
thermiques inexistant. Cependant, I'inconvénient majeur est que cette technique ne peut étre

utilisée sur des matériaux ductiles ou tres fragiles. Nous avons utilisé un trépan circulaire d’un

diametre de 3 mm avec une poudre abrasive de carbure de bore.

2.2. Polissage mécanique.

Le polissage mécanique va permettre de diminuer I'épaisseur des disques pour limiter le temps de
bombardement ionique. On utilise la polisseuse « MultiPrep ™ » en mode face paralléle. On vient
disposer le disque sur le plot en pyrex, que I'on colle c6té dépot. On polit le disque jusqu’a obtenir

une épaisseur finale compris entre 30 et 50 um.
2.3. Bombardement ionique.

Le disque est disposé sur le porte-objet de fagcon a n’avoir aucun jour entre I'échantillon et le plot
pour limiter au maximum la redéposition. L’échantillon est fixé sur le porte-objet coté dépot.
Contrairement a la cross-section, une seule face de I’échantillon sera bombardée (coté Si) en utilisant
une rotation sectorielle simple et un angle de 4 a 5 ° par rapport au plan de I’échantillon avec une

tension d’accélération de 5 keV.
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3. Artefacts de préparation

L'abrasion mécanique intervient dans le domaine de la déformation plastique, ce qui peut créer de
nombreux défauts au sein du matériau (écrouissage, dislocation, création de fissure,...). Ce type de
préparation peut aussi induire une modification chimique par pollution, transport de matiere ou
diffusion d’espéces. Dans le cas du le bombardement ionique, I'implantation d’ions, la création de
zone amorphe, 'augmentation de la rugosité et un changement de stoechiométrie ou de phase a

cause de la température peuvent étre observés.
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ANNEXE 3

Traitement des oscillations EXAFS

Les oscillations X(E) observées dans la région EXAFS 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 I'atome
excité. L'extraction des oscillations nécessite I'application de la formule suivante au spectre

expérimental:

_ HE)—ko(E)
x(E) to(E) Fa-d

u(E) : Coefficient d’absorption mesuré
1o (E) : Absorption atomique pour un atome sans environnement (absorption atomique).
X(E) : Partie oscillantes du spectre EXAFS.

L'onde associée au photoélectron est émise dans le solide, une partie de cette onde est diffusée par
les atomes voisins et interfére avec I'onde émise. Ainsi, I'état final dépend du résultat de ces
interférences, est fonction du vecteur d’onde k du photoélectron, qui est lié a I’énergie E du photon
incident. Pour relier y(E) aux paramétres structuraux, il est nécessaire de convertir I'énergie en

vecteur d’'onde du photoélectron a I'aide de la relation:

_ ’Zme(E—E )
k =2m TO Eq.2

E : L’énergie du photon incident.
E, : L’énergie du seuil d’absorption.
m, : Masse de I'électron.

h : Constante de Planck.

Le calcul de la partie oscillante, dans I'hypothése de phénomeéne de diffusion simple et de
rétrodiffusion, selon I'approximation de I'onde plane et pour une distribution gaussienne des atomes
voisins autour de I'atome central, donne la formule de I'EXAFS (Eqg. 3) qui explicite les informations
cristallographiques contenues dans les oscillations. Les atomes voisins de I'atome absorbeur sont
modélisés par des couches sphériques successives (1,2,...,7) situées a des distances Ry, R,...Rj,

chacune d’entre elles étant peuplée par Ni atomes :

x(k) = =82 Zi% |f: (k, T, R;)|. e ~2Ri/A(K) g—2k?0] sin(2kR; + @;(k, R}))) Eq.3
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Facteur de phase :

- (2kR:+j(k)) : Déphasage total subi par le photoélectron au cours d’un aller-retour entre I'atome
absorbeur et un atome voisin. Ce terme inclut le parcours du photoélectron entre les deux
atomes, et les déphasages dus a la rétrodiffusion sur le diffuseur et a la traversée du potentiel
de I'atome central.

Facteur d’amplitude :

- |fitk, m, R;)| : Amplitude de rétrodiffusion des atomes voisins i.

- 5,:Facteur d’'amplitude prenant en compte les excitations multiples.

- exp(-2Ri/A(k)) : Terme d’amortissement d{ au libre parcours moyen A du photoélectron.

- exp(-k*c?) : Terme d’amortissement des oscillations de type Debye-Waller, rendant compte du
désordre statique et de I'agitation thermique (o : écart quadratique moyen par rapport a la
position de I'latome).

- N,-*: Nombre effectif d’atomes 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 I'angle
o; entre la direction de polarisation du faisceau incident et la direction de la liaison avec I'atome

central :

N/ =3 Z?’;l cos? a]-i Eq.4
Dans le cas d’échantillons polycristallins, ce terme se réduit a la valeur moyenne, soit N;, le nombre
d’atomes voisins diffuseurs a la distance R;. Les oscillations EXAFS sont déterminées par des
parametres cristallographiques (R, N, o;) et des paramétres électroniques (|fik, r, R})|, @i(k, Ri), A(k)).
Ces derniers parametres sont généralement tirés de la littérature ou calculés a partir de systeme de
référence. Une procédure de traitement des spectres expérimentaux permet d’extraire les

parametres cristallographiques en réalisant une transformée de Fourier (TF) des oscillations.

F(R) = \/%f:;’zz" an(k) e2ikR . Eq.5
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ANNEXES
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Figure 1 : Exemple de traitement des données enregistrées au seuil K de Ti a I'aide du logiciel ATHENA pour la composition TigssAlo46N ; (a)
spectre x(k) EXAFS ; (b) amplitude de la TF du spectre EXAFS calculée dans une fenétre comprise entre 3,6 et 10 A.

Ainsi, on passe de l'espace en vecteur d’'onde k (Figure 1.a) a la distribution radiale des atomes
voisins de I'atome absorbeur (Figure 1.b). En ce qui concerne x(k), les oscillations s’amortissent
rapidement pour des grandes valeurs de k. Si I'on souhaite augmenter I'intensité de la fonction y(k), il
est possible de la multiplier par un facteur k”. Un fenétrage est réalisé sur la pseudo-fonction de
distribution radiale (Figure 1.b) pour éliminer les pics secondaires et amplifier les pics principaux
(zone d’intérét) de telle sorte a réduire les effets de bords. Il est possible de déterminer les
parameétres structuraux en modélisant les oscillations du spectre expérimental a I'aide d’un logiciel
d’ajustement. Nous avons utilisé le logiciel IFEFFIT, en particulier le programme ATHENA, qui prend

en compte la diffusion multiple et permet I'ajustement du signal EXAFS dans I'espace des R et des k.
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