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Introduction générale

A ce jour, les films minces métalliques constituent un large champ d’investigation
en science de la matiere, que ce soit en recherche académique ou bien industrielle.
L’explosion de la quantité de composants 2D dans notre quotidien en est une preuve
irréfutable. En effet, ces films minces présentent des propriétés tres variées et se trouvent
étre des composants phares dans beaucoup de domaines d’application : microélectronique,
optoélectronique, spintronique, aéronautique, secteur médical, énergie renouvelable, etc.
En quelques mots, ils sont devenus incontournables de par les excellentes propriétés que
leur confére leur dimensionnalité (dans ce cas, leur faible épaisseur). En effet, il n’est
pas rare qu’'un film mince possede de meilleures propriétés physiques que son homologue

massif.

Les propriétés de ces films, qu’elles soient de type électrique, optique, catalytique,
magnétique, etc. sont strictement corrélées a la microstructure de ces derniers. Les
industriels et la recherche académique s’attardent alors sur un nouveau champ d’inves-
tigation : le contrdle et la modulation complete des propriétés microstructurales des
films (phase et orientation cristalline, taille des grains, densité, rugosité, défauts, etc).
Cette maitrise aura alors pour objectif une optimisation des propriétés physiques du
film mince selon sa fonction pré-définie. Il est important de noter que l’ensemble des
caractéristiques du film sont pré-déterminées par le mode de croissance développé et

donc par les mécanismes élémentaires prenant place en surface et en volume lors de celle-ci.

Le controle de la microstructure et de la morphologie des films va donc passer par une
optimisation des processus d’élaboration du film, ce qui nécessite une compréhension fine

et détaillée de la technique de fabrication utilisée. Parmi les techniques PVD (Physical

bt
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Vapor Deposition) les plus employées sont : I’évaporation thermique et la pulvérisation
cathodique. Ces deux techniques se basent sur la génération d’un flux, composé d’especes
en phase gazeuse de l’élément constituant le film mince, venant se condenser sur
un substrat a revétir. La différence non négligeable entre les deux techniques est la
distribution énergétique et angulaire des especes en phase gazeuse. On s’intéressera plus
particulierement dans ce manuscrit a la pulvérisation magnétron, technique reconnue
pour la formation de films minces relativement compacts. Cette technique met en jeu
des especes énergétiques en cours de croissance de par le processus de génération de flux,

rendant d’autant plus complexe la compréhension des processus de croissance.

La présence de ces especes énergétiques et la densification des films ménent a une
problématique tres répandue dans la communauté des films minces : le contrdle de
la contrainte résiduelle. En effet, les défauts générés en cours de croissance et les
processus liés au mode de croissance adopté par le film peuvent générer des contraintes
impressionnantes au sein du film pouvant atteindre l'ordre de plusieurs GPa. Ces
contraintes résiduelles, conséquences directes des parametres de dépot utilisés, peuvent
drastiquement réduire la durée de vie du film par des mécanismes de délamination,
gonflement, cloquage, fissuration, etc. Ceci n’est pas réellement souhaitable en termes
d’économie et d’écologie. Cependant, la contrainte développée peut-étre également source
de nouvelles propriétés bénéfiques pour les films : croissance de grains, changement
de texture, magnétoélasticité. Ainsi, tout est une question de maitriser le niveau de

contrainte.

La manipulation de la microstructure et de la morphologie des films va donc passer
par une optimisation des parametres de dépot permettant d’obtenir le film mince aux
propriétés désirées et aux contraintes résiduelles maitrisées. Afin de choisir au mieux ces
parametres (pression, vitesse de dépot, température, etc.), connaitre la corrélation entre
les parametres de dépot et leur influence sur les processus prenant place en cours de

croissance est indispensable.

L’utilisation d’outils de diagnostics in situ et en temps réel lors de 1’élaboration
des films permet un suivi précis et détaillé des mécanismes prenant place en cours
de croissance. En effet, ces techniques présentent une excellente sensibilité a 1’échelle
sub-nanométrique. Parmi ces mesures on peut citer : mesure de contrainte, de résistivité,
de réflectivité, de diffraction des rayons X, d’ellipsométrie, etc. Différentes mesures,
qui, couplées ensemble, permettent d’obtenir un historique complet de la dynamique de

croissance du film.
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Le mesure de courbure donnant acces a la contrainte générée en cours de croissance,
a déja prouvé sa pertinence lors d’une précédente étude réalisée au sein de ’équipe lors
de la these de A. Fillon [1]. Son utilisation a permis une étude complete des systemes
Mo;_,Si, et a fourni des informations pertinentes sur la relation existante entre la
dynamique de croissance et les propriétés physiques des films. Dans un second temps, le
couplage de cette technique a un dispositif de résistivité [2] a ouvert la voie a& un champ
d’étude plus large : I'influence de la mobilité des especes en surface sur la dynamique
de croissance. Ce couplage ainsi qu'une caractérisation ex situ précise a permis de
lever des verrous scientifiques existants sur les différents stades caractéristiques des
modes de croissance 3D (forte mobilité) et 2D (faible mobilité). Cependant, I’approche
expérimentale permet difficilement 'identification des mécanismes atomistiques prenant
place en surface pendant la croissance. Les outils numériques sont alors une aide précieuse
pour compléter ces études, tels que les codes de dynamique moléculaire (DM) et de
Monte Carlo cinétique (kMC) permettant des simulations depuis 1’échelle atomique

jusqu’a ’échelle (nano-)micrométrique.

Ainsi le couplage modélisation et suivi in situ constitue une approche multi-échelle
originale qui sera utilisée tout au long de ce manuscrit. Les phénomenes de croissance ainsi
que les différents stades caractéristiques du mode adopté, et ce quel que soit le matériau
déposé, pourront étre identifiés. En effet, la mesure de courbure, permettant un suivi
des contraintes, identifie certains mécanismes typiques de croissance (formation d’ilots,
coalescence, continuité, etc.). La mesure de résistivité quant a elle, par la détection d'un
chemin de conduction, indique un autre stade particulier de croissance : la percolation. On
note également que cette mesure expérimentale est sensible au changement de phase cris-
talline pouvant survenir en cours de croissance. La réflectivité et la diffraction des rayons
X viennent compléter ce dernier point par une identification des phases en présence, de la
texture et de la rugosité de surface. Cette derniere propriété des films minces est également
examinée par réflectivité optique. Enfin, une simulation kMC, modélisant des systemes
depuis les premiers atomes déposés vers une structure micrométrique, fournit un diagnos-

tic des mécanismes élémentaires prenant place a 1’échelle atomique en cours de croissance.

Le chapitre I donnera les concepts fondamentaux de la croissance des films minces
et fera état des travaux phares et ayant inspiré les études présentées par la suite. La
méthodologie mise en place tout au long de ce manuscrit sera détaillée au chapitre 11
pour la partie expérimentale et en chapitre III pour la partie modélisation numérique.

L’accent sera mis sur le couplage in situ et sur le développement d'un code de Monte

7
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Carlo cinétique spécifiquement adapté au cas de croissance par pulvérisation magnétron.

La dynamique de croissance d’un métal de forte mobilité, le Cu, sera exposée dans
le Chapitre IV, depuis les premiers stades de croissance jusqu’au stade post-continuité.
L’influence de la cinétique de croissance sera investiguée par un controle des parametres
de dépdt que sont la vitesse de dépot et ’énergie des especes. L’interdépendance entre
cinétique de croissance, microstructure et contrainte développée sera mise en exergue par

le biais de mesures in situ et de simulations kMC.

Une nouvelle voie de controle des propriétés des films minces métalliques, s’appuyant
sur des effets d’alliage et d’interface, fera 1’objet du chapitre V. Les effets chimiques
seront étudiés comparativement dans les systemes Cu/Ge (co-dépot et effet d’interface)
et Ag/Ge (effet d’interface). L’influence sur les mécanismes de croissance et les micro-
structures de I'énergie d’interface, de la réactivité chimique et de la ségrégation du Ge

sera exposée.

Enfin, le chapitre VI présentera les différents processus de croissance d’un métal
de faible mobilité, le W, sur Si amorphe. La compétition de phase entre W, (phase
d’équilibre, CC) et Wz (Al15) ainsi que le contréle du phénomene de cristallisation
seront les problématiques de ce chapitre. A cet égard, une approche originale, couplant
la mesure de courbure et la diffraction des rayons X sous faisceau synchrotron a été mise

€n occuvre.
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Chapitre I. Etat de I’art

On exposera dans ce chapitre un bref état de 'art des connaissances acquises ces
dernieres années sur la croissance des films minces métalliques et le développement des
contraintes. La croissance de ces films et la corrélation avec leurs propriétés microstructu-
rales ont été largement étudiées. Si certains mécanismes sont bien connus, d’autres restent
sujets a controverse. Le but de ce chapitre n’est pas de dresser un état de I'art exhaustif
mais de donner au lecteur les bases nécessaires a la bonne compréhension et discussion

des résultats obtenus dans le cadre de cette these.

I.1 La croissance des films minces métalliques :
mécanismes mis en jeu et évolution des

contraintes

Dans le cas de la croissance de films minces par dépdt en phase vapeur (PVD, physical
vapor deposition), le principe d’élaboration d’un film mince est relativement simple [3].
Le dépdt du film mince est constitué de trois grandes étapes : i) formation d’une vapeur
d’atomes a partir d’un massif du matériau a faire croitre (la source), ii) transport de la
vapeur dans 'enceinte et iii) condensation de cette vapeur sur le substrat a revétir. La
génération d'un gaz d’atomes du matériau a déposer peut se réaliser de diverses facons
(évaporation, pulvérisation par faisceaux d’ions, pulvérisation magnétron, etc.) et dans ce
cas les mécanismes atomistiques au niveau de la source menant a I’'obtention du gaz vont
différer d’une technique a l'autre. La condensation du film métallique sur le substrat,
quant & elle, fera intervenir des mécanismes élémentaires communs pour l’ensemble des

techniques de dépot (voir figure I.1).

Figure. 1.1 — Schéma descriptif des différents mécanismes physiques pouvant avoir lieu lors de
la condensation d’'un flux d’atomes sur une surface solide.

On peut citer :

e l'adsorption des atomes en surface (1)

e la migration en surface (2a) et la diffusion vers les bords d’ilots (2b)
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la nucléation d’ilots (3)

la diffusion vers les bords de marche (4)

la coalescence d'ilots (5)

I'incorporation d’atomes en subsurface (6)

désorption des atomes de surface (7)

On précise tout de méme que le mécanisme (6) est un mécanisme qui peut se produire

dans le cas de flux énergétiques tels que ceux générés lors de la pulvérisation magnétron.

Les mécanismes prenant place au cours de la croissance vont alors dépendre de
trois principaux facteurs : parametres de dépot, interactions film-substrat et mobilité
de I'élément déposé. Selon les conditions de dépot choisies et selon le type de matériau

constituant le film, le mode de croissance peut étre completement différent.

I.1.1 Différents modes de croissance, éléments de faible et de

forte mobilité

De manieére simple et assez générale, on peut différencier trois modes de croissance
bien distincts en utilisant dans un premier temps le critére de Bauer [4]. Nous verrons
par la suite que la prédiction du mode de croissance nécessite plus de finesse et de

connaissance du systéme.

Le critére de Bauer est une approche purement thermodynamique qui prédit le mode
de croissance d’un film mince en tenant compte uniquement des interactions film-substrat.
Ainsi, par une comparaison simple des énergies de surface du film (), du substrat (v;)
et de l'interface (7;) mises en jeu, on peut prédire différents modes de croissance selon les

criteres suivants :

Figure. 1.2 — Schéma de la croissance en ilots jusqu’a la coalescence dans le cas ol v; +7v¢ > 7s.

® v + v > 75 : d'un point de vue thermodynamique, il est plus favorable de
maximiser les surfaces libres du substrat et du film au détriment d’interactions
film-substrat. La croissance adoptée est alors en ilots, appelée croissance 3D ou

encore Volmer-Weber (VW). Il en résulte en début de croissance une nucléation
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importante d’ilots isolés sur le substrat, qui vont par la suite grossir puis coalescer

pour former un film continu (figure 1.2).

—————»_

Figure. 1.3 — Schéma de la croissance couche par couche dans le cas ot v; +7v < 7s.

® 7+ < s : cette fois-ci, il est plus favorable thermodynamiquement de maximiser
les interactions film-substrat en minimisant les surfaces libres de ce dernier. Le film
va alors mouiller la surface, la croissance sera ainsi couche par couche selon un

mode 2D aussi appelé Frank-Van Der Merwe (figure 1.3).

———_—»m

Figure. 1.4 — Schéma de la croissance de type Stranski-Krastanov dans le cas ot v; +7¢ >~ s

® 7, +7r ~ 7, : dans ce cas intermédiaire, le systeme adoptera un mode de crois-
sance mixte. En effet, le matériau a déposer va tout d’abord mouiller la surface
(impose donc un coefficient de mouillage ¢ négatif en début de croissance) jusqu’a
I'obtention d'une monocouche continue puis une croissance en ilots apparaitra.
Ce troisieme mode est un mode de transition 2D-3D qui a pour nom le mode

Stranski-Krastanov (figure 1.4).

Cette description des modes de croissance n’a de sens que dans le cas de systémes a
I’équilibre thermodynamique, sans interdiffusion a 'interface, pour des substrats exempts
de défauts de surface et en négligeant toute influence de la cristallographie du substrat
(on ne tient pas compte des relations d’épitaxie possibles). Or, dans la majorité des cas,
les dépots PVD ont lieu hors équilibre thermodynamique sur des substrats présentant
des défauts a la surface (lacune, atomes/molécules adsorbés, présence de marches et
d’ilots, etc.). De plus, il est connu que les parametres de dépdt peuvent modifier les
mécanismes de croissance voire méme, dans certains cas, changer completement le
mode adopté par le systéeme. Parmi ces parametres de dépot nous pouvons citer : la
pression dans I'enceinte et la tension de polarisation! (modifient I'énergie des especes),

la vitesse de dépot, la température du substrat (modifie la mobilité des especes en surface).

1. Tension appliquée au substrat, également appelée bias, permettant d’accélerer les especes ionisées
dans la chambre jusqu’au substrat.
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I.1.2 Diagramme de zones : prédiction microstructurale et limi-

tation

Si I'ensemble de ces facteurs jouent un rdle important sur le mode de croissance
adopté, I'impact en est tout aussi important sur les microstructures développées. En
effet, les propriétés microstructurales et morphologiques sont étroitement corrélées au
mode de croissance adopté. Cependant, I'interdépendance de ces facteurs rend difficile
une prédiction parfaite des propriétés des films selon les systemes étudiés. A cet égard,
Anders généralise dans un diagramme de zones les différents types de microstructure
développés en fonction de T, température généralisée, correspondant au ratio des
températures 1), = % (avec T, la température du substrat, T la température de fusion
du métal et T}, ratio sans unité communément appelé température homologue), ajustée
d’un facteur correctif prenant en compte l'énergie potentielle des atomes arrivant en
surface, et de E*, traduisant les déplacements et 1’échauffement thermique causés par
I'énergie cinétique des particules [5]. Ses travaux sont basés sur différents diagrammes de
zones déja proposés auparavant par Movchan et Demchishin [6], Barna et Adamikn [7],

Thornton [8], Messier [9] Mausbach [10] et Mahieu [11] (liste non exhaustive).

Ce diagramme de zones (figure 1.5) met en évidence différents domaines :

e Zone 1 : Cette zone correspond a des températures homologues faibles et/ou des
dépdts de faible énergie. Ainsi les mécanismes de diffusion en surface et en volume
sont absents ou alors tres peu activés. Ceci engendre un taux de nucléation élevé
menant a des films amorphes, mal cristallisés, poreux et nanocolonnaires avec une
forte densité de défauts en volume (dislocations, joints de grains sous denses). La
limite de cette zone est définie par des conditions de dépdt (énergie et /ou T},) activant
uniquement les mécanismes de diffusion de surface et permettant ainsi la croissance

de films colonnaires denses et facettés en surface.

e Zone T : Les mécanismes de diffusion en surface et intra-grains sont activés. Les
films sont denses et souvent facettés. Les joints de grains sont denses cette fois-ci.
Les colonnes présentent alors une forme de “V” avec des grains plus larges a la

surface qu’a l'interface avec le substrat.

e Zone 2 : Les mécanismes de diffusion en volume sont activés a leur tour. Les joints de
grains deviennent alors mobiles. Les grains sont colonnaires et de taille homogene.
La taille latérale des grains augmente avec 'augmentation de la température. Le film

obtenu est alors texturé, la croissance des plans denses étant largement favorisée.
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e Zone 3 : S'ajoute a la diffusion de surface et de volume ’annihilation des défauts aux
surfaces et aux joints de grains. Des phénomenes de ségrégation peuvent également
apparaitre. Les grains obtenus sont alors équiaxes et de taille plus importante que

dans les zones précédentes.

recrystallized grain structure

zone T
> fine-grained,
region not A t* zone 1 ; ehAsh / nanocrystalline,
accessible X with preferred

orientation

0.1

~J

porous,
tapered crystallites
separated by voids,

1
tensile stress densly packed

fibrous grains

transition from tensile (low E*) to

compressive stress (high £*) line separating

net deposition

region of possible region not E* and net etching

low-temperture accessible
low-energy ion-assisted

d film,
epitaxial growth ense nim

reduction of deposition by sputtering

Figure. 1.5 — Diagramme de structure proposé par Anders prenant en compte I’énergie et la
température homologue généralisée du dépot [5].

Si cette représentation permet dans un premier temps d’appréhender la corrélation
entre les parametres de dépot et la microstructure/morphologie obtenue, elle n’en reste
pas moins incompleéte. En effet, les microstructures développées en cours de croissance vont
également dépendre : des interactions film/substrat (a noter que le diagramme d’Anders
ne tient pas compte du critere de Bauer), la vitesse de dépot, les propriétés du flux (distri-
bution angulaire et énergétique), etc. Dans le cas particulier de la pulvérisation magnétron,
il est bon de noter que l'utilisation de différentes décharges électriques pour générer le
plasma va également étre un facteur pilotant les propriétés microstructurales : DC (Di-
rect Current = courant continu), RF (Radiofréquence), HIPIMS (High Power Impulse

Magnetron Sputtering = Pulvérisation magnétron impulsionnelle & forte puissance).

I[.1.3 Contraintes et premiers stades : une interdépendance pro-

fitable a la compréhension des mécanismes de croissance

L’interdépendance entre les différents parametres de dépot et la corrélation avec les
propriétés microstructurales va permettre de développer des films minces possédant des

propriétés macroscopiques différentes selon les parametres de dépot utilisés. Parmi ces
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propriétés nous pouvons citer : conductivité électrique, réponse optique (transmission,

réflectance, absorption), propriétés mécaniques ou magnétiques, etc.

La contrainte résiduelle des films emmagasinée lors de la croissance est un exemple
de propriétés mécaniques impactées par les parametres de dépot utilisés. Au cours
du dépdt, 'ensemble des événements se produisant a la surface et en volume vont
générer des contraintes induisant en fin de croissance des films sous tension ou bien
sous compression. L’origine du développement des contraintes résiduelles a été largement
étudiée ces dernieres décennies, du fait des conséquences dramatiques qu’elles engendrent
sur les composants constitués de films minces métalliques, comme pour leur utilisation
en microélectronique par exemple. En effet, cette contrainte résiduelle peut parfois
atteindre plusieurs GPa, menant a la détérioration des revétements par des phénomenes
de délamination, gonflement, etc. réduisant ainsi considérablement la durée de vie des
dispositifs [12-14].

