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INTRODUCTION GENERALE

La fabrication de couches trés fines de snper-réscaux a ét6 proposée dams les années
1970 par L. Esaki el R. Tsm des Inboratoires IBM. Cest cnsuite Y. Cho et J.R. Arthur des
Leboratoires Bell qui ont développé la technique d'épiteui

jets moléeulaires qui permet
de contrdler et d'interrompre la croissance & moins d'une monocouche atomique prés. Une
épitaade consiste & réaliser un empilement atomique sur un substrat cristallin qui respecte

des relations orientationnelles par zepport aux divections cristallines sonascntes

Lélaboration de sup vec les semi cenest e dcpu_i
le début des années 1980 que T'on sait séaliser des

Des propriétés inléressantes résultent de Iaugmentation de Is densité des intesfaces et du

caractére bidimensi de ces matériaux. avelle des struct;

Sest développée avec des urilisations dans les domaines de Ienregistrement magnétique

(0u de la réalisation de capteurs), des cavités résonantes supraconductrices et des dléments
d'optique pour les rayons X mous ou nltra-violets lointains.
Les contraintes épitaiales stabilisent, dans cortains cas, des structures cristallographiques
métestables qui n'existent pas normalement daus la nature, Cela permet d'ouvrir des
champs nonvemrx pour la compréhension de I cobésion cristalline et de la formation des
interfaces.

En général, il est d’autant plus facile dobteniz une épitaie que le désaccord para-
métrique entre les dewx réscaux cst feible. Nous nous sommes intéressé, dans cette thése,
& un cas “défavorable” puisque I'Au et le Ni ont une grande différence de taille d'environ

16 %. Nous pourrons ainsi étudier la contribution d’un “effet de taille” qui

sonvent plus
difficile & prendre en compte que “Teffet, chimique” (tendance & I formation de composés
définis...).
Le montage de la chambre de dépot  commencs avec le début de cette thise ct il gagi

des premiers résultats de ce théme de recherche nouveau pour le laboratoire.

Le premier chapitre sera consacré  'étude expézimentale des relations d'épitasies des
dépdts de Ni sur les trois surfaces les plus denses de I'Au. Ces surfaces sont obtenues &

partir de substrats commerciaux inant mme succession d'empilements adéquats qui

feront eux aussi Pobjel d'une caractérisation structurale.

Le second chapitre s'intéresse & la ségrégation d'équilibre (systémes G

et hors équilibre pendant 1a croissance (.

et A Ni). On gattachera perticulitrement
s ingrédients physiques qui gouvernent le phénoménc.

La secande partic de celle thése sera consacrée & des considérations plus théoriques
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o, dans le chapitre ITT, on S'attachera 4 optimiser un poteutiel interatomique réalistc.

Ce potentiel sera testé sur de nombrenses grandeurs physiques svant

‘étre appliqué 4 I
simulation & 0 K de la solution solide Au-Ni (grandeurs énergétiques et topologiques) ainsi
qu'h quelques propriétés des multicouches métalliques.

Enfin, le dernier chapitre anra pour but de retrouver la lacune de miscibilité du dia-

gramme de phase déquilibre expérimental du systéme AuNi, de comprendre Uinfiuence

des effets de taille et chimique dans son établissement, puis détudier la modification du
dingramme d'équilibre par Papplication d'wne contrainte de cohérence. Ces considérations
constitueront les premiers éléments de réponse pour comprendre des expériences qui mon-
trent quil est possible de stabiliser des dépots monophasés de sohution solide sur des
substrats ’Au alors que le diagramme d'équilibre prévoit ve tendance 4 In séparation de

phase.
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T Tntroduction.

Lhétérodp s Yest beaucoup développée depuis une diznine d'années. Du

point de vue industriel, les études ont éé pri motivées par leurs
dans les domaines de Venregistrement, magnélique perpendicnlaire (supports de stockage
haute densité de 'information), de la magnéiorésistance

ptenrs et tétes de lecture), de
Ta supraconductivité (dépts sur des cavités résonantes) on de la tribologic (couckes de
protection contre Iusurc).

Jusqua présent, la réalisati itifs est tou i arallile aved

les recherches fondamentales associées aux problemes plysiques wis en jeu. En particulicr,
1e mode de croissance, et la structure qui eu résulte, s'avére presque toujours avoir des

conséquences cruciales sur les propricids mesrées.

Ce chapitre traite de la caractérisation des épitaxies métal — métal cntre les dléments

Fe, Co, Au et Ni. L'étude porte essentiellement sur Tes types de crissances et les orien-
tations relatives mises en jeu. Elle sern effectuée en grande partic grice sux techniques in
st de speciroscopie Anger et de difiraction d'éleetrons en incidence rasante (RHEED -

Reflexion High Energy Electron Difiraction).

Les substrats sont des monocristaux commerciaux MgO(001), MgO(110) et GuAs(110)
Leurs choix présentent de nombrens avantages :

T nature des substrats a été sélectionnée conformément aux objectifs de I'étude : ainsi,
mous verrons qu'en imaginant des empilements successifs (qui conservent des relations
dlorientations), nous pourrons obtenir des échantillons d'or avec des surfaces de honne
qualité pour les trois orientations (001), (110) et (111). Elles nous permettront par I

sute d'analyser les épitaxics du Ni sur I'du.

. Le chemin suivi permettra aussi d’étudier
des épitaxies métal — céramique : Fe/MgO(001) et Fe/MgO(110) et Dépitaxie métal -
semiconductus : Co/GaAs(110).

Un état de surface satisfaisant des substzats de Mg est beanconp plus facile & préparer
aue celui des surfaces métalligues monocristallines qui obligent & procéder & de longs cycles
d'érosions joniques et de recuit,

_ Les échantill

élaborés sont ibles aver les o - (amicro-
RX..) ef magnétiques ultérieures (s on.)

scopie

¢ et la caractérisation de mmlticonches

Bu fin de chapitre, on discutera la faisal
métalliques Au/Ni, Au/Fe ou An/Co qui permettent de multiplier I densité des interfaces
et de donner lieu & des études intéressantes coneernant la structure ou le magnétisme. Los

principales conclusions des expériences en cours scront rappelées.
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L1: Vaie générale du bat: d’épitaxie par jets molécalaires. On pout di

sur la gavehe, Peneeinte d'évaporation équipée de dew canons & dlec

dews cellules deffusion, d’un quadrupole de masse et d'wn RHEED.
~ au centre, le sas d'introduction rapide aves sa perite pompe ionique.
~ & droite, le bati d’analyse éouipé de lanaly

ar MAC2 do son canon & dlectrons

(pour les aualyses Auger), d'un caion & i

pour la profilométrie, du canon de
Saons X. T LEED transspacent n'est pas visible sur cette photographie e i sc
sitne de I'autre coté du biti,

Norez que le transfert entre les chambres s'effectue an moyen de cannes magné-
tiques.



(2 rompe
rbemolésatsie
@ s ce vie

X vemne manuerle

Vanne
de fuite

Vame

Figure .2 : Schéma du cirenit de pompage du bati d'épitace par fots moléculsires

3E T, cos(9)

T, = Tpeose)
cos(6+0 4/ d,

pour les cellules d'effusion dans le cas d’un équili
itionné sur la normale & Téchantillon (a)

mique idéal lorsque I'axe de la cellule est p
et lorsqu'il y a une désorieatation (b). Le
@une fagon complitement différente car il n'y a pas du tout équilibre thermodyna-

des canans & électrons doit &tre abordé

mique.



TI Dispositif expérimental et préparation des surfaces des substrats.

A] Description du bati d’épitaxic par jets moléculaires. Intéréts et inconvé-
nients.

L s e place du biti présenté sur ln figure L1 @ commencé svee le début de ceite

thése. Une descripti de i beessaire prisque les expériences
éalissbles sont étrotement lics & des considérations techmiques. Tensemble et constitué

de 2 +unsas & inte d'analyse ct
de dépit.
~ 1 - Introduction et trausport des échantillons

Liintroduction de I'échantillon sous ultza vide se fait au moyen du sas d'introduction
RIBER. Tl permet d’accéder, & I'aide d’une canne de transfert, & la chambre d'introduc-
tion dans laquelle on peut stocker 4 échantillons sur wn carroussel. Un four pouvant uller
800 °C permet d'effectuer

jusqu < traitements thermiques nécessaires & la préparation

des surfaces. Liéchantillon est généralement collé avee de Vindiuzn sur un “molybloc” : une
pibce en molybdbne qui peut étre emboitée sur les cannes el les menipulateurs grice 3 un
systéme de bajonncttcs.

Cest & partir de cette chambre d'introduction que l'on va pouvoir, avee Paide de deux

autres cannes, accéder aux chambres d’évaporation e d'analyse.

- 2 - Module de croissance et d’analyse

1 constitue le coeur de notre bti. Un RHEED et un analyseur de gaz permettent de
caractériser la structure des surfaces et de quantifier la qualité du vide pendant le dépé.
Lultra vide doit étre maintenu pendant des dépts longs (on faisant intervenic de graudes
vitesses). B effet, si Pon sppose qne Ton o un taw de croissance de 1 pm/h (soit environ

un pla monoatomique par seconde), la pression équivalente sur le substrat est denviron

10~° forr. Afin de réduire le taws d'incorporation des impuretés en dessous du millioniéne,

il faut que la pression particlle de 'espéce d'impureté soit inférieure 2 1/z 107" torr o

€ est le coefficient de collage. Dans un

téme propee, les espi
Hy) sont principalement 10, CO, C0; et des hydrocarbures variés. Flles se “collent”

résidnelles (autres que
facilement sur des panneanx refroidis 4 'azote liquide et difficilement sur des parois &
hante température.

Liéchantillon et les sources d'évaporation sont séparés par un panneau cryogéuique, il

maintieat un environnement thermique stable (pas de désorption privilégice dans le baut
de Penceinte) et effectue wn pompage du vide résiducl. Un blindage en mm-métal, destiné

n



& limiter Iinfluence des champs magnétiques créés par les bobines de déviation des canons
& Glectrons sur le faisccau RHEED st posé directement sur le pannean cryogénique. 1
diminue Paction de pompage du edté de Iéchantillon ce qui impaose de rajouter un pompage
supplémentaire sur le haut de Penceinte (voir I figure 1.2).

La dimension de Ja chambre n'est pas déterminée par la grandeur du porte échantillon
(1 pouce de diamétre = 2.54 cm) mais par les mouvements qui lui sont associés, par les
sources d'évaporation et lewrs dispositifs de mesure. Le manipulateur doit pouvoir orienter
le substrat pendant les observations RHEED et permettre tous les transferts. Comme le
flux au nivean du substrat est inversement proportionnel  la distance au carré & lu source,
on a intérét, pour ne pas avoir de limitation pour obtenir des flux ¢levés, & placer la source
Ia plus proche possible du substrat sans toutefois sacrifier I'uniformité du dépot. Dans
notre cas, cette distance st de Vordze de 20 em.

Dans I'hypothése d'un équilibre thermique idéal, (Knudsen, 1909) et en supposant une
distribution de Maxwell des vitesses des moléenles effusées, le fiux central (voir figare 13)

Séerit

1P P4
I = = = 351107 ——
* T & kT &VMT

P en torr, T en K, A en om? ouverture de la. cellule, M poids moléculaire, by constante de
Boltzman ct dy (cm) distance entre ouverture de la cellule ef le centre di substrat.
Pour I géométrie non sxiale de notre montage, il se rajoute un facteur géométrique :

4

Lo = I cost! cos(®+6) 55
a3

Des sources d'effusion de notre bati ont éié étudiées et congues par Chatillon et
Jeymond, 1992. Elles sont cn cours de test et sont montées sur le systime & peu prés
au méme niveau que les canons & dlectzons. Compte tenu de l'ecpace disponible sous le
panmeau cryogénique, Vencombrement des cellules est imposé, Elles bénéficient d'une plus
grande stabilité thermique que los canons 4 dlectrous, mais il faut effectuer des variations
de température lentes pour parvenir au point de fonctionnement (problémes de dilatation
thermique).

Ces cellules étant en cours de test, nous avons utilisé

pour réaliser nos expériences des

évaporateurs constitués par des canons & électrons. D'une facon générale, ils sont souvent

wtilisés pour produire des fiux d'espéces A faible pression particlle de vapeur saturante. Le

faiscenn d'électrons est focalisé sur la charge grace & une déflection magnétique. Un double

balayage X-Y permet de répartir ln puissance (6 kW au maximum) sur une zone d'environ

1 em

ccla a pour conséquence d’augmenter I'sngle d*émission du faiscean moléculaire et
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done d'augmenter P'uniformité du dépst. Les bords de Ia charge sont refroidis par contact
avee un creuset en cuivre dans lequel circule un débit d'ean constant.

Les canons permettent d'évaporer des matériaux réfractaires (Al0s, My0...) avec dos
températures locales qui peuvent dépasser 2500 K. Malheureusement comme pour la ol
Tule dieffusion classiqne, Pévaporntion nest pas congrucnte : au dessus de la charge, il
existe un plasma et les mécanismes d'évaporation sont difficilement contrélables. Il 'y &
pas déquivalent & Ta relation de Knudsen (précédemment citée) qui permet de prévoir, &
température donnée, les proportions des fhux & partir des masse des molécules mises en
jeu. Pour obtenir la stoechioms

dun composé, il faut recousir & des codépositions ou
4 une compensation en espéce gazeuse prés du substrat (ce qui peut sussi aussi modifier
les coefficients de collage). La technique d'ablation laser qui se développe depuis quelques
temps (MRS bulletin, 1992) scmble bien adaptée pour effectuer directement les évapora-
tions congruentes.

La température locale & I surface de Tn. charge dépend fortement de U'efficacité du refroi-
dissement :

1 existe un gradient de température important cnfre la matiére qui regoit le
flux d'lectrons et les bords de Ta charge qui sont rofroidis par le creuset.
Tes inconvénients du ombardement dlectronique par rapport aux cellules d'effusion sont
nombreux mais il existe des solutions qui font que Ion peut adapter leur utilisation 4 ultra
vide :

Ces sources prennent plus de place ce qui entraine un surdimeasionnement des enceintes
et des pompages.
~ Leur ntilisation entraine une surchauffe considérable du canon (et du bti en génémal
‘par rayonnement et réflexion) et donc un fort dégazage. Sur notre b, on pourrait par
exemple préve

 refroidissement externe des pacois chiaudes de la chambre (en plus du
‘pannceu cryogénique qui cloisonne déja la zone d'évaporation de celle du dépt).

— Les sources sont obligatoirement horizontales. Des éeailles formées sur le panneau cryo-
gémiqne penvent; se détacher ot tomber dans les charges ce qui impose un nettoyage régulier
de certuines pidces.