L’évolution des contraintes en cours de croissance et post croissance est relativement
complexe, ce qui rend la prédiction des contraintes résiduelles tres difficile. Cependant,
ces contraintes sont la conséquence directe des mécanismes de croissance se produisant
en surface et en volume. Chaque mécanisme engendre alors une contrainte qui lui est
propre. Ainsi, un suivi des contraintes en temps réel et in situ permet d’identifier certains
mécanismes typiques des modes de croissance exposés auparavant. Dans le cas particulier
de la croissance 3D, nous verrons également comment le suivi de I’évolution de résistivité
des films minces va permettre une meilleure compréhension des différents premiers stades

de croissance.

I.1.3.1 Pré-requis sur le suivi des contraintes

Le suivi des contraintes en cours de croissance donne acces a différentes informations
pertinentes sur la dynamique de croissance des films minces métalliques de faible et
haute mobilité. Nous détaillerons ici la mesure de deux types de contrainte : la contrainte

instantanée, o;, et moyenne ;.

Un exemple de mesure de contrainte lors de la croissance d’un film métallique de haute
mobilité sur substrat de Si oxydé est montré figure 1.6. Le suivi de la force par unité de
longueur donne acces directement a la contrainte moyenne & (pente de la droite passant
par 0 et par le point considéré) et a la contrainte instantanée o; (dérivée de la courbe

F/w en un point) comme montré sur le schéma 1.6. o; représente la contrainte générée par
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les mécanismes de croissance qui ont lieu dans le film a l'instant ¢ en considérant que les
couches précédemment déposées n’évoluent plus et o7 représente la contrainte moyenne
dans le film. Quatre exemples distincts sont montrés et numérotés. Ces exemples ont pour
but de montrer que les contraintes moyenne et instantanée peuvent étre de signe opposé
et permettent ainsi d’obtenir des informations pertinentes sur I’historique des mécanismes

de croissance mais aussi sur ceux qui s’établissent a U'instant ¢ (a 'épaisseur déposée hy).

—_—
|

F/iw (N/m)

0 10 20 30 40
h. (nm)

Figure. 1.6 — Courbe de force par unité de longueur, F/w, en fonction de ’épaisseur du film
déposé, hy, pour une croissance typique d'un métal développant un mode de croissance VW. Les
numéros 1, 2, 3 et 4 représentent les points pour lesquels les contraintes instantanées o; (violet)
et moyennes o7 (vert) ont été tracées.

Les mécanismes de croissance responsables de ce comportement en contrainte seront
détaillés et expliqués dans la partie suivante. A Tlinstant t; du point 1, on voit que les
contraintes instantanée et moyenne sont toutes deux négatives. Cela atteste d’un bilan de
contrainte majoritairement en compression et que le mécanisme prenant place a 'instant
t; génere lui aussi des contraintes en compression. Au point 2, la contrainte moyenne
est toujours en compression, mais celle instantanée est devenue positive attestant que le

mécanisme actuel génere de la tension tandis qu’au point 3 la contrainte instantanée et la
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contrainte moyenne sont en tension. Ainsi, plusieurs combinaisons tension/compression
pour o; et o7 sont possibles. Dans le cas ou la contrainte instantanée n’évolue pas avec
I’épaisseur déposée, on parlera de régime stationnaire. Ainsi, ’analyse de ces deux types
de contrainte permet a l'utilisateur de connaitre ’historique détaillée de la genese des

contraintes en cours de croissance du film.

1.1.3.2 Eléments de forte mobilité, mode de croissance type VW et contrainte

associée

Dans le cas d'une croissance VW, généralement adoptée par les éléments de fortes
mobilités (7, > 0,2) ayant une faible interaction avec le substrat, la croissance est
constituée de trois grands stades présentant des comportements en contrainte et en
résistivité tres différents. Le suivi de la contrainte et de la résistivité in situ et en temps
réel est ici illustré dans le cas de deux métaux archétypes, Ag et Pd (figure 1.7) [2, 15].
Pour ces deux métaux, on observe un comportement Compression-Tension-Compression

(C-T-C) de la contrainte en cours de dépot, typique des croissances de type VW.

i

¢

Fiw (N/m)
o™

)
1 1

)
=
=
o
S
I
=
-k —
o
h, (nm)
Figure. 1.7 — Suivi in situ et en temps réel de la contrainte et de la résistivité lors de la

croissance de films Ag et Pd sur une surface de SiO, [2,15].

En effet, la croissance des films minces débute tout d’abord par la formation d’ilots

discontinus en surface, stade que I'on nomme étape de nucléation. En considérant
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que l'llot est de forme sphérique et de rayon r, on considere que l'ilot subit une
contrainte comparable a celle de la surpression de Laplace-Young dans les liquides.
Cette surpression AP s’exprime par la relation AP = 2% ou f est la contrainte de
surface (“surface stress”). Cette surpression implique une contraction du parameétre
de maille a l'intérieur de I'llot générant par la suite une contrainte de compression en
surface. Ce phénomene a été largement étudié et expliqué par de précédents auteurs

dans différents types de matériaux (Au [16], Ag et Cu [17]) développant une croissance 3D.

Ces ilots vont par la suite croitre avec I'apport de matiére et ainsi amorcer une
deuxieme étape : celle de la coalescence. Les grains commencent a entrer en contact
et former ainsi les premiers joints de grains. Les auteurs ayant étudié ce phénomene s’ac-
cordent a associer la formation du joint de grains, par un mécanisme de déformation
élastique, a une contrainte de tension [18-21]. Il n’existe pas de modele unique pour le
moment qui permet de quantifier avec exactitude la contrainte de tension développée au
cours de cette étape de coalescence. L’ensemble des modeles converge tout de méme sur
la dépendance de cette contrainte, (o7), avec la taille des ilots selon :

Ay
o7 O¢ ——— (I.1)
ou L est la taille latérale des 1lots et Ay = ygp — 2, correspond au gain d’énergie lorsque
deux surfaces libres fusionnent pour former un joint de grain. Avec vgp qui correspond a

I’énergie d'un joint de grains et 7, I’énergie d’une surface libre d’un ilot.

Lorsque suffisamment d’ilots ont coalescé, un chemin de conduction est alors créé en
surface, on nomme ce stade percolation. Ceci va alors se traduire par une chute impor-
tante de la résistivité du film, comme observée sur la figure 1.7 lors de la croissance de I’Ag
et du Pd pour des épaisseurs de 2 et 6 nm respectivement. La mesure de la résistivité per-

met donc de déterminer avec précision ’épaisseur caractéristique de percolation, notée h,,.

Lorsque I'ensemble des ilots ont coalescé et que la continuité du film est atteinte,
d’autres mécanismes de diffusion vont alors devenir prépondérants et générer des
contraintes de compression mais aussi de tension. Généralement, la somme de ces
différentes contraintes meéne & une contrainte instantanée et moyenne en compression (o;

et o7 <0) dans le régime post-continuité (troisieme stade).

Ainsi ’évolution des contraintes selon un comportement C-T-C implique la formation
d’un pic de tension sur les courbes de suivi de contrainte, a une épaisseur caractéristique,

notée h.. Cette épaisseur caractéristique peut étre associée a 1’épaisseur de continuité
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des films, fait mis en exergue dans une étude de Abadias et al. par un couplage de
mesure de courbure MOSS (Multiple beam Optical Stress Sensor) et Spectroscopie de
Réflectivité Différentielle de la Surface (SDRS) [22].

Apres la continuité du film, un mécanisme largement étudié puis modélisé par Chason
et al. [23,24], est le mécanisme de diffusion des adatomes dans les joints de grains. Dans
le cas des éléments de forte mobilité, les atomes possedent des longueurs de diffusion
suffisamment grandes pour diffuser en surface puis dans les joints de grains au niveau de

la “jonction triple” comme schématisé sur la figure 1.8.

|

Lavieey

diffusion

N
~ N boundary
sy

triple
junction

Figure. 1.8 — Schéma de la diffusion des atomes en surface vers le joint de grains au niveau de
la “jonction triple” [23].

Ils proposent un modele cinétique ou la contrainte totale générée est la somme dune
contribution en compression, o. et une en tension, op. Tout d’abord considérons que
la contrainte totale est générée par la formation des joints de grains et par la diffusion

d’atomes au sein de ces mémes joints de grains, ils expriment alors :

Nia
L

ou o; la contrainte instantanée, o est la contrainte de tension générée par la formation

o, =op— My (1.2)

des joints de grains, M; le module biaxial du film, L la taille latérale des grains, N; le
nombre d’atomes ayant diffusé dans le joint de grains et a le parametre de maille. La force
motrice de cette diffusion est la différence de potentiel chimique en surface, u,, et celle
dans la “jonction triple”, u;;. On considére que le potentiel chimique en surface en cours
de dépot est supérieur de celui d’équilibre d’une quantité dus. Le potentiel chimique de
la “jonction triple” est également modifié par la contrainte instantanée, o;, et le volume
atomique €2. Ils expriment alors la différence de potentiel chimique entre la surface et la

jonction triple, Au :
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Ap = pis = pje = dpis + 0 (1.3)

Cette différence de potentiel chimique va donc mener a une diffusion des atomes dans

dN;
dt

le joint de grains, on peut exprimer ce flux d’atomes, de la facon suivante :

~ 40, =8
dt ¢ a? kT

ou (Y est la concentration d’espéces mobiles en surface, D le coefficient de diffusion, &

(1.4)

la constante de Boltzmann et T' la température. En ré-injectant dans ’équation 1.2, ils

obtiennent :

@
B

o, =0.+ (o7 —0.)e” (1.5)

4Cs M Q)
kT

ou (3 s’exprime de la maniére suivante : g = et 0. est égal a —dusQ).
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Figure. 1.9 — Suivi in situ et en temps réel de la contrainte pendant a) et post-croissance b)
de films d’Ag, Au et Pd par pulvérisation magnétron [22].

Il est important de noter que parmi tous les mécanismes cités au préalable, seul
celui-ci est réversible. Sa réversibilité est observée a l'arrét du flux, le joint de grains
constituant alors un réservoir d’atomes, ces derniers vont sortir des joints de grains pour
diffuser en surface, relaxant ainsi une partie des contraintes, comme observé sur la figure
[.9.b. lors de la croissance par pulvérisation magnétron de films de Pd, Ag et Au [22].
La figure 1.9.a. atteste de la croissance 3D de ces 3 métaux. Le suivi de la contrainte est
montré apres I'arrét du flux, figure 1.9.b. Pour les trois films on observe une augmentation

rapide de la contrainte, attestant de mécanismes de relaxation se produisant au sein du
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film. L’amplitude et la cinétique different d’un élément a ’autre, mais la relaxation des

contraintes semblent atteindre un régime stationnaire dans les trois cas.

En 2016, Rost et Saedi, se basant sur le mécanisme de diffusion dans les joints de
grains et de sa réversibilité, étudient la force motrice de ce mécanisme [25]. Ils montrent
par calcul analytique que la force motrice est purement thermodynamique et corrélée au
changement d’entropie se produisant par I'arrivée d’atomes en surface (dans le cas d'un
gaz d’atomes dilués, c’est a dire pour de faibles vitesses de dépot, permettant aux auteurs
de considérer le systeme a ’équilibre thermodynamique). Par des calculs de potentiels
chimiques a la surface et proche d'un joint de grains, ils étudient I'influence de la barriere
de diffusion des adatomes vers et dans le joint de grains sur le niveau de contrainte
développé. Contre-intuitivement, ils avancent qu’une diminution de cette barriere
énergétique diminuerait la densité d’adatomes proche du joint de grains et réduirait ainsi
le potentiel chimique et donc la force motrice. Ceci menant a moins d’adatomes dans
le joint de grains et a une contrainte en compression moins importante. Ils discutent
également une interdépendance complexe entre la contrainte et deux parametres que sont
la vitesse de dépot et la température. En effet, ces deux parametres modifiant a la fois
la taille latérale des terrasses et la densité d’adatomes sur ces dernieres, une prédiction
de I’évolution des contraintes n’est pas directe. Cependant, les résultats de ces calculs
analytiques restent controversés, en effet, dans le cas de la pulvérisation magnétron il
est impossible de considérer le systeme a ’équilibre du fait des fortes vitesses de dépot

utilisées et de I’énergie des especes constituant le flux.

Cependant, ’étude de Saedi et Rost est en accord avec le mécanisme de diffusion
dans les joints de grains de Chason générant des contraintes de compression importantes
dans ces derniers. Le fait que la contrainte de compression soit localisée dans le joint
de grains a été récemment contesté par I'équipe de Célia Polop par des mesures par
microscopie champ proche locale (AFM) [26]. Ces mesures fournissent des cartographies
de contrainte a 1’échelle nanométrique permettant de distinguer les contraintes au centre
et en bords de grains. Ces auteurs ont ainsi montré que les films minces d’Au déposés
sur Si, développaient un maximum de contrainte en compression, non pas au niveau du
joint de grains, mais en bordure de ce dernier [27]. La zone la plus proche du joint de
grain et inaccessible a cette mesure serait quant a elle en tension. Le profil de contrainte
obtenu est représenté figure 1.10.f. et est modélisé par les auteurs a la fois par une
diffusion de surface vers les joints de grains, pilotée par la courbure de surface (modele
de Mullins [28]) et par une diffusion de surface décrite par Srolovitz [29] vers les zones

relaxées.
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Un autre mécanisme générant une contrainte de tension est le mécanisme de croissance
de grains. En effet, lors du régime post-continuité, les joints de grains sous-denses par
rapport au massif peuvent étre mobiles. Ce phénomene, observé des 1972 par Chaudhari
[30], meéne & de la croissance de grains au cours du dépdt et génére une contrainte de

tension qui s’exprime selon :

oG — 2—VACL(— — —) (16)

avec o¢ la contrainte de tension générée par la croissance de grains, F le module d”Young
du film, v le coefficient de Poisson du film, Aa est I'exceés de volume libre par unité
d’aire de joints de grains di a la sous-densité de celui-ci, enfin D et D, représentent

respectivement la taille instantanée et la taille initiale du grain.
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Figure. 1.10 — Analyse AFM d’un film d’Au d’épaisseur 1200 nm déposé par évaporation sur
Si(111). a) Topographie AFM, b) image FMM, ¢) cartographie des contraintes résiduelles, d) his-
togramme des contraintes servant d’échelle de couleur pour e) cartographie tension-compression,
et f) profil de surface caractéristique autour d’un joint de grains (ligne noire), et de la contrainte
(valeur mesurée en bleue et valeur discréte en rouge). Les lignes noires sur les différentes images
représentent les joints de grains [27].

Cette contrainte de tension est non négligeable et peut parfois mener a un bilan
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de contrainte globalement positif, c’est a dire en tension, et se traduit donc par un
basculement des courbes de force a plus forte épaisseur. Cette contribution a été prise
en compte par Chason et al. [24,31] et est illustrée sur la figure 1.11. La figure I.11.a.
présente 1’évolution de la taille des grains pour deux situations bien distinctes : en bleu,
en l'absence de croissance de grains; en rouge, une croissance de grains linéaire avec
I’augmentation de I’épaisseur. La figure I1.11.b. présente la contrainte associée a chaque
type de régime : en bleu, 'absence de croissance de grain mene a un régime stationnaire
(contrainte instantanée constante au cours du dépdt dans le stade post-continuité) et
en rouge, la présence d’une croissance de grain ne permet pas d’obtenir un régime
stationnaire, la contrainte instantanée transite depuis une valeur en compression vers
une valeur en tension. Ce phénomene a été observé par Yu et Thompson, lors de la
croissance de films de Ni révélant ainsi une transition depuis une contrainte instantanée
en compression vers une contrainte instantanée en tension entre 20 et 80nm déposés
selon la température du substrat (voir figure I.11.c.) [32]. On notera que ce mécanisme

est irréversible a ’arrét du dépot.

a) c)
T L
2 Pt 300K
e E — 10F Pd 300K |
g= ® £ - Ni300K
S | z
0 £
5
b) o iy 2 . Ni3geK A
: .
. m E Ni 423K
- g . Nid473K
28 3 Au 300K
:,' & L = constant E 10k o
&
-10 L
0 0 40 60 80 100 @ o 2000
Thickness (nm) Thickness (Angstrom)
Figure. I1.11 — a) et b) Comparaison des contraintes développées en cours de croissance

avec et sans phénomene de croissance de grains [31]. ¢) Exemple de transition de contrainte de
compression a tension due au mécanisme de croissance de grains lors du dépot de films de Ni
pour différentes températures [32].

Enfin, Sheldon et al. exposent dans un papier de 2007 que la contrainte en tension
développée par les films en cours de croissance est également dépendante du profil de
surface. En effet, ils exposent de maniére analytique que la rugosité de surface diminuerait
la contrainte de tension dans le régime stationnaire. De méme qu’une augmentation de la

taille des grains décroit la contrainte maximale de tension atteignable par le systeme [33].
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1.1.3.3 Eléments de faible mobilité, mode de croissance 2D et contrainte as-

sociée

Dans le cas du mode de croissance 2D ou encore appelé Frank Van-Der-Merwe, la
croissance va se produire couche par couche, les atomes étant peu mobiles, la densité de
nucléation est tres élevée telle que seulement quelques angstroms de 1’élément a déposer
suffisent pour recouvrir la surface du substrat. Ainsi les contraintes développées au début
de la croissance sont uniquement liées au changement d’especes chimiques en surface.
Ceci implique un changement de la contrainte de surface, Miiller et Thomas proposent
alors une description prenant seulement en compte les contraintes liées aux surfaces et

modélisent les courbes expérimentales par le modele suivant [34] :

Af = Af®[l — e d] (L7)

ou Af>® = fo+ fu — fo» avec f, la contrainte de surface du film continu, f; la contrainte
de surface du substrat et f,, la contrainte d’interface, d est la distance interplans, hy
I’épaisseur du film déposé et ¢ un nombre sans dimension rendant compte de 'interaction

physique entre les plans cristallins.
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Figure. 1.12 — Modélisation des contraintes générées au cours d'une croissance 2D. Les

contraintes générées par les mécanismes de surface et en volume sont mises en évidence [34].

Miiller et Thomas montrent que si on ajoute a cela la contribution due a la partie
massive du film (contrainte élastique emmagasinée dans le film), on peut aisément simuler
les données expérimentales dans le cas de croissance 2D. Si le dépot est réalisé dans des
conditions purement thermodynamiques, cette étape de nucléation est alors suivie par
I’étape de coalescence similaire au cas de la croissance 3D et va générer des contraintes

en tension. Dans le cas des éléments de faible mobilité, et pour un flux thermalisé, les
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adatomes ont peu d’énergie pour diffuser et la diffusion dans les joints de grains générant

une contrainte de compression est absente.

Ainsi, 'ensemble des mécanismes présents durant le stade post-nucléation génére
des contraintes globalement en tension. Cette croissance en deux stades induit donc
un comportement en contrainte Compression-Tension. On note que le premier stade en
compression est rarement observable de par le manque de sensibilité des techniques de
mesure de courbure et de la rapidité de I’étape de nucléation. La figure 1.13 reprend les
résultats obtenus dans des études antérieures sur la croissance du Fe [35], Zr [36], et
Co [37] sur substrat de Si oxydé par pulvérisation cathodique. Il est important de noter,
que 'ensemble des mécanismes cités dans ce paragraphe sont irréversibles. Ainsi, a I’arrét

du dépot, une relaxation des contraintes est rarement observée pour ce type de métaux.
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Figure. 1.13 — Suivi in situ et en temps réel des contraintes développées durant la croissance
de Fe [35], Zr [36] et Co [37].

Enfin, nous noterons que certains éléments de faibles mobilités vont développer un
mode de croissance plus complexe que celui décrit précédemment avec une étape de

cristallisation de la couche déposée.