~ Pour finir, les canons & dlectrons sont plus difficiles & réguler que les cellules d'effusion
(il est eourant que les viteses de dépét fluctuent de 20 %). I faut obligatoirement recouric

& des boucles de régulation ct 4 des instruments de mesure des flux cfficaces.

Dans ce traval, les fix d'éwaporation sont en géudral mesurés et régulés & aide de deux
balances & quartz XTC (LEYBOLD HERAEUS) dont le principe est décrit par Lu Chil-
shun, (1974-1975). Blles régulent indépendamment, la puissance des canons par rapport

& une consigne constitnée par une vingtaine de paramétres (dont lIn vitesse de dépdt
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Tépaisseur totale déposée...). Tous ces parauiizes peuvent étre modifiés au cours du temps
au mogen d'un micro-ordinateur. Cela nous permet d'élaborer une trés grande variété de
structures : codéposition avee des variations de gradients de composition, multicouches
avee des épaisseurs variables...

L'étalonnage des oscillateurs s'effectue sur des échantillons spécifiques & Paide des tocl-
niques disponibles au sein du service des Matériaux et Microstructures du CENG : dif-
fraction de rayons X (avec des multicouches), rétzodiffasion Rutherford et rugosimetre
(DEKTAK). Pour cette derniére technique, wme pointe s déplace sur la surface ef on en-
registre son altitude, Ces techniques sont utilisables pour les épaissenrs faibles (< 500 ),
scul le Talystep nécessite des dépdts un peu plus épais, de 'ordre de 1000 &, nou pas &
cause de sa résolution verticale (donnée pour 5 A par le constructeur et que j'ai pu véri-
fler & partir de stendsrds), mais & cause de la difficulté de

nne marche bien définie

(probléme d’ombrage).
Lételonnage in situ se fait au moyen des oscillations RIEED dont le principe sera discuté
plus loia,

Disntres solutions auraient pu dtre choisies pour réguler Ia vitesse de croissance. Les
modifications des propriétés optiques (voir Houdy, 1990) des matériaux sont souvent nti-
lisées pour les croissances de dépdts protecteurs ainsi que certaines propriétés spectrosco-
‘piques. En particulier la SENTINEL (LEYBOLD-HERAEUS) yui posside une résolution
du contréle de la vitesse de dépét identique & cclle de PXTC (c'est & dire 0.1 A/s). Le
flux moléculaire péndtre dans le sensenr oft les particules interagissent avec un flux d'élec-

trons de basse énergie. Certains atomes sont excitds et czmettent des photons de longueur

d’onde car: ristique dn matérian. Le comptage de ces photons permet ensuite d’accéder
& la vitesse d'évaporation. Une application intéressante de cette technique est donnée par

Gogol et al, 1957.

fodule d'analyse

1i comprend un LEED transparent ainsi qu'un analyseur MAC2 (RIBER) qui permet
de fuire de la spectroscopie Auger et, depuis pen, de I spectroscopie X (XPS-ESCA). Les
techniques principalement utilisées dims cette thése seront détaillées dans les paragraphes

suivanis.
- 3 — Préparation et entretien du systéme d*pitaxic

Comume pour tous les biti ultra vide, une procédure rigourcuse de préparation des
chambres et d'utilisation quotidienne doit étre suivie.

- Une circulation de N, sec doit &tre maintenue autaut que possible durant les

ouvertures (de méme pour lintroduction des échantillons dans le STR) pour faciliter
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le pompage ultésienr et éviter les oxydations.

Aprés que lo systime ait été exposé & I'ntmosphére, on doit effectner un étuvage
& cnviron 200 °C (cette température peut varicr localement) pendant au moins 48
‘henres avant de pouvoir obtenir (aprés refroidissement) la pression limite. Une coiffe
métallique avait ét¢ initiallement prévue par RIBER, mais

tions apportées au b

avec toutes les modifica-

son utilisation devient lourde et délicate, aussi, nous effectuons

en général I'étuvage & Iaide de cordons chauffants qui sont facil

& mettre en place
mais qui ont Pincouvéuient de ne pas garantir une bonne homogénéité e tempéra-
ture (Ia puissance n'est pas suffisante pour chauffer les pitces les plus volumineuses),
TUne solution consisterait 4 avoir un grand nombre de cos cordons et & réguler leurs
températures indépendamment en fonction de la zone trailée ou & utiliser un tissu
chanffant qui habille tout le

T est aussi possible d'utiliser en complément des
lampes rayonnantes placées & Uintérieur de In chambre.

Les charges doivent étre dégazée lorsquelles sont neuves ou lorsquelles n'ont pas
é1é utilisées depuis longtemps. On suit Dévolution du vide moyen aves les jauges ou
plus précisément avec lanalyseur de gaz (par exemple, on 5 remarqué que los charges
de fer restituent essentiellement de Puzote lors d'un dégazage).

Tl en va bien sir de méme pour les canons & dlectrons et Tos filaments de sublimation
de titane.
~ Tout ce qui est rentré dans le bti doit avoir été nettoyé chimiquement afin de
garantir une bonne propreté et un bon comportement vis-A-vis d'nn chauffage éventuel

En particulicr pour les molyblocs, on effectue le traitement suivant ;

M

blo

(1) Dégraissage avec trichlorélyléne
‘méthanol.

i nécessaire) puis ringage avec acétone puis

(2) Attaque acide dans H,0 + HNO; + HCI(L : 2 : 1). L'utilisation de HNO;

est délicate : formation d'nn dépdt noir par oxydation & Isir (qui nécessite un

ringage & T'ean) ot cortaines recettcs s'en passent.
(3) Ringage & 'ean désionisée (réslstivité > 18 MQ) s repos
(4) Ringage & Ienu désionisée courante.

(5) Séchage N sec




Les molyblocs propres non utilisés sont stockés dans nne éhve & 90 °C sous vide
primaire.

Cette fagon de procéder permetira de mesurer clairement. les désorptions du substrat
(voir le paragraphe sulvant) saus qu'elles se superposent avec cclles du molybloc.

B| Préparation de la surface des substrats

T préparation d'une swface alomiquement propre et qui ne posséde pas trop de
défants est I premitre étape incontournable de Iobtention dune croissance épitaxiale. La
connaissance de Pétat initial de la surface est déterminée par des moyens de caractérisation
utilisés qui peuvent apporter des informations complémentaires : un méme échantillon
considéré comme bon par diffraction LEED! pent s'avérer mauvais cu microscopie par
effet tunnel.

Les moyens dont nous disposons in situ nous permettent de quantifier :

- Ia chimie : avec un spectromitre Auger (ou IXPS) qui nous apprend quels sont les
contaminants résiduels (avee los limites de détection imposées par la technique).

spositifs de diffraction d'électrons. Le REEED (d'énergic in-
féricure & 50 keV et en incidence rasante) et le LEED (énergie inférienre & 680 oV ot en

.~ la structure : avee deux

incidence presque normale).

On peut trouver une méthodologie commune & la préparation des différents substrats
bien que les procédures exactes varient d'un cac & 'autre.

- Dans une premitre étape, il s'sgit d'enlever les contaminants résiduels de la surface
ainsi que los donmnages résultant de Pélaboration (coupuze puis polissage).

- Ensuite, on erfe une couche de passivation sur cette surface qui servira & protéger le
substrat lors de son introduction dans le systéme.

- Iummédiatement avant la croissance (pour éviter une contamination du vide résiduel
dans le bii), la couche de passivation est désorbée de telle sorle qu'me surface fraiche
soit disponible pour initier Iépitaxie.

Méthodes chimiques de préparation

Plusienrs recettes (plus ou moins cmpiriques) ont été développées pour traiter chimi-
auement I surface, nous ne domnerons que celles qui se rapportent & In préparation de
Gas ct de MgO.

! En LEED, la longueur de cobérence de la diffraction est trés faible.
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Les substrats initiaux peavent avoir des qualités trés diverses aussi bien du point de
vue chimique que du point de vue structural. Les monocritauw de Gads proviennent d'une
production locale (srétée depnis quelques années) et ont une qualité microdlectronique.
SUMITOMO. Tous les substrats sont.
déeoupés avee un angle de désorientation denviron + 0.5 °.

Substrat Gads

(1) Dégraissages pendant 5 minutes dans du trichloroéthane juste cn dessous de son

Les cristoux de MgO proviennent de Uentrepis

point d*ébullition, puis ringage avee du trichloréthane froid. Ringage 5 minutes dans
de Pacétone puis encore 5 minutes dens le méthanol (on compliters si I'on veut par 5
‘minutes de plus daas le propanol).

Ringage pendant 5 minutes dans I'cau désiouisée.

(3) Deux minutes dans HySO; pur pour enlever les contaminants.

{4) Eroder la surface dans une solution au repos de H>S04, H20» (péroxyde d’hydrogéne
et d’eau (4:1: 1) pendant 2 minutes. Cette solution doit étre préparée au préalable :
on dilue I'acide sulfurique dans I'cau ct on laisse refroidir pendant 5 minutes. On met.

le peroxyde dans un autre récipient et on Iui additionne Iacide sulfurique. On laisse

ensuite refroidir le mélange dans un bain-marie i l'eau froide.

Passiver la surface dans de Tean désionisée pour former wn oxyde protecteur, tout
abord 30 secondes

dans de T'eau au rcpos pris 5 minutes sous leau courante.

Dernitre attaque ligére pendant 2 minutes dans un mélange acide chlorhydrique cau
(1 : 1) maintemn froid.

Recommencer (3),

La surface étant hydrophobe, la sécher avee du Ns sec.

Substrat MgO

(1) Dégraissage pendant 5 minutes dens du Lrichloroéthane juste cn dessous de son point
d'ébullition, puis ringage avec du trichloréthane froid. Rincage 5 minutes dans de
Tacétone puis encore 5 minutes dans le méthanol (on complétera si T'on veut par 3
auinutes de plus dans le propanol).

(2) Le transport se fait dans Palcool.




B.2 Préparation in situ du substrat

Substrat

ads

D'une fagon générale, wm substrat de GaAs préparé selon La recette précédente pos-
stde une figure RHEED ponctuée. Lorsque I'on augmente la température pour désorber
Ta couche d’oxyde, T figure développe des raics allongées centrées sur les pics de Dragg
du volume (plus parfois des raics supplémentaires) et des lignes de Kikuchi. Elles sont
Pindication que I surface devient plus plate, que la qualité cristalline de surfice s'est amé-
Horée (Anese des soes) s sotifs spplémentaes ndiquent Fasmaagement atomigue de

Ia surface ( ion). Des i concernant 1

des figares de diffction RITEED seront donées duns le paragraphe 1LLA. Par spectromé-

trie Auger, ou peut contrdler que les traces de contamination disparaissent et déterminer

Ia steechiométrie en Ga et en As

Seules les orientations (100) et (110) ont été utilisées dans cette thése.

Surface (100

Cest une des surfaces de semi-conducteur les plns étudie du fait de son utilisation

pour des problémes technologiques. Les thémes d'étnde sont brés

ids avee des expériences
de photoémission (Larsen et Chadi, 1988), I'éiude des clichés RHEED (Neave et al., 1983),
de spectrométric Auger (Massies et al, 1980) ot maintenant de spectroscopie par cffet
tunnel (Pashley ot al., 1958).

Suivant les conditions expérimentales, il est possible d'observer de tréw nombrenses
reconstructions qui sont reliées auwx teux de couverture (en As par exemple). En partent
d'une surface riche Ga jusqus ume surface riche As, on observe une succession de surstruc-

tures, en ne los citant pas tontes on obticnt déji u séquence

o8x2) > 4 x 6 =1 x6— o2x8) — o4 xIx1)
riche Ga riche As

Avec un recuit de 580 °C pendent. quelques minutes, on désorbe Ioxyde natif de Ga
qui sésulie du tzaitement chimique (voir Springthorpe et Mandeville, 1988) jusqua faire
‘apparaitre les reconstructions ¢(8x2) et /ou (4x2) qui sont toutes les denx des surfaces riche
G (Cho, 1976). Ces dou seconstructions mettent ca jeu des énergies voisines, Du fait
de dif

un arrét instantanné du chanfage, on stabilise Ine ou Tavtre de ccs reconstructions. La

altés + mesures de tempé précises et ilité deffectuer
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quantité d'As présente en surface est done mal controlée, nous verrons quelles en sont les
conséquences dans le ehapitze I Un moyen pour résondre ce probléme serait par exemple
dutiliser une cellule d'As pour stabiliser la surface ¢(4x4), la steechiométrie de la surface
serait lors bien déterminée.

Surface (110)

Cest une surface qui ne présente pas de Teconstruction (la stazchiométrie est mieux

respectée) mais qui posside une forte relaxation (Meyer et al., 1979). Nons sui
méme procédure de préparation que pour la surface GaAs(100)

vons la.

durée du reeuit est
estimée & partir de la finesse ct de Pintensité des raies de diffraction REEED et des lignes
de Kikuehi.

Substrat MgO

Le recuit sous ultra vide que nous effectuons procéde en plusieurs étapes :

La premitre consiste & faire désorber & une température inféricure 200 °C Uean dn
molybloc et du substrat (et tous les corps qui sont faiblement liés & In surface) pendant
environ 2 heures.
~ Le sccond palier se situe & 350 °C pour izaiter la contamination en C. Pour unc tempé-
rature trop haute, le carbone résiduel (dont nons parlerons un peu plus loin) semble se lier
encore plus & T surfice (cette conclusion so déduit des cxpériencs

Auger) comme i 'on

#vait un phénoméne de craguage.

~ Ensuite on effectue une rampe de température pendai environ 3 heures jusqu’a la
température de 450° & lauelle on ne reste quume quinzaine de minutes.
Ces opérations sont effectuées ln nuit ot finissent au matin quand les premiers dépdls

peuvent commencer. On limite ainsi la pollution par le vide résiduel.

Les analyses Auger de cette surface montrent claizement 'l reste une contamiration.
en carbone, La présence de C cst classique avec ce type de préparation (voir Kanaji et al,
1976 et Hubert et Gilles, 1985). Elle ne pent étre supprimée que si 'on effectue des recuits
& haute température (>1500 °) sous atmosphére d'0; (voir In revue récente de Crozier
et al, 1992 et ses références), cotte méthode permet d'obtenir pour les surfaces (001) des
régions plancs étendues, séparées par des marches monoatomiyues. Le plan naturel de
clivage de MgO correspond & lorientation (001). Sur la face clivée, Crozier ef al. observent

par microscopie dlectronique en réfiexion des marelis d’une dizsine de plans atomiques
!
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de haut le long des directions [010] et [100]. Si T'on traite cette surface avee de Tacide
phosphorique chaud (100 °C), on crée des facettes (111).