En effet, dans le cas du Mo [38,39] la croissance sur substrat de Si amorphe va débuter
par la formation d’une couche 2D amorphe suivie d’une cristallisation du film intervenant
a t = t.. Cette transition amorphe-cristal a été mise en évidence grace a un suivi in situ
et en temps réel par MOSS, DRX et XRR sous faisceau synchrotron. Ce phénomene
mene & un changement brusque de la contrainte instantanée en tension (aussi observé

sur des alliages de Te [40]) et une augmentation du signal diffracté, comme le montre les
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figures I.14.a. et b. Ceci s’accompagne d’une diminution de la réflectivité, attestant d’une

augmentation de la rugosité de surface lors de la croissance du Mo cristallin (figure I.14.c.).
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Figure. .14 — Mesures simultanées de ’évolution de la contrainte a), du signal diffracté b)
et signal de réflectivité ¢) durant la croissance d’un film de Mo sur a-Si. t. ~ 90 s représente le
temps caractéristique de la transition amorphe-cristal [39].
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Ainsi, chaque stade de la croissance, que celle-ci soit 2D ou bien 3D, possede des
mécanismes qui lui sont propres et manifeste des variations de contrainte et de conductivité
caractéristiques. Un suivi des contraintes et de la résistivité en temps réel et in situ
(reflet direct des mécanismes de croissance en volume et en surface) va permettre la
détermination et une meilleure compréhension des modes de croissance et si nécessaire de

les piloter ultérieurement.

I.1.3.4 Classement haute/faible mobilité et role de 1’énergie déposée

Les considérations précédentes hautes et fortes mobilités sont correctes lors de crois-
sance de films minces dans des conditions proches de 1’équilibre thermodynamique. Le
classement faible (7, < 0,2) et haute (7}, > 0,2) mobilité en fonction de la température
homologue possede de nombreuses failles dans le cas de dépot par pulvérisation magnétron
ol le parametre “énergie” déposée doit étre considéré. Tous les métaux de fortes mobilités
ne vont pas développer systématiquement une croissance 3D en ilots et un comportement
en contrainte C-T-C (et tous les matériaux de faibles mobilités ne vont pas croitre couche
par couche, croissance 2D, en développant un comportement C-T en contrainte). En effet,
dans la littérature de nombreux exemples montrent que certains métaux adoptent des
comportements en contrainte appartenant a la classe opposée a laquelle ils appartiennent
(si on se base sur ce classement), ou bien développent des comportements en contrainte
plus complexe que C-T-C / C-T. Si par exemple le Fe adopte un comportement typique
en contrainte en fonction de sa mobilité (& T = 300K, T,(Fe) = 0,16, comportement
C-T et pour T' = 520K, Tj,(Fe) = 0,29, comportement C-T-C [41]), ce n’est pas le cas

du Ti [42] qui ne développe aucun des deux comportements en contrainte cités ci-dessus.

Dans le cas de la pulvérisation magnétron, I’ensemble des mécanismes évoqués dans
le paragraphe précédent prennent place bien évidemment, mais sont mis en compétition
avec d’autres mécanismes supplémentaires du fait des spécificités de la pulvérisation
magnétron. La principale particularité de cette technique de dépdt est la présence d'un

certain nombre de particules énergétiques dans le flux.

Ces especes peuvent étre 1'élément a déposer lui-méme ou bien des atomes du gaz
inerte utilisé pour la génération du plasma. Ces particules énergétiques peuvent étre
neutres ou bien ionisées (dans le cas de 'HiPIMS, jusqu’a 50% du flux métallique peut
étre ionisé [44]). Les ions générés pourront par la suite étre accélérés par l'application
d’un bias (tension de polarisation) au niveau du substrat pour augmenter le dépot

d’énergie lors de la croissance du film.
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Figure. 1.15 — Schéma des processus de création de défauts liés au dépot d’énergie a I'origine
de contrainte en compression [43].

Les especes énergétiques peuvent générer deux mécanismes distincts : la création de
défauts en sub-surface et la densification des joints de grains par 'incorporation d’atomes

en exces. Ces deux mécanismes vont engendrer des contraintes en compression.

Le modele exposé précédemment et schématisé figure 1.8, concernant la diffusion d’ada-
tomes dans les joints de grains, n’est donc plus suffisant et nécessite I’ajout de deux termes
de contrainte supplémentaires afin de prendre en considération le dépot d’énergie (figure
[.15). Chason et al. expriment donc la contrainte instantanée totale, o;*, de la fagon

suivante [43] :

Oi* = 0 + O—GBénergie + O-Génergie (18)

avec ogp la contrainte liée a I'incorporation d’atomes dans les joints de grains par

énergie’

collisions successives et s’exprimant ogp, . = Ay X +, et 0., la contrainte générée
énergie L’ énergie’

par un défaut piégé dans le grain s’exprimant og,,,, .. = (1 — 1) (HB‘L). On a alors :
Rts
8D l l BO
ik =|oc+ (0p —oc)e IR+ Ag(+) + (1 — =) ——~ L9
ovs =l (on = o) BT+ Aulp) + (1= D) (19)

avec By = O'OC()%, Ao un parametre ajustable dépendant de 1’énergie, de la vitesse de
dépdt et du flux de particules énergétiques, [ la distance maximum d’une surface ou
d’un joint de grain pour laquelle les défauts vont venir s’annihiler, L la taille latérale du
grain, R la vitesse de dépot, 7, le temps caractéristique pour qu'un atome diffuse vers la
surface, ¢ la contrainte induite par un défaut piégé dans un grain, f le flux d’especes
énergétiques et cg le nombre de défauts générés par particule énergétique. Ay et By

étant négatifs, le dépot d’énergie induit donc dans ce modele une contribution purement
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compressive.

Précédemment, plusieurs auteurs ont montré que la génération de contrainte due
au dépot d’énergie était complexe. La contrainte générée est une compétition entre
I'incorporation d’atomes en sous-surface, le phénomene de re-pulvérisation et la crois-
sance de grains due a la dissipation d’énergie sous forme thermique [45,46]. Le bilan
des contraintes liées aux mécanismes engendrés par les particules énergétiques reste
généralement en compression. Les contraintes générées par les différents mécanismes liés
au dépdt d’énergie s’additionnent aux contraintes générées dans le stade post-continuité
par les mécanismes précédemment évoqués. Dans le cas des matériaux de faible mobilité,
la contrainte moyenne est généralement en tension dans le stade post-continuité sans
les mécanismes de dépot d’énergie. Une évolution vers un régime de contrainte en

compression est alors observée lorsque 'énergie déposée augmente.

Ceci est illustré dans le cas de films de Ta a différentes pressions de travail et
différentes tensions de polarisation [47] (voir figure 1.16). Pour P < 0,75 Pa, le dépdt
d’énergie en cours de croissance est suffisamment élevé pour développer une contrainte

moyenne et instantanée en compression dans le régime stationnaire.
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Figure. 1.16 — Evolution de F /w en fonction de Iépaisseur déposée de films de Ta, pour

différentes pressions et différentes tensions de polarisation [47].

Ainsi, la pression devient alors un parametre important de la croissance de films
minces par pulvérisation magnétron. En effet, il a été largement montré dans des
theses précédentes que 1’énergie des particules diminue avec une augmentation de la
pression [1,2]. Ceci induit donc une dépendance entre la contrainte générée et la pression

dans l'enceinte. La pression dans ’enceinte augmentant, le nombre de chocs balistiques
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subis par la particule avant d’arriver au substrat sera plus important. L’énergie de
la particule est alors diminuée, minimisant les mécanismes de dépot d’énergie et la
contrainte en compression générée. Nous pouvons montrer a titre d’exemple 1'étude de
Pletea et al. [48] en figure 1.17, pour laquelle 'augmentation de la pression mene a des
films de Cu en tension dans le stade post-continuité. Méme si les premiers stades de
croissance du Cu sont peu impactés par une modification de la pression (comportement
C-T-C des contraintes), on observe pour les pressions de travail égales a 2 et 6 Pa, un
basculement de la contrainte instantanée de compression a tension pour 90 nm déposés.
On notera que le caractere haute mobilité du film se retrouve dans la phase post-dépot,
par une relaxation des contraintes, qu’elles soient en tension ou en compression a l'arrét

du flux (figure I.17.b.).

Cependant le modele que nous venons de voir ne considere que la création de défauts
“densifiants” les films. Le dépot d’énergie va également amorcer des mécanismes de re-
pulvérisation des atomes de surface [49]. Cette re-pulvérisation peut modifier drastique-
ment les morphologies de surface en augmentant de fagon conséquente les rugosités de
surface ou bien méme créer des amas de lacunes. La modification de la morphologie et
la création de lacunes peut donc engendrer des contraintes en tension et ainsi modifier le

bilan des contraintes résiduelles dans les films.
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Figure. 1.17 — Mesure de contrainte in situ lors de la croissance de films de Cu pour différentes
pressions de travail [48].
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I.2 De la compréhension a la nanostructuration :
piloter la taille des grains, la cristallinité et la

contrainte résiduelle des films

Si I'interdépendance entre les différents parametres de dépdt et les mécanismes de
croissance des films minces métalliques rend complexe la compréhension des premiers
stades, cette interdépendance est un avantage non négligeable pour piloter la microstruc-
ture des films et les contraintes résiduelles associées. Le but ici ne sera pas de faire une
liste exhaustive de I’ensemble des stratégies permettant de manipuler les propriétés des

films mais de présenter celles qui ont inspiré les travaux présentés dans ce mémoire.

I.2.1 TImportance de la cinétique de croissance et de la relaxation
1.2.1.1 Vitesse de dépo6t, microstructure et contrainte associée

o Vitesse de dépoét et taille de grains

Nous nous intéresserons ici a I'importance de la cinétique de croissance, principale-
ment pilotée par la vitesse de dépot. Les effets de température ne seront pas évoqués car

ils n’ont pas été étudiés dans cette these.

De facon intuitive, il est aisé de penser que 'augmentation de la vitesse de dépot va
mener a une densité plus importante de germes nucléés sur la surface du substrat. Dans
le cas des fortes vitesses de dépdt, les étapes de nucléation/coalescence vont mener a une
densité de joints de grains plus importante et des tailles de grains plus petits. Thun, des
1964, met en évidence cette dépendance entre vitesse de dépot et taille de grains lors de
la formation de films de Cr [50].

C’est ce qu’a montré C.V. Thompson en 1999 par des calculs purement thermody-
namiques, ou il met en avant la diminution de la taille des grains lorsque la vitesse de
dépot augmente [51]. I1 est important de noter que cette dépendance n’est valable que
jusqu’a une certaine vitesse maximale dépendante de 1’élément déposé. Au dela, la taille

des grains ne serait plus corrélée a la vitesse de dépot.
Cependant une autre étude tres récente, menée par Rerek et al. [52], met en exergue

une augmentation de la taille des grains avec la vitesse de dépdt lors de croissance de

films de Sn, observation contraire a celle faite dans I’étude précédemment citée.
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Dans certains cas, on peut observer également une croissance de grains avec la durée
du dépot, en d’autres termes avec 'augmentation de 1’épaisseur du film. On peut citer
une étude récente de Ma et al. lors de dépdts de films de cuivre par High Power Pulsed
MS (HPPMS pulvérisation magnétron pulsée & hautes puissances) et DCMS (Direct
Current Magnetron Sputtering) ou les films les plus épais présentent les grains les plus
larges [53]. Dans le cas de dépot DCMS, la taille latérale des grains varie de 30 nm de
largeur a 75nm lorsque 1’épaisseur du film varie de 124nm a 760 nm. Il serait légitime
de se demander si la vitesse de dépot joue un role sur le mécanisme de croissance de
grains. Récemment, Chason et al. ont investigué cette dépendance et ont montré, par
électrodéposition, que le Cu subit une croissance de grains moins importante quand la
vitesse de dépot augmente tandis qu’aucune influence n’est remarquable dans le cas
du Ni. La corrélation entre l'amplitude du phénomene de croissance de grains dans

I’épaisseur et la vitesse de dépot n’a pas encore été réellement prouvée.

Ainsi, 'augmentation de la densité de germes nucléés en surface et la croissance de
grains en cours de dépdt sont deux mécanismes distincts, pilotant la taille des grains et
tous deux dépendants de la vitesse de dépot. Il est ainsi difficile de prévoir par avance

I’évolution de la taille des grains avec la vitesse de dépot selon le matériau utilisé.

o Une influence réelle sur la cristallinité ?

De nombreuses études montrent que modifier la vitesse de dépdt n’induit pas de
modification de l'orientation préférentielle ni de la mosaicité des cristallites. On peut citer
I'étude de Rerek et al. [52] déja évoquée précédemment. Les grains de Sn conservent leur
forte texture (001) pour chaque vitesse de dépdt étudiée. D’autres travaux sur le Bi par
exemple ne montrent aucune influence de la vitesse de dépot sur la texture des films, lais-

sant penser a I’absence de corrélation entre vitesse de dépot et la cristallinité des films [54].

Cependant, des études plus récentes contre-disent cette indépendance. On peut citer
Amin-Ahmadi et al., qui ont observé une amélioration de la texture (111) des films de
Pd au détriment de la texture (101) lors de 'augmentation de la vitesse de croissance.

Cette étude a été réalisée par évaporation par faisceau d’électrons [55].

Une observation similaire a été faite lors de la croissance de films minces de Ti
par pulvérisation magnétron par Chen et al. [56]. En augmentant la vitesse de dépdt
de 0,05nm/s a 1,46 nm/s, ils réussissent a améliorer la texture (002) de leurs films.

L’explication proposée est alors la suivante : 'augmentation de la vitesse de dépot mene a
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une augmentation du gradient de potentiel chimique en surface. De plus, la densité d’ilots
nucléés en surface augmente également et la distance entre deux ilots devient inférieure
au libre parcours moyen des atomes en surface. Nous rappelons qu’une modélisation
réaliste de la diffusion dans le cas d’un dépot en conditions purement thermodynamiques
se fait par une marche aléatoire des atomes en surface. Ainsi, a haute vitesse, cette
marche aléatoire n’est plus respectée et les atomes vont diffuser uniquement dans les
directions permettant de décroitre le potentiel chimique. Ceci mene a une diffusion des
atomes dans une direction unique. La distance entre 1lots étant inférieure a la longueur
de diffusion des atomes, ces derniers ont donc la possibilité de trouver (presque a chaque
diffusion) un site d’adsorption stable en surface et ainsi privilégier la croissance des plans

de faible énergie de surface.

Ainsi, les différentes études consacrées a l'influence sur la vitesse de dépdt avec la
texture ne montrent pas d’effets univoques et il est assez difficile de conclure sur la

corrélation entre cette propriété microstructurale et ce parametre de dépot.

e Qu’en est-il de l’effet sur la rugosité ?

Si la texture et la taille des grains sont deux propriétés microstructurales tres souvent
explorées pour caractériser les films déposés, la rugosité est également tres importante
surtout dans le cas des matériaux développant une croissance 2D. Malheureusement peu
d’études ont déja vu le jour et celles déja existantes ne sont pas en accord. Si Thun et
al. évoquent une diminution de la rugosité avec la vitesse de dépot en 1964 [50], plus
récemment Rerek et al. [52] montrent le phénomene inverse sur des films de Sn pour des

flux inférieurs a 0,5 A /s.

o Corrélation entre la vitesse de dépot et les contraintes intrinséques

L’ensemble des mécanismes de génération de contrainte exposés dans les parties
[.1.3.2, 1.1.3.3 et 1.1.3.4 sont tous corrélés aux propriétés microstructurales et a la
sursaturation d’adatomes en surface du film. Ainsi, la vitesse de dépdt modifiant a la fois
le potentiel chimique en surface et les propriétés microstructurales telle que la taille des
grains, elle serait donc également corrélée a la contrainte en régime post-continuité des
films déposés. Les études exposant cette interdépendance sont relativement nombreuses,

nous nous limiterons ici a quelques exemples.
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On peut en premier lieu citer les travaux de Chason et al., lors de la croissance d'un
seul et méme film d’Ag : la contrainte instantanée est alors modifiée a chaque changement
de vitesse comme on peut le voir sur la figure 1.18.a. [57]. De plus, l'utilisation de la
méme vitesse de dépot a différents instants de la croissance mene a des contraintes
instantanées similaires. Ceci montre la forte interdépendance entre vitesse de dépot et
contrainte instantanée quelle que soit 1'historique du film. Ainsi, les auteurs relevent
I’augmentation de la contrainte en compression lors de la diminution du flux. Ceci est
en accord avec le modele de diffusion des adatomes dans les joints de grains [24] et
repris par la suite dans des calculs d’éléments finis par Tello et al.. Dans cette étude,
le calcul de la contrainte normalisée, selon le modele de Chason, montre clairement une
forte dépendance de celle-ci avec la vitesse de dépdt (voir figure 1.18.b.) [58]. Ces calculs
permettent de reproduire les évolutions reportées par Chason et al. en 2002 [57] : la
contrainte stationnaire de compression est moins importante pour de grandes vitesses de

dépot.

Par la suite, d’autres études sur des films d’Ag et de Cu confirment les résultats
précédents. En effet en 2007, Spaepen et Del Vecchio [59] étudient un grand nombre
de vitesses de dépot par évaporation thermique et extraient la contrainte instantanée
dans le régime stationnaire post-coalescence. Si deux régimes de contraintes s’installent
en fonction de la vitesse de dépot la tendance générale est a une diminution de la
contrainte instantanée en compression avec 'augmentation de la vitesse pour les deux
métaux. Résultats qui seront confirmés une nouvelle fois sur des films de Cu obtenus par

électrodéposition [60] et pulvérisation magnétron [61] dans des études plus récentes.

I1.2.1.2 Phénomeéne de relaxation : comprendre et manipuler les propriétés

des films

Comme évoqué dans la partie 1.1.3.2, certains mécanismes élémentaires lors de
la croissance peuvent étre réversibles a l'arrét du flux. Le mécanisme de diffusion
dans les joints de grains en est un tres bon exemple. En effet, a 'arrét du flux, la
surface retrouve ses conditions d’équilibre thermodynamique, se traduisant par une
diminution du potentiel chimique en surface. Ce changement de potentiel chimique
en surface constitue une force motrice pour la diffusion des atomes en dehors du
joint de grains. La “vidange” des joints de grains, apres 'arrét du flux, mene alors a
une diminution de la contrainte de compression des films comme nous avons pu le voir

sur les figures 1.9.b. et 1.17. Ces effets sont également observés dans d’autres études [62,63].
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Figure. 1.18 — a) Evolution de la force par unité de longueur en fonction de I'épaisseur déposée
d’un film d’Ag par évaporation a vitesse de dépdt variable [57]. b) Représentation de 1’évolution
de la contrainte normalisée du film en fonction de I’épaisseur normalisée par L pour différents
flux J normalisés. Ici, 2L correspond a la taille d’un grain [58].

Yu et al. mettent en évidence la réversibilité de cette relaxation lors d’une étude par
évaporation par faisceau d’électrons [64]. Les auteurs ont réalisé différentes interruptions
successives du flux pendant la croissance de films d’Au sur des couches de SizNy.
L’évolution de la contrainte pour les différentes interruptions est montrée figure 1.19.
Pour des interruptions courtes (5 min), on observe une relaxation des contraintes a ’arrét
du flux mais également un retour au méme niveau de contrainte juste avant relaxation
lors d’une reprise de dépot. Ainsi, sur des échelles de temps relativement courtes la
relaxation semble elle-méme étre réversible. De plus, 'amplitude de relaxation, F/w, est
d’autant plus importante que le film est épais et que la concentration d’atomes dans les

joints de grains est importante.