La planéité des surfaces de nos échantillons « pu étre déduite des observations de
microscopie dlectronique & hante résolution :
- Bayle et Thibault (1992) confirment que la surface (001) posséde des marches de faible
hauteur (en général monoatomiques et parfois jusq

4 plans) et mesurent les désorienta-
tions du substrat (<0.5 °, ce qui est conforme & ce qui est annoncé par le vendeur).

- Rouviére (1092) observe que les marches sont beancoup plus hautes pour lorientation
(110) (clles peuvent aller jusqu'a 40 A) et constituent des points d’ancrage privilégiés pour
les grains (et les domaines) des dépots nltérieurs de Fe .

TII Techniques d’observation in situ
A] Diffraction d’électrons de haute énergie en incidence rasante.

La technique RHEED (diffraction d'dlectrons de haute éncrgic en incidence rasante)
est trés utilisée dans Lous les batis d'épitaxie par jets moléculaires car elle permet d’cbtenir
en temps récl ¢

- Des informations statiques qui résultent de Iobservation directe du diagramme de dif-
fraction et qui renseignent sus

2) In préparation du substrat.
b) le désordre de surface (plauaire on résultant des processus de croissence).
©) les reconstructions de surface.
) les distances caractéristiques (paramétres de maille, relaxations de contrainte,
distorsions de réseau...).
€) les relations épitaxiales lorsque lon met dew matériaux en présence.
~ Des informations dynamiques (voir wne revue de Joyee, 1990) qui découlent de I'analyse
des variations dintensité de la diffrection pendant la croissance. Les informetions portent
sur :
) In vitesse de croissance.
b la diffusion de surface et Jes modes de croissance (par front de marche ou par
remplissage de Lemrasse).
©) le contrale de la croissence : composition (lorsquiil y & plusieurs déments), tempé-

rature optimale du dépét...
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d) de la rugosit des interfaces (dissymétrie dans une multicouche.
Dans ce paragraphe, il sera fait un bref rappel de quelques notions qui scront utiles
ponr interpréter les résultats obtenus dans ce chapitre.
~ 1 - Informations statiques dans le cadre de Papproximation cinématique.
Les techniques de diffraction renseignent directement sur la symétrie translationnelle
du systéme grice au concept de résenn réciproque.
Par exemple, la diffraction dans le volime (périodique dans les trois dimensions) done
liew & une série de faisceans diffractés qui s'expliquent en terme de conservation dénergie
et de moment lorsquon additionne les vecteurs du réseau réciprogue. Pour un systme
tridimensionnel, si le vecteur d'onde incident st k ct lo vecleur d'onde émergent cst k°
alors la conservation de I'énergie entraine k2 = k'” et la conservation du moment donne
K =k + guqotgm = ha” + kb | 1. Los vecleurs primitifs de translation du
résean réciproque a®, b, ¢* sont relids & coux de la malle directe a, b, ¢ par
m,gn"%v”b',mﬁ o
Une représentation graphiqui pratique des relations de conscrvation consiste  tracer Ia
sphére d'Ewald (voir la figure L4).
Pour des phénoménes de diffraction qui ne mettent en jeu que la surface, Ia situation est

otV =abae

trés similaire. Mais, puisque Tn surface est périodique qu'en den dimensions, scule Ta
composante du vecteur d’onde paralléle  la surface est conservée lorsqu'on additionne un
vecteur d'onde du réseau réciprogue. En distinguznt les composantes paralléles et perpen-
dicvlnires & la surface, la conservation de Pénergie s'écrit cncore : k& + &3 = K§ + K3

mais T conservation du moment s'éerit - K'y = ky + gaur avec gua = ha” + kb et

a b A 0. (nnormele & ln surfaco).
La construction d'Ewald correspondant 4 une géométric de réflexion est indiquée sur la
figure L5,

Si A est Ia Tongueur d'oade des électzons incidents, le rayon de la sphére d'Evwald est
défini par - A~ = | k | /211 (k & son extrémité sur Porigine du résean réciproque). On
utilise souvent des voltages d'accélération importants (de 10 & 50 keV). L'énergic est donc
suffisante pour faire fluorescer un écran sans I'side dune post accélération des électrons
diffractés. Cela entraine aussi que le rayon de I sphére d*Ewald correspond & 50 & 100 fois

le paraméire du résean réciproque. La figure de diffraction idésle comrespondrait & linter-

section de cette sphére et d’unc droite. En fait, I'observation de raies ayant une largeur et

e longnenr non négligeables provieat d’un éeart & lidéalité. Le réscau réciproque bidi-

mensiommel est constitué de petits eylindres (Iordre n'est pas pasfait). De phus, lo faiscenn
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ction d'Ewald dans le plan du faisceas incident montrant la for-

: dune ligne) de diffraction sur Iécran fiuorescens

2 side view

5) top view

L et

Figure 15 ; La construction ' Exald illustrant Uorigine des figures REEED (los échelles
5 sout pas respectées). (=) Vize de face ot Ly correspond aux zones de Laue pour
istal idéal. Les points intermédiai

i ires I, correspondent au cas oi

e du

I

34 = 94/ {g. vecteus réciproque de la surface). (b) Ve de dessus avec une projec-

d'Ewald sur un plan paralléle & T surface de Téchantillon (d'aprés

tion de la spk

Balderescii o Paorici, 1958)



primaire n'est jamais monochromatique et posséde une divergence. La sphére  Ewald est
done en pratique une pellicule sphérique’ .

Tes conditions de réflexion sont obtenues pour une incidence rasante du substrat
et pour une surface lisse. Si la surface est rugueuse, alors on obtient un diagramme de
transmission 3 travers les aspérités e la surface. La sphire d’Ewald intersecte un résean
tridimensionnel ot la figure de diffraction est constituée par un résean de taches. On pourra,
suivant les matériau étudics et I géométrie dn montage expérimental, observer les zones
de Laue d'ordre 1 ou plus.
al., 1990).

(pour des détails supplémentaires voir par exemple Mahan et

En fait Vinteraction entre les électrons et le cristal est forte et la théoric cinématique
néglige Patténuation du rayon incident lorsqu'il passe au travers des différentes couches ato-
‘miques, Texcitation des faisceaus secondaires el los interférences entre Ie faiscean primaire
et les fuisceaus diffractés. Les raies ou des taches allongées proviennent de la diffraction
du résean de surface et voient leurs intensités modulées par le résean tridimensionnel sous-

jacent. Une complication supplémentaire provient de la réfraction. Lorsque les électrons

traversent T baviére du potenticl de surface, ils gagnent une énergie qui correspond uu
poteaticl interne et sont sinsi rélractés lorsquils entrent dans le solide (Lehmpfubl et al.,
1991). Ce phénomene pent étre pris en compte dans la construction d’Ewald ol k. est
‘modifié (voir par exemple Herman et Sitter, 1989).

Le comportement dynamique de la diffraction a des conséquences importantes sur les

observations cxpérimentales. Par exemple :

& Torsawon change Iangle d'incidence des électrons, lintensité dn pic spéeulaire ou des

pics de Bragg changel.

® La propagation des électrons duns o cristal rend le faiscenn divergent et quasiment
‘monocinétique ce qui donme lien sux lignes de Kikuchi (qui sont en réalité des segments
d'hyperboles).

@ Des effets de résonnce (Miyake et Hayalnwa, 1970) résultent de 'interaction dynamique
entre plusieuss ondes diffractées.

-2 Informations dynamiques.