Ces observations sont cohérentes avec le modele de diffusion dans les joints de grains.
Cependant, si 'interruption est plus longue, (24 heures), 'amplitude de relaxation est
bien plus importante et la reprise du dépot ne permet pas de revenir a une contrainte en
compression égale a celle développée par le film avant interruption. Ceci laisse penser que
d’autres mécanismes de relaxation interviennent sur des échelles de temps plus longues
ou que certains mécanismes en cours de dépot, non réversibles telle que la croissance de

grains, continuent également de se produire apres I'arrét du flux.

Ainsi, lors de la relaxation du film, le mécanisme de diffusion en dehors des joints
de grains n’est clairement pas le seul en présence. En 2005, Koch et al. évoquent deux
autres mécanismes permettant d’expliquer d’une part la relaxation réversible et celle

irréversible [41,65]. Ils associent la relaxation de contrainte irréversible a l'arrét du flux a
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un mécanisme de recristallisation qui s’apparente au mécanisme de croissance de grains.
La relaxation réversible est quant a elle corrélée a la diffusion d’atome en surface, depuis
les zones en compression vers les zones en tension (soit depuis le centre du grain vers
le joint de grains), diminuant ainsi la rugosité de surface pendant I'interruption. Cette
considération est en désaccord avec le modele proposé par Mullins [66], ou la rugosité de
surface augmente a l'arrét du dépot permettant aux “rainures” initialement formées de
trouver leur forme d’équilibre (diffusion de surface par “montée” d’atomes vers le centre
du grain, ou la courbure du substrat est ici la force motrice). Ala reprise du flux les
mécanismes de diffusion de surface s’établissent depuis le joint de grains vers le centre du
grain, le film retrouvant ainsi une partie de sa contrainte de compression et son profil de

surface initial.
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Figure. 1.19 — a) et b) Evolution de la force par unité de longueur en fonction de I'épaisseur
déposée lors de la croissance de films d’Au, durant laquelle le flux est interrompu a plusieurs
reprises. Le temps d’interruption fut de 5 minutes et de 24 heures pour a) et b) respectivement.
c) Evolution de la force par unité de longueur au cours de la relaxation a différentes épaisseurs

des films d’Au. d) Constantes de temps obtenues par ajustement des données montrées en c)
=t =t
selon une loi de type exponentielle : y = yo — y1€™ — y2e™ . 71 et Ty représentent la constante

de temps du mécanisme rapide et lent de relaxation [64].

La proposition de ce dernier mécanisme par Koch et al. est également en totale contra-
diction avec le modele de diffusion dans les joints de grains de Chason [24] et le modele de

surface de Yu et Thompson [67]. En effet, en 2014, Yu et Thompson exposent un nouveau
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mécanisme de relaxation réversible, de constante de temps rapide et modifiant la rugosité
des films [67]. Ce mécanisme est relativement proche du mécanisme de diffusion en dehors
des joints de grains mais implique des conséquences morphologiques non expliquées
précédemment. A Darrét du flux, un changement de morphologie aux joints de grains se
produit, les joints de grains “se creusent” (c’est a dire que la profondeur, entre le haut du
grain et le bas du joint de grain, augmente) par diffusion de surface des atomes depuis le
haut du joint de grains vers le centre du grain (voir figure 1.20). Dans ce cas, la diffusion
des atomes se fait donc uniquement en surface de maniere a ce que les grains atteignent
leur forme d’équilibre et diminuent I’angle diedre 6. Lorsque la croissance reprend, les
atomes ont toujours la possibilité de diffuser dans le joint de grains et ainsi remplir les
rainures précédemment formées, augmentant ainsi la contrainte de compression et donc
menant a une réversibilité apparente de la relaxation. Ici la relaxation est donc attribuée
exclusivement a la diffusion des atomes en surface. En conclusion, ce mécanisme de

relaxation va engendrer une rugosité de surface plus importante qu’en cours de croissance.

a) 6 L

growth

Compressive
b) stress relaxed

Figure. 1.20 — a) Schéma du profil de surface avant (pointillés) et apres (trait plein) relaxation.
b) Schéma de la diffusion d’atomes permettant de “creuser” ’aplomb du joint de grains [67].

Ainsi la manipulation du flux ouvre une nouvelle voie vers la manipulation des
propriétés des films minces telles que la taille des grains et la rugosité. En effet,
en 2015, Flottoto et al., en choisissant judicieusement des séquences de dépot et de
relaxation, avec des temps et des vitesses de dépot variables, ont réussi a faire croitre
des films minces d’Ag avec des tailles de grains allant de 63nm a 436 nm et de rugo-
sités différentes [68]. La figure 1.21 montre ’évolution des contraintes pour différentes

séquences de dépot/relaxation, la rugosité et la taille des grains développées par chaque
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film sont également montrées sur les images AFM. Ils mettent ainsi en exergue la forte
corrélation entre la taille des grains, la vitesse de dépot et 'amplitude de relaxation.
Une augmentation de la densité de joints de grains (diminution de la taille des grains)
et de la vitesse de dépot meéne a une augmentation de l'amplitude de relaxation.
Cependant, nous avons déja évoqué que les vitesses de dépot rapides peuvent mener
a de plus gros grains que les vitesses de dépot lentes. Dans ce cas, on a deux effets
antagonistes de la vitesse de dépot, la prévision de 'amplitude de relaxation sera diffi-

cile de par les contributions opposées de la taille des grains et de la cinétique de croissance.
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Figure. 1.21 — a), b), ¢) et d) Evolution de la contrainte pendant la croissance de films d’Ag.
Au cours du dépdt, différentes interruptions sont effectuées et les vitesses sont modifiées apres
chaque reprise de flux (comme indiqué sur chaque graphe). Les images AFM des films sont
placées a coté des courbes de contrainte correspondantes [68].

1.2.2 Pulvérisation magnétron et dépot d’énergie : une voie

supplémentaire a la nanostructuration des films minces

Comme nous l'avons évoqué précédemment, le cas de la pulvérisation magnétron
peut se révéler plus complexe que les autres techniques dans la compréhension de
I'interdépendance entre microstructure et contrainte. En effet, le dépdt d’énergie ouvre de
nouvelles possibilités dans le controle des propriétés des films minces. L’application d’une
tension de polarisation au niveau du substrat va permettre d’accélérer les particules
chargées émises par la cible et présentes dans le plasma (électrons secondaires, atomes
pulvérisés, atomes du gaz inerte utilisé pour générer le plasma) et ainsi augmenter
le dépot d’énergie et influencer 'ensemble des mécanismes associés (re-pulvérisation,

création de défauts ponctuels et linéaires, diffusion athermique, réflexion, etc.) [69].

Un modele général indépendant du type de matériau considéré, présenté par Bilek
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et al., montre une évolution non monotone des microstructures et de la contrainte
développée par les films avec 'augmentation de 1’énergie [70]. En effet, a basses énergies
(< 100eV), les films sont poreux et présentent une contrainte en tension. Dans cette
gamme d’énergie, 'augmentation de l'énergie mene alors a une augmentation de la
tension. Au-dela de cette gamme, une augmentation de ’énergie densifie les films et mene

a une contrainte en compression.

En 1974, par une étude comparative en évaporation par faisceau d’électrons et par
pulvérisation magnétron, Bland et al. montrent que les morphologies de films de Cr et
W sont fortement impactées par la présence de particules énergétiques dans le flux [71].
En effet, en pilotant la tension de polarisation du substrat, les auteurs controlent la
structure colonnaire des films. Plus I’énergie des particules est importante et moins le
film est colonnaire. Cependant, les contraintes développées en fonction de la tension de
polarisation évoluent de facon non monotone. Si la contrainte augmente en compression
de 0 a4-300V (phénomene d’atomique “peening” mis en évidence et modélisé des 1993 par
Davis [45]), elle diminue au-dela de -300V. En effet, les auteurs mentionnent un possible
échauffement du substrat permettant une relaxation des contraintes de compression.
Cette derniere observation est comparable aux effets de recristallisation proposés par
Mausbach en 1995 [10], engendrant une croissance de grains dans le cas de films de Cu

déposés par pulvérisation cathodique.
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Figure. 122 — a) Evolution du ratio des intensités de pics de diffraction (111)/(220) et
(111)/(200). b) Evolution de la contrainte résiduelle des films de Cu en fonction de la tension
de polarisation [72].

Des observations similaires ont été faites par Cheng et al. lors de la croissance de
films de Cu par évaporation par arc cathodique [72]. La figure 1.22.a. montre 1’évolution

de la texture des films lors de l'augmentation du bias, par comparaison des ratios
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d’intensité des pics de diffraction. L’évolution des contraintes est reportée sur la figure
[.22.b. Les auteurs reléevent une amélioration de la texture (111) et une augmentation
de la contrainte de compression avec 'augmentation du bias. Cependant, Cheng et al.
montrent une évolution non monotone de la taille des grains, de la rugosité et de la
quantité de défauts avec 'augmentation du bias. Ils proposent alors que les mécanismes
de dépot d’énergie sont différents en fonction de la gamme d’énergie employée et menent
ainsi a des microstructures différentes. Dans le cas du cuivre déposé par évaporation par
arc cathodique, si le Cu possede une énergie entre 86 et 459eV, les atomes entrant en
interaction avec le substrat vont perdre de I'énergie élastique et inélastique, se dissipant
sous forme d’énergie thermique, renforcant ainsi les mécanismes de recristallisation
(annihilation des défauts) et de croissance de grains. Ces mécanismes vont alors mener a
des films mieux texturés, plus rugueux et possédant de plus gros grains. Lorsque 1’énergie
se situe entre 459 et 1199eV, cette fois-ci les mécanismes de création de défauts et de
re-pulvérisation sont majoritaires. Ceci mene a des films moins rugueux et possédant
des plus petits grains. Cependant, les bornes de ces gammes d’énergie sont sujets a
controverse, par exemple dans le cas de dépot de films de Cu par pulvérisation magnétron

Naeem et al., montrent que la plage de basse énergie est comprise entre 63 et 114eV [73].

Le développement de ’'HiPIMS ces dernieres années a amené la communauté scienti-
fique a s’intéresser de plus pres aux effets de densification des films. En effet, le principal
intérét de 1'utilisation d’une décharge plasma par HiPIMS plutot que DC, est I'obtention
de films extrémement denses sur une large gamme de matériaux, qu’ils soient de faibles
ou de hautes mobilités [74]. De plus, au dela des transitions de texture observables,
I’HiPIMS peut étre également utilisé pour amorcer des transitions de phase dans le
cas de matériaux réfractaires. En effet, il peut arriver que I'une des phases cristallines
stables (ou métastables) de ces matériaux se développe plus facilement lors de fortes
concentrations de défauts en surface et dans le film. C’est le cas du Ta par exemple
ou la phase CC (cubique centrée), trés intéressante d’un point de vue électrique, n’est

développée que dans une gamme d’énergie bien définie [75].

Ainsi la pulvérisation magnétron, comme 1’ensemble des techniques de dépot générant
un flux constitué d’especes énergétiques et thermalisées, ajoute de la complexité dans
la compréhension des mécanismes atomistiques, de la microstructure et des contraintes.
Cependant, ces especes énergétiques, ouvrent de nouvelles voies de contrdle et de
nouvelles possibilités pour piloter l'intégralité des propriétés physiques. L’utilisation
judicieuse d’une tension de polarisation, ou d’une alimentation HiPIMS laisse libre choix

a l'utilisateur de la morphologie (taille des grains, la rugosité), la phase cristalline (la
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densité, la texture, la phase formée), la quantité de défauts ponctuels et linéaires et

surtout, de la contrainte résiduelle des films minces.

I1.2.3 Modeles et mécanismes de génération de contrainte : bilan

Dans le but d'une meilleure visibilité de I’ensemble des mécanismes mis en jeu
pendant et apres la croissance, le tableau suivant répertorie les modeles les mieux établis.
Ce sont ces mécanismes qui nous permettront de discuter ’évolution des contraintes et

des microstructures des films obtenus dans le cadre de cette these.
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Chapitre 1. Etat de l’art

1.2.4 Effet d’alliage, d’interface et de ségrégation : la réactivité
chimique des éléments au service de la nanostructuration

des films minces

Les parties précédentes ont montré que l'intégralité des propriétés des films peuvent
étre pilotées par combinaison de choix judicieux des parametres de dépot. A elle seule,
la cinétique engendre de complexes interdépendances et il peut parfois étre difficile
d’optimiser a sa guise les propriétés des films. Cette partie propose donc un état de
I’art centré sur une voie alternative pour controler la croissance des films, celle utilisant
des éléments de nature chimique différente du métal a déposer. Soit en mettant a
contribution des effets d’alliage quand la réactivité chimique avec le métal le permet, soit
en utilisant le pouvoir surfactant de certains éléments en cours de croissance. Cette fagcon
de manipuler les propriétés des films est applicable a ’ensemble des techniques de dépot

et ’état de I'art ne sera pas exclusivement axé sur la pulvérisation magnétron.

o Croissance par co-dépot : effet d’alliage et ségrégation

L’utilisation des effets d’alliage est un moyen de plus en plus courant pour moduler
les contraintes résiduelles des films tout en conservant les propriétés du métal pur initial.
On peut citer a titre d’exemple les travaux de Hearne et al., qui ont montré que I'ajout
d’especes Mn durant 1’électrodéposition de films de Ni donne lieu a une augmentation de
la contrainte de tension par incorporation d’atomes de Mn en site substitutionnel dans
la maille de Ni. Ainsi, en pilotant simplement le ratio Ni :Mn, les auteurs controlent la

contrainte résiduelle de leurs films [78].

Dans une série de papiers assez récents, le groupe de G.B. Thompson a étudié les
effets d’alliage dans le cas de systemes combinant a la fois des métaux de faible et de
forte mobilités. On peut ainsi citer trois systémes distincts, Cu :Ni (les deux éléments
sont de forte mobilité) [79], Fe :Cr (les deux éléments sont de faible mobilité) [80] et
Fe :Pt (cas d’'un de faible mobilité et d'un de forte mobilité) [81]. Ce dernier cas est
extrémement révélateur quant a la possibilité de controler le mode de croissance, 2D ou
3D, par la teneur en Pt et donc les propriétés microstructurales qui en découlent. En
effet, le comportement en contrainte va transiter de C-T (plutdt typique des matériaux
de faible mobilité) a C-T-C (plutdt typique des matériaux de forte mobilité) lors de
I'augmentation de la quantité de Pt durant un co-dépot par pulvérisation magnétron.
Ainsi, les auteurs peuvent déterminer la composition exacte de ’alliage Fe :Pt permettant

d’obtenir d'un film mince exempt de contrainte résiduelle (obtenu pour Fegg5Pto35). A
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noter, qu’au dela des effets d’alliage, une ségrégation de Pt dans les joints de grains est
observée ce qui rend complexe la compréhension exacte des mécanismes atomistiques

responsables de cette transition de mode de croissance [81].

La ségrégation de I'un des deux éléments est également observée dans le systeme
Cu :Ni, ou le Ni va ségréger dans les joints de grains de l'alliage Cu(Ni) (zy; < 5% at).
Ce phénomene de ségrégation permet de développer des contraintes en compression bien
plus hautes que dans le cas du Ni ou du Cu seul. De fagon surprenante, I’augmentation de
la quantité de Ni (au dela de 5 %) ne va pas mener & des contraintes compressives encore
plus importantes, les joints de grains étant saturés en Ni, augmenter la concentration de

cet élément va mener & une diminution de la contrainte de compression [79)].

Stress Thickness Product (GPa*nm)

0 50 100 150 200 250 300 350
Thickness (nm)

Figure. 1.23 - Evolution de la contrainte en fonction de I'épaisseur déposée pour différents films
Fe;_,Cr,. a)-e) Micrographies MET, clichés de diffraction et cartographies PED (Precession
Electron Diffraction) des différents films. a) et f) x =0; b) et g) x =0,03; ¢) et h) x = 0,04; d)
et i) x = 0,06; e) et j) x = 0,08 [80].

Enfin le systeme Fe :Cr va développer une forte interdépendance entre contrainte
et taille de grains, comme le résume la figure 1.23. La figure présente 1’évolution de la
contrainte en fonction de 1’épaisseur déposée pour différents alliages Fe;_,Cr,, révélant
une évolution non monotone de la contrainte moyenne et instantanée dans le régime
post-continuité avec 'augmentation de la quantité de Cr. Les images a) a e) présentent
les micrographies MET et les images f) a j) les cartographies PED (Precession Electron
Diffraction), ces deux caractérisations mettant en exergue une dépendance complexe de
la taille des grains et de la concentration en Cr. Pour de faibles quantités de Cr (en
dessous de 4 %), les éléments Fe et Cr forment une solution solide avec de larges grains
engendrant a une diminution de la contrainte de tension en comparaison a la contrainte
développée lorsqu’ils sont déposés séparément. Cependant, au dela de cette quantité,

le Cr devient non miscible dans le Fe, amorcant des effets de ségrégation aux joints
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de grains du Fe, diminuant ainsi la taille des grains et augmentant la contrainte en tension.

La ségrégation des éléments peut se révéler treés intéressante dans le controle des
mécanismes atomistiques en surface et donc du mode de croissance. En effet, 1’élément
surfactant étant non miscible avec le reste du film, il va impacter fortement les étapes
de nucléation et de coalescence. A titre d’exemple, 'utilisation d’un élément surfactant
de faible (V) ou de haute (Ag) mobilité lors de dépot de Cu va mener a un résultat
similaire : la diminution de la taille des grains [82]. Ce constat réalisé par Kaub et al.,
est en bon accord avec les résultats de Pletea et al. lors de la réalisation d’alliages Cu-Al.
Dans cette étude, la présence d’une faible quantité d’Al (1-2 % at) décroit la mobilité de
surface des atomes de Cu, bloquant ainsi les mécanismes de croissance de grains, menant

a terme & des films constitués de plus petits grains [83].

Ainsi, I'utilisation de différentes combinaisons d’éléments peut se révéler étre un atout
majeur dans la conception des films minces. Mais, les effets d’alliage et de ségrégation
demandent une bonne connaissance des diagrammes binaires des éléments mis en jeu
afin de prévoir si le mécanisme impliqué dans la croissance est associé a la formation de

solution solide ou plutot a des effets de ségrégation.

o Ségrégation et réactivité aux interfaces

Jusqu’a présent nous avons raisonné en considérant que le métal se déposait sur un
substrat chimiquement non réactif, sans effet surfactant de l'interface mais également
sans épitaxie possible. En d’autres termes, le métal se condense et croit sur une surface
dite neutre ou inerte. Cependant, pour des substrats bien spécifiques, une croissance en
épitaxie des films minces métalliques peut se produire, modifiant ainsi la microstructure
et les propriétés physiques des films. On peut prendre pour exemple la croissance de
films d’Ag, Cu et Au en température sur des substrats de mica (100) [84]. Dans le cas du
Cu, la croissance en épitaxie peut étre amorcée par sa forte réactivité chimique avec les
semi-conducteurs tels que le Si et le Ge. Ainsi, la formation d’'un alliage interfacial (de
type CusSi ou CusGe) sur substrat cristallin de Si ou Ge induit une croissance d’'un film

de Cu subséquemment épitaxié [85].

Il a été montré que le Cu et I’Ag, qui possédent un grand nombre de propriétés simi-
laires (mode de croissance, mobilité, etc.), ont des réactivités chimiques tres différentes

vis a vis du Ge [86]. On peut donc supposer que la modification des propriétés des films
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par la présence d’'une sous-couche de Ge n’aura peut-étre pas la méme origine en termes

de mécanismes mis en jeu pour ces deux métaux.

Agon Ox/Si

film force [N/m]

Ag on Ge/Ox/Si

T T T T T T
0 40 80 120 160 200
thickness [nm]

Figure. 1.24 - a) Evolution des contraintes en fonction de I'épaisseur déposée de films Ag/SiO,
et Ag/a-Ge. Vues planes observées par MET du film Ag(hy = 91nm)/SiO, b) et Ag(hy =
6nm)/a-Ge c) [87].

La modification des propriétés des films par la présence de cette sous-couche semble
étre similaire pour les deux métaux : par exemple, les films de Cu et d’Ag ont des
résistivités électriques bien plus faibles sur Ge que sur verre et développent un mode
de croissance 2D, ce qui n’est pas attendu pour ces métaux de forte mobilité [88]. D’un
point de vue microstructural, Flototto et al. [87] ont observé des tailles de grains plus
petites et des films moins rugueux lors de la croissance de films d’Ag sur a-Ge plutot que
sur Si0,. Ceci est dii a une modification de la dynamique de croissance du film. La figure
[.24.a. montre une modification de la cinétique des différents stades de contrainte : la
présence de la sous-couche de Ge décale le pic de tension vers les faibles épaisseurs et les
amplitudes de contrainte développées dans le stade post-continuité sont tres différentes.
Les micrographies MET de films d’Ag déposés sur a-Ge et sur SiO, sont reportées
figure 1.24.b. et c. pour des épaisseurs voisines (9 et 6nm). On constate un stade de
coalescence plus avancé sur a-Ge. La ségrégation des atomes de Ge depuis la sous couche
vers la surface augmente 1'énergie d’activation de diffusion de surface, priorisant ainsi la

(re)nucléation d'ilots d’Ag a la surface menant a des films moins colonnaires [87].

L’argent ne semble pas étre le seul élément dont la croissance est impactée par la
présence d’un élément surfactant. Yang et al. montrent par Monte-Carlo cinétique que la
diffusion du Cu est impactée par la présence d'un élément surfactant a I'interface tel que
I'indium. La longueur de diffusion du Cu est diminuée en présence d’indium, la nucléation
d’ilots de Cu est alors plus importante et les ilots plus petits [89]. A Topposé, Schroder
et al. montre que sur Ge, le mode de croissance devient couche par couche pour le Cu et

I’Ag, ce qui implique une plus grande diffusion de surface [88]. Une troisiéme proposition
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existe également pour laquelle le Cu croit par le biais d'un mode de croissance Stransky
Krastanov. Ceci fut observé par Scudiero et al. lors de 1’électrodéposition de Cu sur des

substrats de Si et Ge polycristallins [90].

Ainsi, les mécanismes sous-jacents responsables des changements de morphologie et
de microstructure restent sujets a discussion. Différentes hypotheses sont actuellement
proposées : ségrégation en surface des especes chimiques constituant la sous-couche,
formation d’un alliage a l'interface, contréle du mode de croissance par la mouillabilité
de la surface, etc. Une meilleure compréhension des phénomeénes mis en jeu en cours

du dépot nécessite donc une compréhension plus fine des mécanismes a 1’échelle atomique.

I.3 Une compréhension multi-échelle : outils
numériques de 1D’échelle atomique a [I’échelle

microscopique

Le couplage de mesures in situ et en temps réel avec une caractérisation ex situ
détaillée des films déposés (microstructure, morphologie, propriétés électriques et
optiques) fournit de précieuses informations sur linterdépendance entre parametres de
dépdt et les propriétés des films. Ces diagnostics in situ et er situ permettent ainsi
une identification et une compréhension des mécanismes de croissance de 1’échelle
nanométrique a macroscopique. Cependant, les mécanismes de diffusion atomique en
surface et en subsurface sont rarement accessibles expérimentalement. On peut tout de
méme citer le suivi par STM (Scanning Tunneling Microscopy ou Microscopie par effet
tunnel) par Rost qui a permis 'observation de la croissance de film d’Au a 1’échelle

atomique [91].

Différentes études ont donc vu le jour ces dernieres années, s’appuyant sur de la
modélisation numérique, permettant une simulation depuis 1’échelle atomique jusqu’a
I’échelle nanométrique voire microscopique. Il existe de nombreuses approches numériques
de simulation de la croissance : les simulations utilisant des approches quantiques, la dyna-
mique moléculaire, on retrouvera également, dans les approches classiques, les méthodes
de type Monte Carlo cinétique (kMC). On s’intéressera plus particulierement dans cette
these au kMC. Les méthodes ab-initio (DFT) et de dynamique moléculaire (DM) seront
brievement présentées, car elles sont directement impliquées dans le développement d’un

kMC, fournissant les mécanismes et les configurations atomistiques a implémenter.
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I.3.1 Dynamique moléculaire : avantages et limitations

Le but de ce paragraphe ne sera pas d’expliciter en détail le fonctionnement de la
méthode de DM (son principe, ses limitations, ses potentialités...) mais plutdt de citer
les différentes études de croissance numérique ou la DM fut la méthodologie utilisée.
On rappelle tout de méme au lecteur que la DM est une méthode de calcul numérique
qui va permettre de suivre la dynamique des atomes du systéme étudié, c’est a dire de
simuler le mouvement de tous les atomes de ce systeme [92]. La DM s’appuie donc sur la
résolution numérique des équations classiques du mouvement (intégration en temps des
équations de Newton) pour I'ensemble des atomes. L’évolution au cours du temps de la
position et de la vitesse des atomes est calculée grace a la connaissance des forces qui
s’exercent sur les atomes, ces dernieres sont accessibles par l'utilisation d’un potentiel
interatomique pilotant les interactions entre atomes. A chaque itération de calcul, le code
cherche donc a minimiser ’énergie totale du systéeme en autorisant le déplacement des
atomes. Ainsi, I’ensemble des mécanismes de diffusion en cours de croissance se produira
implicitement par la résolution des équations du mouvement de Newton et ne sont donc
pas choisi par 'utilisateur. A noter que le systeme n’est pas contraint a un réseau fixe
et la création de défauts hors sites cristallographiques est donc implicitement permise.
L’algorithme de Verlet est le choix d’intégrateur le plus courant [93]. Cet algorithme va
décrire les avancées de la trajectoire des atomes du matériau sur des intervalles de temps
At. Les outils de calcul actuels permettent la simulation de systémes de un a plusieurs
millions d’atomes. Les limitations actuelles pour les calculs sont d’origine temporelle car
les plus longs temps physiques atteints sont de l'ordre de la milliseconde. Il est donc
important de retenir que la dynamique moléculaire ne permet pas de simuler des échelles
de temps comparables aux expériences, de ce fait, les vitesses de dépot et les mécanismes

de croissance sont tres largement accélérés.

Hwang et al. en 2012 [94] puis Zhu et al. en 2018 [95] étudient par DM et grice
au code LAMMPS [96] leffet de la température lors de la croissance de films de Cu
sur une surface de Si (001) dans la plage [300K-900K]. L’étude rend compte d’une
croissance selon les plans (111) mais aussi d’une interdiffusion a l'interface entre les
especes Cu et Si, menant a la densification de 'interface par les especes énergétiques de
Cu. Les auteurs mettent ainsi en évidence 'apparition d’une contrainte de compression
par la formation de cette interface. Dans le cas de cette étude, la morphologie des
films (rugosité, porosité, taille de grains) n’a pas été étudiée de par la faible épaisseur
de Cu déposée. L’implémentation de potentiel d’interaction atomique, définissant les
interactions entre deux éléments de nature différente, permet la modélisation d’une large

gamme de systéme et des mécanismes de croissance ayant lieu a l'interface. Un grand
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nombre de systeémes a été étudiés par Hao et al., dans le cas de dépot de films métalliques
(Ti, V, Fe, Co, Ni, Cu, W et Au) sur substrat d’Al [97].

L’évolution de la morphologie des films de Cu dans le cas d’homoépitaxie fut
étudiée par Jing et al. en fonction du dépot d’énergie. Une diminution de la rugosité
avec l'augmentation de ’énergie des particules est observée [98]. Les temps de calcul
ne permettent pas de simuler des films de Cu suffisamment épais pour observer les
mécanismes de croissance survenant apres la continuité des films (croissance de grains,
formation de défauts, rugosité de surface, etc.). Pour surmonter ce probleme, Zhou et al.
ont simulé la croissance de films a 2D. Ainsi, les auteurs montrent la formation de macles
en cours de croissance dans les films de Cu [99]. Dans cette étude, aucune dépendance
n’est trouvée entre la formation des macles et la cinétique de croissance (vitesse de dépdt

et température).

En 2013, Hubartt et al. étudient la croissance de films de Cu par GLAD (GLancing
Angle Deposition) [100] sur une épaisseur de 20 ML (monocouches). Ils observent une
évolution des microstructures en fonction de l'angle 6 (angle entre la trajectoire des
particules et la normale au substrat) similaire a I'expérience, c’est a dire la formation
d’un film colonnaire avec une augmentation des porosités et de ’angle d’inclinaison 8 des
colonnes par rapport a la normale au substrat avec 'angle . Ils mettent également en
évidence le role des vibrations élastiques du réseau sur la coalescence, ce qui conduit a un
grossissement des colonnes. En accord avec I’étude de Zhou [99], ils montrent également

la formation de macles.

La DM n’étant pas contrainte a un réseau fixe, elle rend possible I'observation des
contractions ou dilatations du réseau et permet ainsi une étude détaillée des contraintes
développées. C’est ainsi que Pao et al. [101,102] étudient les contraintes et les mor-
phologies des ilots de Cu en fonction du nombre d’atomes constituant ces derniers. Ils
retrouvent le résultat bien connu de la génération d’une contrainte de compression lors
de la nucléation d’ilots. L’influence de I'énergie d’interface est également investiguée, si
cette énergie diminue (cas d’'un substrat peu mouillant), les ilots vont développer un
rapport d’aspect plus élevé (hauteur/rayon de contact) et la contrainte en compression

est quant a elle diminuée.

Une étude tres récente de Zhou et al. [103] investigue la corrélation entre la forme des
ilots, les énergies des especes et les contraintes générées en cours de croissance d’un film

de W. La figure 1.25.a. montre 1’évolution de la force par unité de longueur au cours de la
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croissance du W pour différentes énergies des especes incidentes et révele une transition
de tension a compression avec l'augmentation de 1’énergie des especes, résultats déja

observés expérimentalement.

50 eV 80 eV 110 eV 5nm
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' ® Deposited atoms
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om0 @ Interface atoms
T ® BCCatoms
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Figure. 1.25 — Etude par DM de a) Pévolution de o x hy en fonction de I'épaisseur déposée
de films de W pour différentes énergies des especes incidentes. b) Vue transverse de l'interface
entre le film et le substrat pour les différentes énergies utilisées [103].

—110 eV

Stress thickness product (GPa*nm)

Thickness (nm)

Les images figure 1.25.b. montrent le phénomene d’interdiffusion des especes déposées
sur le substrat, la cristallinité du film ainsi que la répartition des contraintes au sein
du film. La présence de porosité sur les images a 1 et 20eV est en accord avec la
génération d’une contrainte de tension. L’augmentation de I’énergie méne a des joints de
grains possédant une plus grande densité de défauts et un élargissement des zones dites
“d’interface”. Les auteurs montrent que la contrainte de tension générée pendant I’étape
de coalescence est d’autant plus importante que la surface de contact entre deux ilots est
grande, en bon accord avec les modeles analytiques déja connus. L’effet de la rugosité
sur la contrainte est également mis en évidence, les films ayant des profils de surface plus
rugueux vont développer des contraintes de tension plus importantes. La rugosité des
films est d’ailleurs corrélée a la texture développée par les films (les facettes (111) étant

plus rugueuses que celles (100)).

En conclusion, la DM se trouve étre un outil relativement puissant permettant de
corréler les mécanismes atomiques de diffusion en surface et en volume, les réarrangements
du réseau, les microstructures, les morphologies avec la contrainte développée. De plus,
de par la résolution des équations de Newton, I'utilisateur n’a pas besoin de faire des
hypotheses sur les mécanismes a implémenter ou bien a ignorer. Dans ce cas, c’est dans la
description du potentiel interatomique que I'utilisateur devra étre rigoureux. La possibilité
de faire croitre des films polycristallins est un avantage non négligeable, la modélisation
des joints de grains ne posant pas de probleme du fait de la non-rigidité du réseau et de

la prise en compte des vibrations de celui-ci. Cependant, les limitations temporelles ne
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permettent pas la simulation de grands systémes (plusieurs centaines de monocouches) sur
des temps de croissance réalistes (plusieurs secondes). En effet, les pas de temps en DM
(~ 1071 s) sont plus petits que la fréquence méme de vibration des atomes (~ 103 Hz).
Enfin, I'implémentation d’un flux réaliste et représentatif de la pulvérisation magnétron

n’a pas encore été effectuée par DM.

I[.3.2 Code Monte Carlo cinétique : principe et application a la

croissance des films minces
I[.3.2.1 Principe du Monte Carlo cinétique

Contrairement a la DM, qui est une méthode dite déterministe, les méthodes Monte
Carlo ne permettent pas de décrire la dynamique de I’ensemble des atomes au cours du
temps, mais plutot de suivre I’évolution des atomes par sauts atomiques entre deux états
menant a un changement de configuration du systeme. Le Monte Carlo (MC) est donc
une méthode stochastique et probabiliste. Historiquement, le nom de cette technique
provient de la ville “Monte Carlo” connue pour la présence de nombreux jeux de hasard
dans ses casinos. Les méthodes MC se basent sur 'utilisation de nombres aléatoires pour
faire évoluer I’état du systeme. Dans le cas du Monte Carlo cinétique, kMC (kinetic
Monte Carlo), il est possible d’attribuer a chaque “saut”, une probabilité et un temps
d’occurrence, ce qui permet de suivre I’évolution d’un systéeme dans le temps. Plus
particulierement, le kMC permet de suivre I’évolution temporelle d'un systéme depuis
quelques secondes a plusieurs heures. C’est cette méthode qui est utilisée pour modéliser
la croissance des films minces depuis la diffusion atomique sur le substrat jusqu’a la
microstructure finale. La diffusion des atomes se fait donc le plus souvent par sauts ato-

miques sur réseau 2, permettant de considérer les événements lents et les événements rares.

L’avantage principal de cette technique de modélisation est la possibilité d’utiliser
des échelles de temps comparables a 'expérience avec des systemes de taille souvent
supérieure a la DM, tout en conservant une description de la matiere par des entités
atomiques. L’inconvénient est la nécessité pour l'utilisateur de créer par lui-méme la
liste des événements possibles au cours de la simulation. Cette liste doit donc étre
judicieusement construite pour permettre une description et une évolution correcte du
systeme tout en conservant des temps de calculs réalisables par les ordinateurs actuels.
Ainsi, réaliser une liste exhaustive de ’ensemble des mécanismes atomiques n’est pas

toujours la décision la plus stratégique en matiere de temps de calcul. Un événement

2. On note cependant le développement ces dernieres années des méthodes hors-réseaux mais elles ne
seront pas évoquées ici.
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est défini a la fois par le type de mécanisme mais aussi par la localité de celui-ci, en
effet, tous les sites d’un systeme n’ont pas la méme liste de mécanismes probables. A
chaque événement est ensuite associée une probabilité d’occurrence, nécessitant une

bonne connaissance préliminaire du systéme étudié.

A chaque état ¢ adopté par le systeme, le kMC va associer un temps de vie t; a cet état.
Ce temps est déterminé par le temps nécessaire au prochain événement pour se produire,
donnant lieu a un nouvel état du systeme ¢ + 1. Ici, les atomes n’ont pas de trajectoire et
vont “sauter” d'une configuration a l'autre suivant 1’événement retenu. A chaque nouvel
état ¢ + 1 atteint par le systeme, le kMC actualise la liste des événements et y inclue
la liste de I'ensemble des événements maintenant possibles sur les sites impactés par le
passage de I'état 7 a I'état 7 + 1. A chaque événement possible m, il associe une probabilité
et un temps d’occurrence (P, et t,,). La probabilité d’occurrence est déterminée par une
loi d’Arrhénius en accord avec la théorie de ’état de transition qui permet de connaitre
les cinétiques de réaction selon :
P, = I/.e%, (1.10)

ou v est la fréquence d’essai permettant de rendre compte de la fréquence de vibration
du cristal, E,, énergie associée a l’événement considéré (déterminé par DFT (Density
Functional Theory), DM ou expérimentalement), T' la température et k la constante de

Boltzmann.

La DM ayant été explicitée dans la partie précédente nous évoquerons ici uniquement
la méthode DFT. La méthode DFT, théorie de la fonctionnelle de la densité, est
une méthode de calcul visant a résoudre la structure électronique des systemes et fut
développée en deux temps par Hohenberg [104] et al. en 1964 et Kohn [105] et al. en
1965. Elle s’appuie donc sur la résolution de I’équation de Schrodinger. En pratique, la
DFT s’attelle a la résolution des équations de Kohn-Sham, qui peuvent étre résolues par
un processus itératif et qui réduit le systeme a plusieurs corps a un systeme a un seul
corps dans un champ effectif prenant en compte toutes les interactions. Cette méthode
de calcul est tres souvent combinée au kMC car elle permet I'obtention des chemins de
plus faibles énergies (MEP : Minimum Energy Path) pour passer d'une configuration ¢
a i+1 et des énergies de diffusion en surface, indispensable a la bonne description des

mécanismes de croissance.

L’intégration de la partie aléatoire du kMC se fait ensuite dans le calcul des temps
d’occurrence de chaque événement (permettant ainsi de discriminer entre deux événements

pouvant avoir la méme probabilité d’occurrence). Ce processus est décrit par Fichthorn
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et al. comme un processus suivant une loi de Poisson [106], on exprime alors la temps

d’occurrence t,, de la fagon suivante :

—log(Z)
= — I.11
ou Z est un nombre aléatoire.

Ainsi, I’événement choisi pour passer d’un état ¢ a ¢ + 1, sera celui ayant le plus petit

temps d’occurrence.

I1.3.2.2 Codes existants : avantages et limitations

De ce principe sont nés ces dernieres années plusieurs codes de kMC permettant de
modéliser la croissance des films minces. Nous tenterons ici de répertorier les plus connus

et les plus couramment utilisés pour montrer les avantages et les limitations de chacun.

En 1989, Westra et al. [107] ont développé le code de simulation SIMBAD (SIMulation
by BAllistic Deposition) s’appuyant sur le modele de Brett [108] permettant de suivre
I’évolution de la densité de la structure colonnaire lors de la croissance de films minces a
2D. Les atomes sont modélisés par des disques a 2D et peuvent arriver sur le substrat avec
un angle déterminé par 'utilisateur (GLAD). L’arrivée de la particule se fait au dessus
du film en cours de croissance, de maniere aléatoire, puis se dépose sur le substrat grace
a une trajectoire rectiligne. Les atomes sont autorisés a diffuser sur des sites plus stables
que celui d’arrivée. Il est possible de différencier le cas faible et forte mobilité en imposant
des conditions différentes sur les mécanismes de diffusion. A titre d’exemple, les atomes
de faible mobilité vont diffuser sur le site stable le plus proche a condition que ce nouveau
site soit en contact avec au minimum deux atomes. Dans le cas des mobilités moyennes
et hautes, 'atome diffusera sur le site le plus hautement coordonné dans un rayon de
trois (mobilité moyenne) ou quatre (haute mobilité) fois le diametre atomique. Ce code
permet de rendre compte de l'influence de I'angle entre le substrat et la trajectoire
des particules sur la structure colonnaire du film. Cependant, la bi-dimensionnalité des
calculs ne permet pas de rendre compte des facettes potentiellement formées en surface.
De plus, la simplicité du modele de diffusion ne permet pas d’étre adapté au cas de la
pulvérisation magnétron et du dépot d’énergie, ni de rendre compte des différents stades
de croissance. Ainsi, comprendre la corrélation entre mécanismes de diffusion et mode de

croissance est impossible.