"7 Les deux défauts de monochromaticité et de divergence angulaire déterminent aussi

1a longueur de cohérence du fuisceau.
1 Jogce et al, 1986 et Dobson et al, 1987 tracent los spectres : intensité mesurée en

fonction de I'angle d’incidence et comparent leurs résultats aux prédictions du modéle

néatique,
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Tl est possible d’avoir aceds & la dynamique de croissence en enregistrant les veria-
tions d'intensités en différents points du diagramme de diffraction. Dans notre montage
expérimental, nous disposons de deu fagons d’effectuer les mesures :

© & partir d'un systéme constitué par wne fibre optique et de lentilles qui permet de
mn?. La

recueillir un signal lumineux provenant d’une zone d'environ 1. source lu-

mineuse est dircctement enregistrée sur P'éeran fuorescent ou sur un éoran vidéo : une
caméra CCD permet d’enregistrer la figure de diffraction et de la stocker sur bande
vidéo au moyen d’wn magnétoscope. Le signal est ensuite transformé cn tension par
une photodiode. L'avantage d'avoir un film du dépét permet d’analyser précisément
Tévolution des figures de diffraction au cours du dépdt et de regarder les oscillations
RHEED en différents points du diagramme (pour un azimut ixé). Cela permet aussi
@éviter los problomes de déphasage ou de normalisation des intensités entre les me-

sures cffectuées sur un méme échantillon.

© & partir d'images numéris on montée sur un ordinateur

Une carte d'acqui

Macintoch permet de mumériser le signal de sortic de la caméra on du magnétoscope
(il est amssi possible de sélectionner une zone pour ne pas avoir des tailles d'images
trop importantes). Tous los traitements d'images classiques sont alors disponibles, en
‘pratique, nous utilisons le logiciel public Image (version 1.37).

Des coefficients de transmission différents sont associés & ces denx méthodes, il faudrait

en tenir compte

on effectuait une analyse quantitative des intensités (comme pour le
LEED). Ce type d'éfude ne s'est pas encore beaucoup développé aussi bien du point de
vite théorique (.

‘agano, 1990) que du point de vue explrimental.

Les expériences de diffraction de rayons X de surf

e et de microscopic par effet tunnel
ont confirmé Pinterprétation initiale des oscillations REEED faite par Neave ct el,, 1983,
clest cette théorie que nous rapportons ici

Lors d'un mode de crois

ance couche par couche (Lype Frank - van der Merwe) o la

eroissance procéde par nucléation 2D, Févolution de Ia rugosité est corrélée & I variation

de la densité de nucléites 2D an cours de la croissance. Dans ce modéle idéal, la densité
de nucléites 2D est maximale ponr un recouvrement égal & la demi couche. On a alors une.

rugosité maximale et donc un minimum de réflectivité de la surface. Au dela, Ia taille des

ilots augmente ct la réfleetivité s'aceroit jusqu la formation de la couche complate. Cette
séquence explique le comportement oscillant, de intensité réfléchie. Elle suppose aussi que
Ia longueur de diffusion d'un atome arrivant aléatolrement sur ln surface est inféricure la
distance entre les terrasses.

Souvent I croissance n'est pas idéalement 2D. Elle peut commencer dans um nouveau plan
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avant que le plan précédent ne soil complet. Celte explication a été

itiallement proposée
par Neave, 1984 pour expliquer 'amortissement des oscillations en cours de croissance et
2 été confirmée depuis par de nombreuses observations expérimentales.

Liamortissement des oscillations jusqus un nivean stationnaire entraine quil existe une
densité de nucléites 2D d’équilibre. Il existe aussi une densité de marches d'équilibre puisque
Iz longueur moyenne entre les terraces est gowvernée par la diffusion sur la surface. En
général, 'amortissement, est plus rapide & haute température car clle permet Catteindre
Plus rapidement cefte longueur d’équilibre entre les terraces.

§i In longueur de diffusion d'um atome sur la surface (induite par des processus de therma-
Tisation) est supérieure & la distance entre marches, alors on peut avoir une croi

ance par
avancée de marches’.

Aprés Parrét de la croissance,
début de la croissance (toutes choses étant égales par aillents). Ce phénoméne dépend du

‘intensité mesurée “récupbre” ln valenr quelle avait au

point exact oft on arréte loscillation (Joyee ei al., 1086) et se fait avec plusicurs constantes
de temps qui metteat en jeu des porldes de diffusion ou de relaxation plus ou moins
longues. Linterruption de la eroissance pendant les dépdts de multicouches ou de puits

quantiques 2 été motivée par unc augmentation de I planéi

existe maintenant des croissances “pilotées & partir des oscillations RIEE]

des interfaces si bien qu'il

- Le temps de
récupération des métaux étudids dans cotte thise (ot oela semble général) cst trés long si
on lo compare & celui des semi-conductenrs.

Enfin, il reste & expliquer les oppositions de phase et les doublements de période. La.
diffraction diffuse est maximale (beaucoup de défauts topologiques) lorsque la réfiectivité

spéculaire des terraces cst minimale. Suivant les zones du disgramme qui sont enre;

trées, Pune de ces deux contributions peut domincr U'autre ou bien il pent ¥ avoir unc
superposition, e qui donne lieu & des hirmoniques.

Quelaques illustrations de ces phénoménes scront données lors des paragraphes suivants

TIT B] La spectroscopie Auger.
Les grandeurs physiques associées & cette technique doivent &tre détaillées car elles

seront utilisés dans tous les chapitres expérimentaux de cette thise pour caractériser chi-

1 Ce type de croissance st parfois préféré car il entraine moins de défauts gu'une mcléa
tion aléatoire sur les terraces. La notion de défaut dépend essenticllement des propridtés
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miquement les surfaces, ponr établir les modes de croissance ou pour effectuer de la pro-
filométrie Auger sous faisceau d'ions (voir Nannexe 1).
») Généralités.
Cuéation de Délectzon Auger :

Sous 'excitation d'un fais

e monoclromatique (d'énergic primaire B, ), un matéria
réémet uze disteibution N(E) qui pent étre schématiquement découpée en trois régions
dans le specire d'énergie :

2) Aux hautes énergies (£ = E,): des électrons sont diffusés élastiquement par
la surface (c'est cc phénomene qui est utilisé dans les cxpériences RHEED et
LEED).

b) Une réigion o des dlectrons diffusés inélastiquement resteat néanmoins carac-
téristiques du pic élastique et nous donnent des informations:

- pour E, faible, sur la structure Slectronique et/ou les modes de vibration du
réseau (ELS).

- pour E, suffisamment élevé, sur la deusité d'états inoccupés prés du niveau de
Fermi (EELNES) ct/ou sur Iordse local (EELFS),
¢) Les électrons secondaires “vrais” qui, eus, ne dépendent pac de Iénergie pri-
maire. Tls peuvent étre utilisés pour faire de In spectrométric d'dlectrons secon-
daires ou bien, ce qui nous intéresse ici, pour faire de I spectroméizie Auger
Les électrons Auger contribuent s spectre d'éncrgie en tant que petits pics qui
émergent du foud moyen des électrons secondaires (voir la figure 16).

A ce stade, il faut définir la notion de section efficace qui joue un réle fondamental dans

toutes les interactions abordées en physique (dans notre cas, co s tion). La section

efficace o est Vaire utile que présente Tn cible pour une interaction donnée, quelle que soit
sa nature. D'une maniére plus générale (ct pour des cibles ponctuelles),  est le rapport
du nombre d'interactions au nombre de particules incidentes. Clest done In probabilité
rapportée & une cible individuelle.