En 2000, Smy et al. développent un modele 3D, appelé 3D films [109]. La description
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du systeme se fait par cube, chacun représentant l'agrégation d’entités identiques, un
cube représentant un atome dans le cadre de leur étude. Des processus de croissance
sont également implémentés tels que la nucléation, l'effet d’ombrage, la mobilité des
“atomes”, etc. Le modele permet de prédire la microstructure, la densité et la surface
spécifique des films. La trajectoire des atomes déposés est également rectiligne avant de
rencontrer la surface du film. La diffusion des atomes en surface est autorisée et a pour
vocation de diminuer la courbure du substrat. En 2001, les auteurs implémentent un
module permettant de rendre compte du transport thermique dans ces films en fonction
de la porosité de ces derniers [110]. Ainsi, 3D films rend compte des mémes effets en cours
de croissance que SIMBAD mais permet cette fois ci une description en 3D des films
et la détermination de propriétés physiques macroscopiques. Cependant, la description
du systéme par agglomérats d’atomes ne permet toujours pas une description fine des

mécanismes atomiques prenant place au cours des premiers stades de croissance.

Dans la méme période Huang et Gilmer développent ADEPT, un code de kMC a
2D permettant de simuler différentes orientations cristallographiques des films cubiques
et ainsi d’investiguer le développement de texture préférentielle en fonction de l'angle
d’incidence et de la focalisation du flux. Le principe de dépot et de diffusion est le suivant :
un atome arrive sur la surface en une coordonnée choisie aléatoirement. A chaque atome
est attribuée une trajectoire de diffusion selon une distribution cosinus déterminée par
DM. L’atome diffuse ensuite en surface le long de cette trajectoire de maniere a trouver
aléatoirement un site stable. Une regle de contact est intégrée de maniere a éviter le
positionnement d’atomes sur des sites de coordinence inférieure a trois dans le cas des
CFC (cubique faces centrées). La diffusion des atomes se fait alors par saut atomique
aux plus proches voisins et par calcul de la barriere de diffusion (qui ne dépendra que
de la coordinence du site d’arrivée et de départ). La diffusion par saut multiple et le
choix d’'une barriere ES (Ehrlich-Schwoebel, barriere d’énergie supplémentaire subie
par les atomes lors de la descente d'une marche en surface) en bord de marche sont
également implémentés [111,112]. En 2002, le code est amélioré de fagon a discriminer
les atomes constituant le joint de grains et ceux constituant le grain. Ainsi, la migration
des joints de grains peut également étre modélisée en cours de croissance permettant
ainsi aux auteurs d’étudier I'influence de la migration des joints de grains sur la texture
développée [113]. Enfin, en 2004, les auteurs réussissent a modéliser la croissance d’un
film polycristallin, développant des grains ayant des directions de croissance différentes
en compilant trois réseaux 2D différents [114]. La figure 1.26 présente la croissance d’Al
polycristallin par le code ADEPT. Le code permet de modéliser la croissance du film,

des premiers stades de croissance (a. et d.) jusqu’aux microstructures développées (c. et
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f.) pour deux vitesses de dépdt différentes : 1 pum/min (a. & c.) et 200 pm/min (d. a f.).
Cependant, la description du systeme se faisant atome par atome et la présence d'un
réseau multiple rend les calculs a 3D extrémement longs. Les auteurs supposent alors
que la création d'un véritable modele 3D multi-réseau ne sera possible qu’apres une

importante avancée technologique en informatique.

Figure. 1.26 — Croissance d’un film mince d’Al par le code ADEPT. L’épaisseur déposée d’Al
est de 0,5nm a), 5nm b) et 15nm ¢) pour un flux de 1 ygm/min et de 0,5nm d), 5nm e) et 15nm
f) pour un flux 200 pm/min [114].

Plus récemment, en 2010, Besnard et al. développent un nouveau code, Simul3D,
basé sur réseau rigide cubique, chaque atome est modélisé par un cube se déplacant en
trajectoire rectiligne et possédant son énergie propre a son arrivée [115]. L’énergie de
chaque site vide ou occupé peut étre obtenue grace a un modele s’étendant jusqu’au
troisieme voisin. Par comparaison des énergies des sites et des énergies des adatomes,
les événements de diffusion probables sont ainsi déterminés. Le flux d’atomes utilisé par
le dépot peut-étre simulé par le logiciel SIMTRA [116], qui permet de rendre compte
d’un flux d’atomes représentatif du flux de la chambre de dépot utilisée (génération du
gaz d’atomes et transport de celui-ci dans la chambre). Si ce code permet 'utilisation
d’un flux d’atomes au plus proche de I'expérimental, la simplicité du modele utilisé pour
gérer le mouvement des atomes ne permet pas de rendre compte de certains événements
complexes dus a la présence de marche, la nucléation d’ilot, etc. Le dépot d’énergie n’est

pas pris en compte également.
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En 2011, Alvarez et al. développe un nouveau code kMC, dérivant de 3D films [109]
et adapté a la modélisation de croissance GLAD [117]. Le réseau est cubique simple et les
atomes sont modélisés par des cubes. Les particules du gaz possedent alors une trajectoire
bien définie et rectiligne (angles 6 et ¢ sélectionnés selon une distribution gaussienne). La,
particularité de ce code est de tenir compte des interactions particules-surface au cours
de la traversée de I'atome dans la chambre. Ainsi, une particule suffisamment proche
de la surface peut étre déviée de sa trajectoire et venir s’adsorber a la surface sur un
site stable (présence de seconds voisins). Seulement deux mécanismes de croissance sont
alors implémentés : dépdt de l'atome par collision avec la surface ou dépdt d’atomes
sur un site stable grace a la définition d'un coefficient de collage. Cette approche moins
complete que les codes précédents permet une bonne reproduction des effets d’ombrages

des colonnes dans le cas des dépots GLAD.

Le code MODENA, développé par Nita et al. en 2016, n’utilise pas de coefficient de
collage mais tient compte d'une possible interaction entre la surface et la particule en
mouvement [118]. Le réseau utilisé est un réseau CFC avec les sites octaédriques occupés,
le code ayant été spécifiquement développé pour la croissance GLAD de TiN. Le flux
d’atomes peut étre d’abord simulé par SIMTRA [116] permettant d’étre au plus pres
des conditions expérimentales. Les atomes se déplacent sur des trajectoires rectilignes
et I'introduction d'un parametre de capture, ry, permet de dévier les particules de leur
trajectoire quand celles-ci interagissent avec un site stable de la surface. Un modele de
diffusion en surface et en volume est également intégré, modele s’appuyant sur la diffusion
au NN et NNN (premiers et seconds voisins respectivement). Les auteurs introduisent
également une reégle de contact avec la surface, obligeant I’ensemble des atomes du film a
avoir une coordinence minimale, celle-ci fixée par 1'utilisateur. Le code a permis une tres
bonne reproduction de la morphologie des films observée expérimentalement, ainsi que
de rendre compte de la formation de facettes en surface pour différentes températures et

vitesses de dépot.

Le dernier logiciel que nous citerons dans cette partie est le logiciel de simulation
NASCAM (NANoSCAle Modeling) [119, 120]. Dans le développement de ce code, les
événements implémentés sont les suivants : diffusion sur une terrasse, diffusion vers un site
possédant une coordinence égale, inférieure ou supérieure au site de départ, détachement
d’atomes des ilots, saut de marche (vers le bas et le haut), dépiégeage depuis un défaut
du substrat, évaporation des especes, re-pulvérisation. L’énergie d’activation de chaque

mécanisme doit alors étre spécifiée par I'utilisateur. De fagon a modéliser au mieux les
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dépdts GLAD, la rotation du substrat est également permise en cours de croissance. Le
choix du substrat et de I'orientation du substrat est réalisé par 'utilisateur. Enfin, ce code
se base également sur “l’observation de la surface” par la particule. En d’autres termes,
la particule se déplace sur une trajectoire rectiligne définie par son vecteur vitesse. Le
long de cette trajectoire, I’atome peut passer plus ou moins pres d'un site stable. Les
auteurs ont donc défini un parametre de collage, permettant a la particule d’avoir une
probabilité positive de se coller sur un site stable en cours de déplacement, si celle-ci
passe suffisamment pres. Dans ce cas, la particule est déviée de sa trajectoire et se dépose
sur le site stable rencontré. Ce code est en perpétuelle évolution, le (re-)dépot des especes

pulvérisées du film ainsi que les dépdts réactifs ont été récemment implémentés [121,122].

Ainsi, plusieurs codes de Monte Carlo cinétique ont déja vu le jour et ont prouvé leur
robustesse pour comprendre la corrélation microstructure/mécanisme de diffusion. La liste
faite ici n’est pas exhaustive, mais répertorie les codes les plus utilisés a ’heure actuelle.
Pour le moment, seul NASCAM est en téléchargement libre, les autres codes nécessitent
de réaliser des collaborations avec les équipes concernées. Les points forts et points faibles

de chacun des codes en 3D sont résumés dans le tableau 1.3.

1.4 Conclusion

Les différentes études exposées ci-dessus ont prouvé l'efficacité des mesures in situ et
en temps réel pour un suivi précis de la croissance et des différents stades qui la composent.
Si certaines questions se posant sur l'interdépendance existante entre les microstructures
développées et la dynamique de croissance ont trouvé réponse, certains aspects restent
encore a étre explorés. En effet, 'impact de la cinétique sur la microstructure reste sujet a
controverse. De plus, la modulation des propriétés par 'utilisation d’additifs, ne trouve pas
d’explications uniques : effets de mobilités des especes, effet chimique et de ségrégation.
Enfin, si les codes kMC permettent une meilleure appréhension de la croissance a 1’échelle
atomique, ces codes ne fournissent pas une modélisation de dépot des films minces proche
des conditions de la pulvérisation magnétron. Ainsi, le couplage des mesures in situ et
d’un code kMC particulierement développé pour la croissance par pulvérisation magnétron
constituerait une stratégie pertinente pour la résolution des problemes exposés dans ce

chapitre.
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N
om  du Points forts Points faibles
code [ref]
3D - Rend compte des mécanismes de | - Pas de description atomique de la
flms croissance matiere
[109) - Qorrelatlon transport thermique / ~Pas de flux réaliste

microstructure
ADEPT - Simulation d'e ﬁlms poly.crlstalhns ~Pas de flux réalisto
111] avec une description atomique

, P . A
[112] - Simulation des joints de grains ,,as d'e prise en compte du dépot
d’énergie
- Un seul modele de diffusion pour
. -Temps de calcul longs

toutes les configurations
Sim3D i MQdele de diffusion jusquau 3 - Pas de dépot d’énergie

voisin
[115] Flux réaliste par outout SIMTRA | Pas d’influence de la surface sur le

p P modele de diffusion (marches, etc.)
NASCAM | - Téléchargement libre - Pas de diffusion athermique
11 - P el iffusi
[119) - Interaction surface / particules o fie modele de diffusion
généralisé

- Prise en considération de la

morphologie de surface sur les

événements de diffusion (marches,

etc.)
Code . L o
Alvares - Bonne reproduction des effets | - Aucun mécanisme de diffusion en
117 d’ombrage par les colonnes surface

] ol - -
MODENA ux realiste et Interaction | Réseau adapté seulement pour TiN
18] atomes/surface

- Modele de diffusion général

- Pas de dépot d’énergie

Tableau 1.3 — Résumé des points forts et points faibles des codes de Monte Carlo cinétique
exposés dans cette partie.
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Cette partie présente l’ensemble des techniques expérimentales ayant permis la
réalisation des études présentées dans ce manuscrit. L’ensemble des films étudiés dans
cette these ont été réalisés par pulvérisation magnétron dans le bati de dépét PUMA

présent au laboratoire.

Porte échantillof
tournant
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—
—

L=—1

Sas
‘entré

—
~

. (il .
P A ‘\ a S o
Po r (i Ar Spectrophotométre
Lamp¢ )
Xe . | Plasnma d'Ar
+— Ligne de champ

Miroirs
otorisé:

\
—

Etalon X

ICaméral
CcCcb

Logiciel KSA MOSS

Figure. II.1 — Schéma descriptif du bati de dépot utilisé pour la croissance des films minces
étudiés dans ce manuscrit. Les dispositifs de suivi de courbure (kSA MOSS) et de réflectivité
optique SDRS sont également schématisés.

Les détails techniques de ce bati sont décrits dans les theses d’A. Fillon en 2010 et J.
Colin en 2015 [1,2]. La spécificité de ce bati est de posséder une grande distance cible-
substrat (18 cm) permettant de décorréler les phénomenes se produisant au niveau du
substrat de ceux se produisant au voisinage de la cible. Le bati est équipé de 3 magnétrons
(de diametre 7,5 cm) disposés en géométrie confocale. L’angle entre la normale au substrat
et les magnétrons est de 25°. Ces derniers sont alimentés par des générateurs en DC ou
en RF. Le pompage dans l'enceinte et dans le sas d’entrée est assuré par une pompe
cryogénique et par une pompe turbo-moléculaire respectivement. Le vide limite dans
I'enceinte est d’environ 5.10~8 mbar. Un schéma succinct du bati est présenté figure I1.1.

Les conditions de dépdt spécifiques des différents échantillons seront précisées dans les
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chapitres correspondants aux films étudiés.

II.1 Suivi de la croissance in situ et en temps réel :

couplage de différents outils de diagnostic

Le bati de dépot PUMA a la particularité d’étre équipé de hublots périphériques
permettant 'installation de différentes techniques de mesure in situ et en temps réel. La
mesure de courbure (kSA MOSS : Multiple beam Optical Stress Sensor) et la mesure SDRS
(Spectroscopie de réflectivité différentielle de la surface) peuvent étre couplées comme le
montre la figure I1.1. L’installation de la mesure de résistivité durant la croissance quant
a elle ne permet pas 'utilisation simultanée des deux techniques précédentes. La suite de
ce paragraphe est dédiée a la description détaillée de ces trois techniques. Une derniere
partie sera consacrée a la description du suivi in situ et en temps réel de la croissance par
diffraction et réflectivité des rayons X (DRX et XRR).

I1.1.1 Mesure de courbure et suivi des contraintes

Le bati PUMA est équipé d'un dispositif MOSS congu par k-Space Associates © [123].
Ce dispositif permet a 1'utilisateur de suivre ’évolution de la courbure du substrat en
cours de croissance et ainsi de la contrainte. Les conventions utilisées pour les mesures
de courbure sont rappelées en figure I1.2 : une couche en tension engendre une contrainte
positive et un rayon de courbure positif tandis quune couche en compression induit une

contrainte négative et un rayon de courbure négatif.

= —— = — s =
= b b =

l !l

o<0;R<0 c>0;R>0
Compression Tension

o S~

Figure. II.2 — Schéma conventionnel des courbures adoptées par le substrat (gris) et le film
(rose) quand ce dernier est en tension ou en compression biaxial dans le plan du substrat.

Dans ce but, le substrat carré est posé sur ses quatre coins et donc libre de tout
mouvement. Un réseau de spots laser 3x3 est généré a 1'aide d’un faisceau laser (658 nm,

22mW) traversant deux lames a faces paralleles disposées orthogonalement, puis se
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réfléchissant sur le substrat. Les faisceaux réfléchis sont alors recueillis sur une caméra
CCD.

La distance entre spots réfléchis est modifiée si I’angle de réflexion est modifié. Cet
angle de réflexion est dépendant de la courbure du substrat, la distance entre spots porte

donc l'information de la courbure. Le schéma du dispositif est placé en figure 11.3.

Logiciel kSA MOSS Etalon X

Figure. II.3 — Schéma descriptif de la technique MOSS utilisée pour mesurer les contraintes
en cours de dépot.

Un logiciel de traitement et d’acquisition en temps réel fournit a I’expérimentateur la

valeur en cours de croissance du rayon de courbure x grace a la relation suivante :

dd(t) cos(a)

Ak(t) = — oL

(IL.1)

avec, Ak la variation du rayon de courbure du substrat (en m™!); dd(t) = d(t) — dy
ou d(t) est la distance entre spots mesurée a l'instant ¢ et dy la distance de référence
initiale entre spots; a I'angle de réflexion et L la distance substrat - caméra. Dans notre

cas, « ~ 0°et L ~ 70 cm.

En considérant le substrat comme une plaque fine isotrope, la théorie des plaques
minces élastiques d'un systeme composite s’applique, on peut poser les hypotheses sui-

vantes :

e L’épaisseur de I'ensemble film/substrat est faible devant ses dimensions latérales (ici

épaisseur ~ 100 yum et échantillon de 1ecm x 1cm)
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e [’épaisseur du film est faible devant celle du substrat

e Le systéme possede un plan neutre ne subissant pas de déformation lorsque le sub-

strat se courbe

e La contrainte transversale est nulle, seules les contraintes biaxiales sont ressenties

par le systeme

e Le substrat est homogene et élastiquement isotrope (substrat de Si monocristallin
(100))

e [’élasticité linéaire s’applique

e Les déformations sont relativement faibles, le rayon de courbure est de 'ordre du

km pour les plus faibles contraintes

On peut relier aisément la courbure du substrat aux contraintes des films minces
développées en cours de croissance par la relation développée par Hoffman dérivant de
celle de Stoney [124,125] :

6L

Ak ~
" MohZ

(I1.2)

Avec, g la force par unité de longueur (en N.m™'); Mg = f—is le module biaxial du
substrat (en Pa) avec Eg et vg le module d’Young et le coefficient de poisson du substrat ;

hs I'épaisseur du substrat (en m).

L’épaisseur du substrat sera donc nécessairement mesurée a chaque acquisition (de
l'ordre de 100 um) et le module biaxial Mg sera pris égal a celui des substrats de Si soit
180,3 GPa [126].

Cette force par unité de longueur peut étre reliée d’une part a la contrainte moyenne

oy et a 'épaisseur du film Ay selon :

g1

Au dela de la contrainte moyenne, il est possible d’obtenir des informations sur la
contrainte instantanée (parfois aussi appelée incrémentale) o; a partir de la relation sui-

vante :

d(E) dhy  (hrdof(zst) , Af
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La contrainte o; représente la contrainte instantanée due a la formation d’une nouvelle
couche élémentaire d’épaisseur dhy; le deuxieme terme correspond a une modification
de la contrainte due a des mécanismes prenant place dans les couches enterrées et le
dernier terme permet de rendre compte des sauts de contrainte a la surface et aux
interfaces [127-129).

L’ensemble des détails d’analyse d’images des réseaux de spots lasers acquis pendant
la mesure et les incertitudes associées ont été explicités dans une theése précédente [1].
On rappellera ici que les incertitudes sur la contrainte sont de 'ordre de 4% (incertitude
principalement apportée par l'erreur de mesure d’épaisseur du substrat) et que la plus
faible force mesurable est de ~ 0,12 N.m™! correspondant donc & une sensibilité de I’ordre

de ~ 0,5 GPa pour 2A déposé sur un substrat d’épaisseur hs= 100 pum.

II.1.2 Spectroscopie de réflectivité différentielle de la surface
(SDRS), propriétés optiques et morphologiques

Cet outil de diagnostic est basé sur le suivi de I'évolution de réflectivité optique du
matériau en cours de croissance. Rappelons que les matériaux, selon s’ils sont diélectriques
ou bien métalliques, n'ont pas la méme réponse optique pour une méme sollicitation lu-

mineuse. Pour caractériser cette réponse, on définit la réflectivité R et la transmittance T.

Soit une bicouche représentée figure 1.4, prenons pour exemple un métal déposé
d’indice optique complexe N7 = ni(A) + ik1(A) sur un substrat d’indice optique complexe

On définit 0; comme étant 'angle entre la direction de la lumiere incidente et la
normale a la surface et 6; I'angle de réfraction entre I’onde transmise dans le matériau et
la normale. La continuité du champ électromagnétique a la traversée de I'interface permet
d’obtenir les coefficients complexes de Fresnel, r et ¢, qui dépendent de la polarisation p
(parallele au plan d’incidence) ou s (perpendiculaire au plan d’incidence). Ils s’expriment
alors comme suit :

njcost; —n;cosb; n; cos 0; — n; cos 0;

i = II.5
st n; cos 8; +n; cos b, (IL5)

Tpii
P n;j cos t; + n; cos b,

2n,; cos b; n; cos 0,
J

s lsij =
n; cosb; + n; cosb;’ n; cos 8; +n; cos 0,

avec 1y +t;; = 1.
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Figure. II.4 — Schéma d’une bicouche constituée de deux matériaux d’indice N; et Na placés
dans un environnement d’indice Ny. On suppose que h; << hy (cas d’un film mince sur un
substrat). Le principe de calcul des coefficients de Fresnel apres réflexions multiples est indiqué.

On rappelle que la réflectance et la transmittance en énergie sont les coefficients positifs
suivants :

et

Ty =1- Ry (IL.8)
Ainsi de I'équation I1.5 et 11.6 on obtient :

n; cos 6,

Tij = %5 Rij = |ri5]° (IL.9)

n; cos b;
Dans le cas d’'une couche fine d’épaisseur ¢; d'un matériau d’indice Ny, compris entre

deux matériaux d’indice Ny (environnement) et d’indice Ny (substrat semi-infini) :

tort1pel?0
T = |toa]* = : 11.10
oal? = |22 (.10

3261
R = |7”012|2 = | To172¢ | (I1.11)

1+ 7‘01’/“12€j251

avec j le nombre imaginaire pur et 3; = 27"51711 cos 61, représentant le déphasage induit
par la traversée de 'onde lumineuse dans le matériau 1. Il est évidemment possible de
généraliser cette expression dans le cas de multicouches, le formalisme matriciel étant

alors un outil indispensable mais ne sera pas détaillé ici. Le lecteur peut se référer aux
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travaux de Abeles et de Azzam et al. [130,131].

Le schéma du matériel optique utilisé dans cette étude a déja été représenté en figure
I1.1. Le dispositif de diagnostic in situ SDRS est constitué d’'une source de lumiere placée
a angle fixe (une lampe Xénon 150W suffisamment puissante pour éviter les effets de
diffusion dus au plasma d’Ar) pouvant étre polarisée s ou p [132,133]. En pratique,
nous utiliserons uniquement la polarisation p qui permet une plus grande sensibilité du
signal lorsque I'angle incident et réfléchi sont situés a ’angle de Brewster du silicium
(~ 70%. Une fibre optique est placée entre la lampe et le polariseur, de méme, le signal
émis par ’échantillon est recu sur l'analyseur et transporté par fibre optique jusqu’au
spectrophotomeétre. Le spectrophotométre est un modele QE65000 (Ocean Optics™) de
gamme spectrale (200-985 nm).

La variation relative de réflectivité est définie comme suit [132-135] :

AR\ R(\) — Ro(N)
BN Rl (1112)

avec Ro(A) et R()N) la réflectivité mesurée du substrat nu et du systéme (substrat/film)

en cours de dépot.

En pratique, seul le signal sur la gamme spectrale 350 — 800 nm est utilisable; en
effet, en dessous de 350nm le niveau de bruit est trés important en raison du faible
niveau de lumiere émise dans I'UV par la lampe a Xe, enfin au dela de 800 nm, les

pics spectraux caractéristiques de la lampe & décharge de Xe perturbent les mesures [136].

Avant le dépot, la réflectance Ry(A) qui servira de référence de réflectivité pour
I’ensemble du dépot est obtenue. Puis, au cours du dépét, la mesure de R(\) en fonction
de X et du temps va permettre de suivre 1’évolution de la réflectivité différentielle pendant

les différents stades de croissance.

Dans le cas de I'analyse SDRS c’est I'analyse de R qui nous intéresse. A cet effet, la
connaissance des indices optiques des matériaux analysés est indispensable et ceux-ci sont
mesurés ex situ grace a la technique d’ellipsométrie, largement détaillée dans la these de
V. Antad [137]. La mesure des indices optiques utiles pour les études qui vont suivre a
été réalisée ex situ sur deux ellipsometres différents. Le premier est un GESP5 (Gonio
Ellipso Spectro Photomeétre) SOPRA équipé d’'une lampe a Xénon 75 W de domaine
spectral 185-2100nm. Le spectrometre est équipé d’un double monochromateur, d’un
photomultiplicateur (210-900nm) et d’une photodiode GalnAsP (0,9 um - 2,0 ym). Le
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deuxiéme appareillage, plus récent, est un ellipsometre Woollam M-2000 XI de gamme
spectrale 210-1690 nm (lampe Xe 75 W) et équipée d'une caméra CCD pour 'acquisition.
Les mesures des indices optiques complexes de métaux déposés sur différents substrats

sont tracées figure I1.5.

6
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5
64
5 4 a-Ge
— G
c 4 - 3 —S:Ox
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Figure. II.5 — a) et b) Parties réelles et imaginaires de 'indice optique complexe de différents
matériaux mesurées par ellipsométrie : Ag, Cu et un alliage CugsGeys. Les indices optiques de
Si, SiO, et a-Ge sont également représentés.

Dans le but de déterminer quels types de mécanisme et quel mode de crois-
sance se développent au cours du dépot, nous allons comparer chaque mesure a un
signal simulé, considérant un empilement de couches homogenes selon une croissance par-

faitement 2D et obtenu a partir du formalisme des coefficients de Fresnel exposé ci-dessus.

La modélisation du signal de réflectivité n’est pas immédiate du fait du grand nombre
d’inconnues expérimentales : angle précis entre les bras optiques, sensibilité au SiO, natif
présent sur notre substrat de Si, comportement optique de la couche, taille des grains,
rugosité, etc. Afin de décorréler les sources d’incertitudes et fixer les parametres de facon
physiquement acceptable, la procédure suivante sera utilisée pour ’ensemble des mesures

SDRS réalisées au cours de la croissance des films minces :

1) Détermination de I'angle d’incidence du faisceau : lorsque le film est suffisamment
épais, il se comporte comme un film opaque continu et son signal de réflectivité n’est plus
impacté par les interfaces plus profondes, il évolue de maniere analogue a celui d’une
couche 2D. L’épaisseur suffisante de métal pour atteindre cette limite est déterminée grace
a une modélisation. Par exemple, pour in fine modéliser la croissance de I'empilement

suivant : Ag/SiO,/Si, il faut déterminer 1’épaisseur d’Ag pour laquelle le signal AR/ Ry
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n’est pas modifié par la nature de ’empilement sur lequel il est déposé. L’épaisseur de
métal a utiliser varie selon les systémes et sera précisée au cas par cas. Une fois ’épaisseur
limite fixée, le signal expérimental est comparé a la courbe modélisée. Pour déterminer
I’angle d’incidence, celui-ci est ajusté entre 69,5 et 70,5 Cet angle varie tres légerement

entre deux campagnes expérimentales.

16
o 12 -
o
P
8- m—esure SDRS
—Sans SiOX
4. avec SIiO,
0 i

400 500 600 700
A (nm)

Figure. II1.6 — En rouge, mesure SDRS d’un film de 16 nm d’Ag déposé sur SiO,. En noire et
bleue, la modélisation par le modele en couche 2D du signal avec ou sans prise en compte du
SiO, respectivement.

2) Dépendance au SiO, : l'angle étant a présent fixé, on cherche a connaitre la
dépendance de la réponse optique du systeme a la présence du SiO,. Pour cela, on
modélise le signal optique d’une couche métallique continue de référence d’épaisseur
connue (déterminée au préalable grace a la XRR). Deux modélisations sont réalisées :
une en tenant compte du SiO, et une sans. Pour I'’ensemble des films ou la croissance
a été suivie en SDRS, la modélisation du SiO, permet une meilleure adéquation entre
le signal calculé et expérimental. La figure I1.6 montre la mesure SDRS réalisée sur un
film continu d’Ag, d’épaisseur 16 nm, déposé sur SiO,. Le signal expérimental en rouge
est comparé aux signaux calculés avec et sans prise en compte du SiO, (noire et bleue
respectivement). On observe un ajustement de meilleure qualité du signal mesuré quand
la couche de SiO, est prise en compte. On précise que dans les cas ou I’Ag et le Cu sont

déposés sur a-Ge, la couche référence utilisée pour cette étape sera la sous-couche de Ge.
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Dans notre cas il n’est pas possible d’utiliser le modele de Yamaguchi [138] pour les
croissances 3D considérant des particules métalliques dans un environnement diélectrique.
Dans nos études, de nombreux parametres restent inconnus (rapport d’aspect des par-
ticules, taux de couverture du substrat, densité de particules, etc. ) et la modélisation
par ce modele ne permettrait pas d’obtenir une solution unique et n’est donc pas

suffisamment fiable.

Les ajustements sont réalisés grace a une procédure développée dans le logiciel Igor
Pro ©.

I1.1.3 Mesure de résistivité électrique et épaisseur -ca-

ractéristique

Le troisieme outil de diagnostic utilisé in situ et en temps réel dans le bati PUMA
est une mesure de résistivité électrique des films en cours de croissance. Cette mesure de
résistivité vient compléter la mesure de contrainte et de réflectivité des films pour une
meilleure compréhension de la dynamique de croissance. La technique de mesure a été
développée au sein du laboratoire et est présentée dans la these de J.J. Colin [2,139].

Cette mesure a donc été congue avec le cahier des charges suivant :

e Le dispositif doit étre adapté a la géométrie de la chambre qui permet I'introduction

du porte échantillon par le sas.
e Mesure in situ et en temps réel.

e Possibilité de mesurer de faibles et fortes résistivités (suivi des la début de la crois-
sance de ’évolution de la résistivité méme dans le cas de substrats tres résistifs mais
aussi mesure de la résistivité de couches trés conductrices dans le cas de croissance

de métaux).

Le schéma du dispositif ainsi que les photographies de celui-ci sont placés figure 11.7.
Ainsi la mesure électrique est basée sur une mesure 4 pointes typiquement utilisée dans
le cadre des films minces car idéale pour la mesure de tres faibles résistances avec une
géométrie de type Van der Pauw [140]. Pour cela, des contacts de 30nm Ti / 300 nm
Au sont préalablement déposés sur les substrats utilisés (Si (100) 350 um) a l'aide d’un
masque. Le nombre de contacts utilisés peut différer selon les acquisitions. Soit le substrat
posséde 4 contacts (2,5x2,5mm?), soit 2 bandes (2,5x 10 mm?), la mesure se faisant grace

a des fils en Cu reliés au porte substrat et en contact avec les plots d’Au/Ti. Le porte
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objet utilisé est placé figure I1.7.c. Ces fils en Cu sont reliés au dispositif de mesure dans
la chambre grace a un collecteur de courant possédant 3 anneaux concentriques en Cu
qui viennent affleurer les points de contact des contacteurs de Cu, la derniere piste étant
portée a la masse. L’ensemble est relié électriquement a un multimetre digital Keithley
2700. Le multimetre injecte un courant stabilisé de 1 mA entre deux points et la mesure

de tension permet de déterminer la résistance absolue Ry.

Figure. II.7 — a) Schéma de l'installation dans la chambre de dépot PUMA du dispositif de
résistivité. b) Schéma et photographie du collecteur de courant avec les trois pistes centrales en
cuivre. ¢) Photographie et schéma du porte échantillon permettant de mesurer la résistance de
surface de I’échantillon [2].

Un programme LabView permet d’obtenir en temps réel le tracé de la résistance, Ry,
lue sur le multimetre Keithley, avec un échantillonnage de 10 points par seconde. Enfin

la résistivité p du film est donnée par la relation suivante :

pP = hf X Rf x F (1113)

avec hy l'épaisseur du film et F' un facteur de correction géométrique (obtenu par
calibration ex situ). Dans la suite du manuscrit les courbes ne seront pas corrigées de ce

facteur géométrique celui-ci étant proche de 1.

Une courbe de résistance mesurée et la résistivité correspondante obtenues lors

d’une croissance typique Volmer-Weber sont données figure II.8. Lors de l'étape de
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nucléation, aucun chemin de conduction ne se forme, la valeur de la résistance reste
constante et égale a celle du substrat. L’observation d'une légere diminution de la
résistance est possible lors de 'apparition d'un courant tunnel entre ilots ou avec le
substrat. Cependant, la résistivité étant proportionnelle a Rjf.hy, celle-ci augmente
linéairement avec hy. Puis, lors de I’étape de coalescence, lorsque suffisamment de joints
de grains sont formés, un chemin de conduction se forme faisant décroitre rapidement et
drastiquement la résistivité jusqu’a la valeur adoptée par le métal déposé [141-143]. Cette
chute va permettre d’identifier I’épaisseur caractéristique de percolation et ainsi fournir
une information sur la dynamique de croissance du film. Cependant, 'interprétation
des courbes de résistivité peut ne pas étre aussi simple. En effet, des modifications
structurales ou microstructurales du réseau cristallin peuvent également influencer la
résistance mesurée, on peut citer : la présence d’impuretés chimiques, la présence de
défauts ponctuels et linéaires, la présence de joints de grains, la rugosité des films, un

changement de phase.

h, (nm) h, (nm)

Figure. II.8 — a) Résistance brute mesurée au cours d'un dép6t de Cu. b) Produit Ry.hy
déduit de la courbe a).

Enfin, la reproductibilité des mesures est satisfaisante et permet une détermination de
I’épaisseur caractéristique de percolation avec une précision de l'ordre de 'angstrom. Pour
exemple, J.J. Colin montre que différentes mesures de résistivité durant la croissance d’Ag

sur tous types de contacts donnent une épaisseur de percolation h, = 5,6 £0,1 nm [2].
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I1.1.4 Diffraction et réflectivité des rayons X utilisant le rayon-

nement synchrotron : évolution structurale et morpholo-
gique

Dans le chapitre I, nous avons expliqué que des transitions de phase, des modifications
de densité, des changements de rugosité peuvent apparaitre en cours de croissance et
Iidentification de ces mécanismes est indispensable a la bonne compréhension de la
dynamique de croissance. Malheureusement, si ces différents mécanismes se déroulent
uniquement en cours de croissance, les caractériser a posteriori ne permet pas de
retracer “I’histoire” exacte du film. L’ensemble de ces propriétés microstructurales sont

habituellement caractérisées ex situ par diffraction et réflectivité des rayons X.

Un suivi en temps réel et in situ de 1’évolution de ces propriétés microstructurales
nécessite 'utilisation d’un rayonnement synchrotron du fait du faible volume diffractant

dans les premiers stades de croissance.

Le suivi in situ et en temps réel de la réflectivité et de la diffraction des rayons X a
été effectué sur un bati de pulvérisation magnétron, en collaboration avec le groupe de
Bérbel Krause au KIT [144], dont la représentation est donnée en figure I1.9. Les mesures

ont également été couplées avec le dispositif MOSS présenté précédemment.

Deux magnétrons équipés de cible de 2”7 de diameétre sont montés en haut de la
chambre a 19° de la normale au substrat. La distance cible-substrat sera ajustée a chaque
campagne expérimentale. Les substrats de Si (100) recouverts de 2nm d’oxyde natif, de
taille 7x12x0,1 mm?, sont placés sur un porte substrat spécialement concu pour laisser
le substrat libre de se courber et permettre le suivi des contraintes en cours de dépot. Il
est également nécessaire d’éviter les effets d’ombrage d’une partie du faisceau X incident
ou diffracté d’énergie 10keV, soit A = 1,23984 A. Lenceinte est équipée de deux fenétres

en Be permettant le passage des photons X incidents, diffractés et réfléchis.

La mesure de réflectivité se fait a angle fixe et 'intensité du signal oscille en fonction

™

LAk

de I'épaisseur déposée. L’épaisseur déposée par oscillation, D, = nous permet de

déterminer la vitesse de dépot, R, selon [145] :

T T
_ ~ > . 11.14
|k.|7 ksin(oy)T pour a; > «a ( )

R

2
A
I’angle critique de réflexion totale. Les mesures ont été réalisées a a; = 1, 6"

avec k, la composante z du vecteur d’onde k£ = 7 la période des oscillations et a.
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Figure. I1.9 — a) et b) Photographies de la chambre de pulvérisation magnétron utilisée pour
le couplage des mesures MOSS, XRR, DRX. c¢) Schéma technique de ’enceinte [144]. d) Schéma
du couplage MOSS, DRX et XRR.

Si on consideére que les matériaux croissent en adoptant la densité connue du matériau
massif, pour une énergie de 10keV et o; = 1,6°, on trouve que la période d’une oscillation
correspond a 2,3 nm pour le Si et le W. Les données de réflectivité X en fonction du temps
sont modélisées en utilisant un modele en couche 2D. La densité de chaque couche est
supposée constante, tandis que la rugosité et I’épaisseur seront des parametres ajustables

de la modélisation.

Cette méthode a été utilisée lors d’étude de la croissance de W et d’alliages W;_,Si,
développée dans le chapitre VI. L’ensemble des mesures de DRX in situ ont été réalisées
au synchrotron SOLEIL, sur la ligne de lumiére SixS (Surfaces interfaces x-ray Scattering)
équipée d’un diffractometre permettant l'installation de la chambre de pulvérisation
magnétron [146]. La distance cible-substrat est fixée a 129 mm pour la cible de W et a
184 mm pour la cible de Si. Deux détecteurs ont été utilisés simultanément afin de suivre
I’évolution dans le temps de la réflectivité et du faisceau diffracté. La réflectivité est
mesurée par un scintillateur Nal positionné a 1,035m de I’échantillon. La diffraction du
faisceau est enregistrée grace a un détecteur 2D (XPAD) placé a 30,8 cm de 1’échantillon
permettant de suivre I’ensemble des réflexions (110) et (211). L’ensemble des clichés
de diffraction montrés dans cette these sont corrigés du fond continu di aux effets de

diffusion des fenétres en Be et du substrat mesuré avant dépot.
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Ce dispositif permet alors le couplage de trois mesures in situ et en temps réel (cf. figure
I1.9.d.), le MOSS, la DRX et la XRR permettant de suivre I’évolution des phases formées,
de T'orientation cristalline du film, la densité, la rugosité, I’épaisseur mais également le

niveau de contrainte développé par le film.

I1.2 Caractérisations morphologiques et microstruc-

turales ex situ des films minces

Cette partie présente I'ensemble des techniques expérimentales utilisées au cours de
la these pour caractériser le plus précisément possible les propriétés microstructurales et

morphologiques des films minces déposés par pulvérisation magnétron.

I1.2.1 Diffraction et réflectométrie des rayons X

Deux techniques de caractérisation ex situ utilisant les rayons X ont été utilisées dans
cette these, la diffraction et la réflectivité des rayons X, respectivement DRX et XRR.
Ces deux techniques étant connues de la communauté des films minces, on donnera
simplement les caractéristiques des appareillages utilisés. Dans le cas de la diffraction des
rayons X aux grands angles, un diffractometre D8 Bruker en géométrie Bragg-Brentano

a été utilisé. La source est une anticathode de cuivre, a foyer linéaire, opérant a 1,6 kW.