Les tentatives pour obtenir o sont nombreuses (Powell, 1976), il semble que la formule
de Grysinski (1965) soit aujourd’hui, la plus couramment wilisée (Ios vésifications expé-
simentales dant en bon accord avec les prédictions). Pour wne variable réduite ¢ = 22
B, tnergie primaire ot E; énergic d'ionisation de électron Auger (qui sora définie plus
précisément un peu plus tard), la section efficace d'ionisation s'éerit =

(

no
S N S O e
a(€) = 6.1510 = =i [1+3(1 2£)Luy\2.l+ =1
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La représentation graphique de celte équation montre que Monisation est optimale pour ¢

dans une fourchette de 3 & 5.

Toémission Auger résulte de la désexcitation non radiative d'un stome dans un état
une fois jonisé. Supposons que le niveau de corur ol la lacune est créde possede I'éncrgic E,
Latome doit relaxer son énergic en réorganisant sa densité électzonique. Un électzon d’une
couche externe , vient remplir cette lacune, il on découle ume énergie cinétique d'excés
£y — E, qui peut ensuite étrc comummiquée A un photon X ou & un autre électron, appelé
Auger, de niveau Dy qui cst alors gjecté (d'nne couche identiue ou plus externe que celle
de V7). Ces deux processus sont compétitifs ear & Ia base, la méme lacune intervient, L'effet
Auger sera prépondérant pour des éléments dont le numéro atomique Z cst inférieur A 34,
TLa nomenclature classiquement utilisée pour décrire les transitions électroniques (celle du
couplage j-j des spectroscopistes) rend mal compte de la double fonisation de I'état final
‘mais permet simplement de préciser les électrons mis en jeu. Par convention, les dlectrons
de comnr sont nommés C et cewx de valence V' | et plus précisément, on détaille parfois les
couches K,LMN avec des indices corrospondants sux différents niveas.

Lénesgie de électron Anger peut étze estimée de nombseuses facons plus ou moins appro-

chées. Une des plus récontes (Shirley, 1973), nous montre la diffienlté d'une telle entreprise :

Eyvw = By — Ev — Ew — F(VW :3) + R"" 4 R 4 e

@ F(VWix) interaction coulombienne cntre les deus trous V et W de I'état. atomique final
Les dews contributions suivantes introduisent I'énergie de relaxation additionnelle due & la
présence du trou V' lors de émission de 1.

© R énergie de relaxation intra-atomique d'un ateme isolé dans Iétat x. Ce terme
“statique” traduit la diminution de Iénergic de Lorbitale ¥ par rapport & un état gelé.
Larkins, 1982 rajoute une contribution dynamique & ce terme.

© Re7* énergie de reluxation inter-atomigue de Patome dans I'état x & dewx trous : Tentou-

rage de Iatome ionisé fournit lui aussi une contribution.

© ¢ travail de sortic du matériou (par convention, on Téfire les énergies par rapport au
niveau de Ferms).

Pour appliquer cette relation, les énergies de lisisons positives E; et le travsil de sortie sont,
mesuzés (par exemple par XPS) et toutes les antres contributions sont calculées.
Plusienrs commentaires peuvent &tre faits concernant cette équation. Tls sont d'ailleurs
I'essence méme de Iintérét pour la méthode.

1) By

ne dépend pas du mode d'cxcitation ni de Iénergie utilisée.
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Elle est caractéristique de U'atome excité (parmi tontes les transitions, seules quelques unes
sont privilégides) et de son état chimique (par intermédiaire du terme RE),

2) Comme le montre Iexemple suivant, les termes de réarrangements électroniques nc sont
pas du tout négligeables devant les énergies de lisison & un dlectron ;

]
EiSrssas

8474 | 89 |

[ [ B | Bsa | F3d3d : *P) [ BE | B57 | Efiranaras
[ ss27 |14 | 26.6 [9o [182]

Tableau L1 : Energie de la transition Auger LsMisMis du Ni caleulée selon
Kim et al. (1976). Les notations sont celles du texte. Les énergics, mesurées par
rapport an niveau de Fermi, sont cxprimées en &Y.
3) Létude de lenvironnement chimique des atomes est en principe dévolu & IXPS oi
Papproximation monoélectronique ct le théoréme de Koopmans permettent d'obtenir une
information quantitative fiable. Cet aspect ne S'est pas beaucoup développé pour la spee-
trométrie Auger bien que les déplacements des pics (Wagner, 1983) sofent en général trés
supéricur & ceu des pics de photodlectrons (voir Pimportance des effets de relaxation de
Vétat final & deux trous illustrés par le tableau précédent). Les exemples classiques sont
ivement de 68 4 51 eV et de 92 &
70 eV en présence d'oxygine ou cclui de la modification de la forme du pic de carbone

cenx des pics dérivés de Al ot Si qui passent respect

lorsqu'on est en présence d'un carbure (on donnera Vexemple des multicanches Ni-C dans
T'annexe 1). Ce reterd s'expliquait historiquement par le manque de qualité des analyseurs
utilisés qui rendait les comperaisons difficiles. L'emploi d'analysenrs & haute résolution
énergitique, pen sensibles & Ia position de I'éclisutillon permet parfois & la spectroscopie
Auger de fournir les mémes indications sur s liaison chimique que la spectroscopie XPS
avec méme quelques avantages supplémentaires : la borne supérieure des transitions obser-
vables nest pas limitée 4 la radiation d'excitation (par exemple & 1486 eV pour e cas de
I radiation K,Al) et la résolution spatiale est meilleure. L'XPS reste irremplagable pour
les matériau endommageables par les électrons

Les électrons monocindtiques d'énergie T, ne sont pas les seuls & pouvoir donner
Tien & des excitations Auger. En effet, les diffusions inélastiques apportent, elles aussi, une
contribution & lionisation totale. Ponr un électron incident d’énergie Ejp, la section efficace
d'ionisation s'éerit :
E;
ot = AE)+ [ o(B(ENE
[

(n(B) nombre total d’électrons rétrodiffusés).
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Cela permet de définir le facteus de rétrodiffusion r par o7 = a(E,)[1+ 1] ot r dépend
de E, et Eyyy mais aussi (et surtont) de | nature de la matsice (par Nintermédiare

de Iz dérivée du spectre des dlectrons secondaires) et de parametres instrumentaw. Une

estimation p

se de 1 peut se frire an moyen de simulations Monte-Carlo (Ichimura et
Shirmizu, 1981). Des approches analytiques sont actucllemnent développées par Palcaynski
et al. (1991)

La contribution des électrons rétrodiffusés & la création d'électrons Auger de basse énergie
(5 Ey/5), est importante par rapport aux hantes énergies (3, Ey/2) ol les électrons Auger

sout produits essentiellement pas les électrons primaires.

‘Lransport
1

‘matériau. On définit le libre parcours moyen ) par la distance parcouruc entre deux de

&ectrons Auger peuvent subir des collisions inélastiques avent d'étre extraits du

ces collisions. i T'on suppose que la vasiation df d'un courant d'électrons transmis est

proportionuelle & la probabilité de choc élastique S= (pour une longueur dz parcourue)

T

alors dI = I ﬂl dol I = Iy czp(—2/)). A est inversement proportionnel & la partie
1

imaginaie de la séponse didectrique s (Mot ot Jones, 1955)

En fait, Ia compilation des résultats expérimentatx (Seah et Dench, 1979) montre claire-
ment que cette grandeur dépend principalement de Iéuergie de Délectron Auger ct trds peu
du matériau considéré. Cela se traduit par Texistence “une cowrbe univesselle” qui peut
étre ajustée pour les éléments simples par une fonction du type A(E) = IEif + 0054 VE
(Aennm , E en eV). Une autre formule d’interpolation cst proposée par Penn (1976)
A = Ef(a (InE + 1)) ( E(V) et A en 1) ot o ot b dépendent du matérian.
Des travaux réeents sont menés & bien pour mesurer ou prédire les valenrs du libre pascours
‘moyen (Tanuma et al. (1987-1988), Ebel ct al. (1990)) mais les écarts entre ces prédictions
sont encore importants.