Le détecteur utilisé pour les scans w — 20 (w = 6 £ 0,5 valeur fixée pour éviter les
pics parasites du substrat liés aux défauts et aux effets de bords de I’échantillon) est
un détecteur LynxEye, utilisé avec un filtre Ni et une fente de 3 mm, intégrant sur une
plage angulaire de 2°. Pour I’étude des “rocking curves” c’est a dire des scans en w a 20
fixé, un scintillateur Nal a été utilisé. Ce diffractometre a été utilisé pour caractériser les

orientations cristallines de croissance ainsi que la mosaicité des films.

Pour les mesures de réflectivité spéculaire XRR (mesure a bas angles), un diffrac-
tometre DRX 3000 Seifert équipé d'un foyer linéaire, d’un absorbeur automatique et d’un
monochromateur constitué de deux monocristaux de Ge(220) (channel-cut) permettant
I'obtention d’un faisceau monochromatique et parallele a été utilisé. L’installation d’un
couteau pres de I’échantillon permet d’assurer une illumination constante de la surface
de I’échantillon. Une fente anti diffusion de 1 mm et une fente de résolution de 0,07 mm
sont placées devant le détecteur (a 220 mm de I’échantillon). L’ensemble des données de

réflectivité ont été traitées grace au logiciel propriétaire Analyze © et modélisées par

78



I1.2 Caractérisations morphologiques et microstructurales ex situ des films
minces

un formalisme optique dérivant des lois de Fresnel [147-149]. Cette technique permet
d’obtenir des informations macroscopiques sur la densité, I’épaisseur et la rugosité des

films.

La mesure des déformations du parametre de maille dans nos films est possible grace
a une analyse par rayons X sur ce méme diffractometre. La méthode des sin?) est par-
faitement adaptée dans le cas de films polycristallins et texturés, ou ¢ est I’angle entre
la normale & la surface de ’échantillon et la normale au plan (hkl) considéré [150]. Les
distances interplans sont mesurées dans différentes directions ¢ pour différentes réflexions
(hkl) selon la méthode des détections idéales. La valeur du parametre de maille libre de
contrainte est extrait a partir de la direction 1)y sans contrainte. Dans le cas du Cu, les
C11 = 168 GPa, Ci5 = 121 GPa et Cy =
75 GPa et I'état de contrainte sera supposé biaxial [151].

constantes élastiques seront prises égales a :

I1.2.2 Analyse par microscopie électronique en transmission
(MET)

Les propriétés microstructurales des films minces ainsi que les morphologies des ilots
développées dans les premiers stades de croissance ont été déterminés par microscopie
électronique en transmission (MET). Cette partie fera état de la méthode de préparation

des échantillons ainsi que des caractéristiques de 'appareillage utilisé.

I1.2.2.1 Préparation des échantillons

Deux méthodes de préparation ont été mises en place dans cette étude selon le type

de vue souhaitée pour 'analyse MET.

. Puissance | Tension Pression Vitesse

Element . . : , , | Temps de

déposé de la cible | générateur | de travail | de  dépot dépot (s)
P (W) (V) (Pa) (nm/s)

a-C 150 DC 573 0,2 0,01 400

a-Ge 50 RF 194 0,3 0,06 154

Tableau II.1 — Parameétres de dépdt pour

d’échantillons sur sel.

les couches utilisées lors de la préparation

Dans le cas des vues planes, typiquement utilisées lors de 'observation des premiers

stades de croissance, les échantillons ont été préalablement déposés sur NaCl mono-
cristallin (100). Les substrats de NaCl ont été introduits dans le bati de dépot PUMA
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sans préparation de surface spécifique. Une sous-couche est préalablement déposée sur le
sel, soit de carbone (a-C, h,c = 5 nm) dans le cas d’observations des premiers stades
de croissance sur substrat neutre ou de a-Ge (h,g. = 9nm) dans le cas des études
de ségrégation et de réactivité chimique. Les films métalliques sont ensuite déposés
sur les sous-couches, les conditions de croissance seront détaillées ultérieurement. La
couche a-C sert également de couche protectrice afin de protéger les films métalliques
de l'environnement extérieur. Les conditions de dépdt pour ces deux sous-couches sont

résumeées dans le tableau II.1.

Les échantillons sur NaCl sont ensuite amenés a la surface d’'un volume d’eau
désionisée, de facon a ce que par capillarité le film se désolidarise du substrat de NaCl.
Le film est ensuite récupéré sur une grille de microscopie en Cu et laissé a l'air libre
pendant 24 h afin d’évaporer I'eau résiduelle. Ainsi, les vues planes sont constituées de

I’empilement schématisé figure II.10.

Grille TEM
Figure. II1.10 — Schéma d’une vue plane réalisée pour I'observation par MET.

Pour I'élaboration des vues transverses, des lames MET ont été extraites de films
minces préalablement étudiés in situ et en temps réél. L’extraction des lames a été faite par
FIB (Focused Ion Beam) grace a un appareillage FEI-Helios NanoLab G3 CX DualBeam.
La méthode de préparation par FIB suivie fut standard et a déja été développée au
préalable par Langford et al., pour plus de détails le lecteur pourra se référer a leurs
travaux [152]. Les ions lourds, ici le gallium, étant fortement accélérés peuvent modifier la
nature chimique et microstructurale des échantillons (implantation, amorphisation, etc.),
il est donc nécessaire de finir I’amincissement des lames a faible tension, selon les matériaux
entre 1 et 5kV.

I1.2.2.2 Imagerie et diffraction

Un grand nombre de techniques sont associées a la microscopie électronique en
transmission permettant des analyses extrémement détaillées et précises des matériaux
(HRTEM (High-Resolution Transmission Electron Microscopy), EDX (Energy dispersive
X-ray spectrometry, HR-STEM (High Resolution Scanning Transmission Electron Mi-
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croscopy ), EELS (Electron Energy Loss Spectroscopy), holographie, etc.). Les techniques
MET utilisées dans ce manuscrit sont : HRTEM filtrée, SAED (Selected Area Electron
Diffraction) et STEM (Scanning Transmission Electron Microscopy). Ces techniques
ayant été largement développées dans des ouvrages [153], cette partie ne fera état que
du type de microscope utilisé. L’ensemble des analyses de microscopie ont été réalisées
sur un JEOL (S)TEM 2200FS. L’émission d’électrons est possible par la présence d'un
canon a émission de champ (Shottky FEG pour “Shottky Field Emission Gun”). Le
microscope fonctionne avec une tension d’accélération de 200kV. Il est équipé d’un filtre
Omega, positionné entre les lentilles intermédiaires et les lentilles projectrices. Celui-ci
permet de filtrer une partie des électrons et ainsi d’acquérir des images avec tous ou
une partie des électrons. L’utilisation des électrons n’ayant subi aucune perte d’énergie
pour la formation d’images ou de clichés de diffraction permet de s’affranchir des effets
de diffusion inélastique. L’ensemble des images HRTEM seront acquises en utilisant

uniquement les électrons n’ayant pas perdu (ou trés peu) d’énergie.

Un module STEM est également présent (taille de sonde de l'ordre de 1nm) ainsi
qu'un détecteur ADF (Annular Dark Field) et HAADF (High-Angle Annular Dark Field).
Le détecteur ADF permet de collecter les électrons diffusés a petits angles, pres de 'axe
optique, les images sont alors constituées majoritairement de contraste de diffraction. Le
détecteur HAADF recueille les électrons diffusés aux grands angles, permettant d’obtenir
des images constituées principalement de contrastes chimiques, de densité et d’épaisseur.
On notera que le détecteur HAADF est installé relativement haut dans la colonne du
2200F'S, ne permettant pas de s’affranchir complétement des contrastes de diffraction sur

les images obtenues, méme a tres faible longueur de caméra (angle de collecte de I'ordre
de 40 mrad).

La résolution point a point du microscope est de 0,23nm et la résolution en énergie
est de 0,7¢V. La caméra CCD permettant 'acquisition des images et des clichés de
diffraction est constituée de 2048 x2048 pixels.

Le post traitement des images a été effectué avec le logiciel Gatan Digital Micrograph
3 O et l'indexation des clichés de diffraction a été possible par la modélisation des
différentes structures sur JEMS [154].
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I1.2.3 Diffraction des électrons rétrodiffusés (EBSD)

Si la diffraction des rayons X nous permet de connaitre 'orientation majoritaire de
croissance et nous fournit des informations statistiques, elle ne permet pas, avec les
diffractometres a disposition au laboratoire, de connailtre avec précision l'orientation
cristalline a une échelle plus locale. Dans le but de connaitre 1’orientation cristalline de nos
grains en surface, une analyse par EBSD sera effectuée. En effet, cette technique reposant
sur I’association image/diffraction, la réalisation de cartographies d’échelle micrométrique

est possible, avec une résolution latérale de plusieurs dizaines de nanometres.

La technique EBSD repose sur le phénomene de diffraction des électrons par un cristal.
Soit un faisceau d’électrons interagissant avec un matériau cristallin. Les électrons vont
alors étre diffusés élastiquement et inélastiquement dans toutes les directions. Une partie
des électrons primaires va alors étre diffractée par les plans cristallins du réseau formant
le matériau et ainsi étre rétrodiffusés par le matériau. Les conditions de diffraction de ces

électrons sont données par la loi de Bragg :

n\ = Zdhkl sin 0 (IIl5)

avec n lordre de diffraction, A la longueur d’onde des électrons, dpy la distance
interéticulaires entre les plans d’indice de Miller hkl, 6 I'angle de diffraction entre le

faisceau incident et le plan diffractant hkl.

Ainsi chaque famille de plans va rétrodiffuser des électrons suivant un angle différent.
Chaque diffraction, caractérisée par 'angle de Bragg, 6, se produit dans ’ensemble des
directions formant ainsi deux cones, appelés cones de Kossel, un a I'angle de Bragg 6 et

un a 90° -  comme montré sur la figure I1.11.a. [155].

Le positionnement d’'un écran venant intercepter ces deux cones de Kossel donne
alors lieu a deux lignes paralleles appelées lignes de Kikuchi. L’espacement entre ces
deux lignes correspond a la distance angulaire 26, elle méme proportionnelle a la distance
interplans. Ainsi, les clichés EBSD (dont un exemple est placé figure I1.11.b.) obtenus en
chaque point, sont constitués de plusieurs paires de lignes de Kikuchi, d’une épaisseur ca-
ractéristique correspondant a un type de plan en particulier. L’intersection de ’ensemble
de ces bandes donne acces a I'axe de zone et 'indexation automatique de I’ensemble du
cliché va permettre de déterminer ’orientation du cristal. L’indexation se fait en cours
d’analyse, par comparaison a une bibliotheque de données, répertoriant l’ensemble des

orientations possibles pour I’ensemble des structures cristallines référencées. Dans notre
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cas, seules les bibliotheques d’orientations correspondant a la structure cristallographique
cubique faces centrées seront appelées. Ainsi, a chaque point de la zone sondée, une
cartographie est enregistrée, indexée, fournissant des informations sur la structure
cristalline ainsi que son orientation. On notera également qu’en EBSD l'orientation du
cristal n’est pas définie par les indices de Miller h,k et [ mais avec les angles d’Euler (¢,
O, ¢y). De plus, cette technique est une technique d’analyse de proche surface. En effet,
les électrons participant a la formation des clichés sont les électrons ayant interagi de
maniere élastique avec le matériau, soit ceux n’ayant pas perdu d’énergie. Ainsi, méme
si la profondeur de la poire d’interaction des électrons dans le matériau est de 1'ordre de
plusieurs centaines de nanometres, les électrons participant aux clichés EBSD de maniere
effective, sont des électrons ayant perdu moins de 3% de leur énergie initiale et donc
provenant de la proche surface (au maximum 100 nm) [156]. Dans le but de limiter le
nombre d’électrons diffusés inélastiquement arrivant sur la caméra, 1’échantillon devra
étre incliné a 70° par rapport a la colonne, angle qui permet de conserver une bonne
résolution [157,158].

Forward scatter
electron detector |
|
|

Figure. II.11 — a) Représentation schématique de la technique EBSD [155]. b) Exemple de
cliché de diffraction obtenu au cours de I'analyse pour indexation.

Cette technique nécessite un état de surface exempt de toute rugosité, oxydation,
impureté, etc. Cela pose alors un souci dans le cas des films minces, ou les épaisseurs
déposées sont de l'ordre de la centaine de nanometres. L’EBSD est réalisé dans le mi-
croscope électronique a balayage FEI-Helios NanoLab G3 CX DualBeam, équipé d'un
ensemble de microanalyse EDAX TEAM Pegasus et d'une caméra rapide HIKARI Super
(PV 5500/Su-H). La présence de la colonne ionique Tomahawk va se révéler étre une aide
précieuse. En effet, avec un courant et une tension contrdlée du faisceau d’ions Ga, il nous

sera possible de “nettoyer” la surface par ablation controlée de matiere. La visualisation
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des cartographies obtenues et le post-traitement de ces dernieres se feront grace au logi-
ciel OIM Analysis™. Ce logiciel permet la visualisation des images IPF (images Inverse
Péle Figure : coloration des grains en fonction de leur orientation) et des cartographies de
phases (coloration des grains en fonction du type de phase). Grace a différents traitements
il sera possible d’obtenir : des figures de poles, des figures de pole inversées, des histo-
grammes de taille de grains, visualisation des différents types de joints de grains selon la
désorientation des grains. Tout ceci n’est possible qu’apres un nettoyage des cartographies
permettant de ne garder que 'information pertinente du cliché EBSD. En effet, lors de
I'indexation certains pixels peuvent étre non indexés ou bien mal indexés. Une procédure
automatique développée par OIM, permet de nettoyer les cartographies des pixels non
indexés. De plus, différents parametres permettent a 'utilisateur de définir la tolérance
sur la détection des grains. Dans notre étude, on considérera I’ensemble des grains ayant
une taille supérieure a 5 pixels et désorientés de ses voisins de plus de 10° (valeur moyenne

obtenue lors de I'étude des mosaicités cristallines des films).
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Une partie des travaux de cette these a été consacrée au développement d'un code
kMC permettant une modélisation 3D de la croissance d’un film mince métallique
monocristallin de type CFC, prenant en considération les différentes spécificités de la
pulvérisation magnétron. En effet, si le couplage des mesures in situ et en temps réel
nous permet d’obtenir des informations pertinentes sur la dynamique de croissance
des films minces (épaisseurs caractéristiques, mode de croissance, etc.), ces mesures
ne donnent pas accés aux mécanismes élémentaires de diffusion a ’échelle atomique
pilotant les premiers stades de croissance et ainsi les propriétés microstructurales et
morphologiques de ces films. L’utilisation du kMC, permettant la simulation depuis les
mécanismes atomiques jusqu’aux films minces d’épaisseur nanométrique permet une
compréhension de la croissance aux différentes échelles. Dans l'intention de réaliser un
code kMC versatile et transférable pour des éléments de fortes et faibles mobilités, le

cahier des charges suivant a été établi et schématisé figure I11.1 :

e Prise en compte d'un flux d’atomes possédant une distribution énergétique et an-

gulaire au plus proche de celles générées dans notre bati de dépot PUMA
e Modélisation des effets de dépot d’énergie

e Définition d'un réseau rigide tridimensionnel définissant les sites de réseau et les

sites interstitiels

e Prise en compte d’un modele de diffusion aux premiers et aux seconds voisins, y
compris la barriere Egg effective pour les diffusions faisant intervenir une descente

de terrasse

e Implémentation du mécanisme de désorption

Dans une premiere partie nous présenterons 1’algorithme utilisé, puis nous
développerons l'implémentation du réseau rigide et nous rappellerons brievement
comment générer un flux d’atomes possédant des caractéristiques les plus proches
possibles de celui produit dans la chambre de dépdt a partir des codes SRIM [159] et
SIMTRA [116]. Nous présenterons ensuite le modele de diffusion utilisé ainsi que les
mécanismes implémentés liés au dépot d’énergie en cours de croissance. Enfin, nous
exposerons le modele cinétique permettant le calcul des contraintes générées en cours de

croissance liées a la présence d'un joint de grains.
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Figure. III.1 — Schéma du cahier des charges établi pour le développement du code kMC.

III.1  Algorithmie et ligne temporelle

Cette partie décrit l'algorithme utilisé par le code au cours des simulations. Nous
décrirons brievement la succession des différentes étapes utiles a la bonne compréhension

de ce chapitre. Un bref schéma récapitulatif est placé figure II1.2.

La simulation commence par une initialisation des sites du réseau, des mécanismes et
de leur énergie, de la distribution SIMTRA (voir partie I11.3), des parametres d’export et
des parametres de croissance (température, vitesse de dépdt, taille de la boite de simu-
lation). Puis, & chaque site de réseau, le code associe une probabilité d’occurrence pour
tous les types de mécanisme implémentés et donc un temps d’occurrence. Il existe trois

types de mécanisme :

e “arrivée d’atomes” : arrivée d'un adatome depuis le flux sur la surface

e “diffusion” : mécanismes de diffusion sur la surface et en volume (détails dans la
partie I11.4)

e “désorption” : mécanisme de désorption d’un adatome en surface
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| Réseau " Mécanismes |

tarrive(o) = tsurface(o) =0 |

'

| Mise a jour t(arrive(1)) |

Initialisation

<4

| Choix min[t;(arrive(1))] = t,mve(1) |

<4

| Choix mécanisme f(E,0, ) |

Configuration

I

> | Mise a jour des temps t,ive(n) et tyace(n) |

<4

| Configuration I | Choix entre tarrive(n) et tsurface(r‘) | <

A
Mise a jour des ty,ce(n) |

_| Choix mécanisme f(E,8, ) | | Configuration :

Figure. III.2 — Algorithme de base utilisé pour le développement du kMC permettant une
croissance simple d’un métal sur lui-méme.

La dynamique temporelle utilisée sera une dynamique évenement par évenement
comme précédement utilisée par Dkhissi et Esteve et al. [160, 161]. Pour chaque site de
coordonnées (i, j, k), la liste des mécanismes possibles est réalisée et & chaque mécanisme
probable (probable selon les conditions fixées des le départ) on associe le temps d’occur-

rence :

log(Z)

tijk(meca(n+ 1)) = “PE)

+ tsurface(”) (IIIl)

OU tsyrface(n) est le temps courant déja écoulé sur la ligne temporelle utilisée pour les
mécanismes de diffusion et de désorption, Z un nombre aléatoire, P(E,,.,) la probabilité

associée au mécanisme d’énergie F,,ecq-

Les probabilités pour les mécanismes “diffusion” et “désorption” sont initialisées telles

que :
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_ Emeca
kT

P(Eneca) = ve (111.2)

ol F,ecq st I'énergie du mécanisme considéré ; v la fréquence de vibration du réseau égale

410" s71: k la constante de Boltzmann ; 7' la température fixée par 1'utilisateur en Kelvin.

Ainsi, a chaque site de réseau peuvent étre associés plusieurs mécanismes probables
et pour chacun d’entre eux un temps d’occurence, t;jx(meca(n)), est calculé. A ce
stade, plusieurs mécanismes peuvent étre autorisés a se produire sur le méme site. Les
mécanismes non autorisés a se produire sont affectés d’un temps infini devant les temps

de simulation bloquant ainsi leur apparition.

Ensuite, le temps le plus petit parmi les t;;,(meca(n + 1)) est retenu. Chaque site
possede donc un temps t;;,(n + 1) qui est sauvegardé dans le calen<ns1:XMLFault xmlns:ns1="http://cxf.apache.org/bindings/xformat"><ns1:faultstring xmlns:ns1="http://cxf.apache.org/bindings/xformat">java.lang.OutOfMemoryError: Java heap space</ns1:faultstring></ns1:XMLFault>