Pour les gamues d'énergie clessiquement étudides (10 & 3000 €V), A est toujours
inférienr & 3 nm. Ce qui explique Uefficacité de cette technique pour Iétude des surfaces
La dépendance en énrgie de A est parfois utilisée pour oblenir des informations conccrnant

les profils de concentrations an voisinage de la surface.

b) Cas d’un dépst fin sur un substrat.

Le formalisme décrivant 'analyse quantitative de la spectrométrie Auger met en jeu
tous les ingrédients physiques qui ont été préscatds auparavant (plus quelques facteurs
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instrumentaux). Des revues déteillées ont été réalisées par Briggs et Seah (1083) ou par
JEOL (1952).

Quelques points importants spécifiques aux couches minces seront discutés pour cn-
suite focaliser I'étude sur le contrdle in situ de la croissance. Cela permettra de justifier
Visterpréta

ion des expériences réalisécs.

tudic

uclques points spécifiques awx couches minees et aux élément

Le signal des électrons Auger du substrat s'amortit d’antant plus que la quantité de
métal déposée sur la surface cst importante. Cela est une conséquence directe du libre
parcours moyen A qui permet de définir un facteur d'atténuation e=%/* (d est 'épaisseur
déposée mesurée en monocouche). Cette définition est valable lorsque la dernidre couche a
été complétement remplic avant que la couche immédiatement supériente ne commence. Si
on considére maintenant le remplissage progressif d'une couche, alors Uattémation varie

Tinéairement avec le taux de e

verture. Le signal Anger du substrat en fonction du temps
por 1m dépdt de type conche par conche (2D) est wne conrhe polygonale inserite dans
une exponentielle décroissante (voir la fignre L6 et los exemples donnés par Germar et al,
1991). Les points angulewx correspondent au remplissage complet d'une monocouche.
Lors du dépst de quelques monocouches sur un substrat, la variation du factenr de
rétrodiffusion peus &tre importante. Dans le ces de Mo sur du W, 'intensité du signal
de Mo peut atteindre 1.2 fois cclle du signal de volume (Tarng e¢ Wehner, 1972), tout
simplement & cause du plus grand facteur de rétrodiffusion du W.
D'aprés Ichimura et al. (1983), le facteur de rétrodiffusion r est donné pour une incidence
normale par :

ro= (435 - 393 2°") U™ 4+ 485 2" - 545

2 est le numéro atomique et U st le rapport de Péncrgic des électrons primaires et du
niveau fonisé (U = E,/E;).
Analyse du mode de eroissance

La spectroscopic cst, cn général, un moyen cfficace de contréler la eroissance d'un
Gément sur un autre. Une excellente revue critique des applications de cette technique
(ainsi qu'une compilation des expériences cffectuées entre 1968 et 1989) a élé rélisée par
Argile et Rthead (1989).
i les atomes interdiffsent t/ou s'ils ont tendance & se mettre en amas, alors Ia distinetion
entre les difiérents cas de figure est plus difficile (Andersen et Muller, 1991). Plusienrs
possibilités sont seprésentées sur la Gyure LG, elles illustrent le fait que Ion peut facilement
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séparer les grandes tendances : croissance bidimensionnelle ou tridimensionnelle mais quil
faut prendre beaucoup de précantions avant de conclure & des croissances intermédiires
pour lesquelles wne smalyse statistique précise s'impose.

Des techniques complémentaires (LEED - Low Energy Electron Diffraction et XPS
- X ray Photoelectron Spectroscopy) sont disponibles sur le biti, elles ont &6 trds peu
utilisées dans cette éinde ef ne foront done pas Iobjet d'un exposé particulier.

IV Elaboration des surfaces d’Au (001), (110) et (111).
En 1990, Eticnn ct al. ont montré qu'on powvait réaliser des super-résennx Cr/Fe ot
Ag/Cr/Fe,Co de bonne qualité eristalline on partant dun substrat MgO(00L). Lépitarie

observée était

Fosee, Crace(001) [110] J/ Agree, MgOnaca(001) [100]

s ce paragraphe, nous allons appliquer une méthode similaire & dantres systémes

ct & d’autres orientations afin d’obtenir les trois surfaces d'Au (001), (110) et (111). Nous
déposerons ensuite du Ni pour étudier les épitaxies de ces denx métaux qui possident une

forte différence de taille.
A] Obtention de la surface Au(100)
~1-TLe dépst de Fe sur MgO(001)
) Etude de Pépitaxie : Fe(001) [110] / MgO(001) [100]

-Caractérisation

Le dépot se fait & température ambiante & une vitesse de I'ordre de 0.5 &/s et pour
un vide moyen restant dans la gamme de 10~ torr.
Nous avons vérifié qu'il fallait environ une épaisseur de 15 4 20 & pour obtenir une couche
de Fe suffisante pour permettre par la suite un dépat d’An de bonne qualité. Cette faible
épaisseur (correspondant simplement & une douzaine de plans)! conduit au disgramme de
diffraction e transmission de la fignre L7. L'avantage davoir des taches aussi bien mar
quées nous permet dindexer directement le diagramme en structure cublque centré (001)
avec une légere distorsition tétragonale ; si In surface éait parfaitement bidimensionnelle,

il serait nécessaire de mesurer les distances entre raics sclon plusieurs azimuts. La crois-

sance tridimensionnelle a anssi é¢ confirmée par Panslyse des attémuations des signaux

¥ Pour des épaisseurs plus importantes de Te, il fant une couche tampon txés épaisse
pour lisser la rugosité initiale.
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tion RIEED correspondant & un dépot de 15 & de

Figure L7 : Diagramme de diff
Fe(100) sur MgO(001) selon I'azimut Fel010]
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Figure L8 : Relations d'épitaxie au niveau de Iinterface cntze Fe(00L) et MgO(001).

Les eroix correspondent au Fe, les cercles vides & 1°0 e les cercles pleins au Mg



en e Anger. Les ons en mi ique haute résolution de

cette couche d'épaisscur trés faible sont délicates. Ell:s ont été effectuées par Thibault,
1992 et Bayle, 1992 lors de Pétude des multicouches Au/Ni (voir los chapitres suivants).
Dans ces échantillons, le Fe est surmonté d'une couche tampon épaisse d’An. Le dépdt
mince de Fe est dégradé pendant I'amincissement si bien que la caractérisation en devient
tzbs délicate. Les expériences confirment néanmoins une croissance cn flots. Lépaisseur de
Te est tont juste suffisante pour recouvri le subsiral de MgO : dans certains cas, I'Au
peut, méme éire dircctement cn contact avec le subsirat.

b) Interprétation selon un modile géométrique simple.

Cette épitaxie correspond 4 larrangement géométrique particuliérement simple de
287 4
a}ft ~ 421 3 alors on constate qu'unc rotation de 45 ° du réscau du Fe par rapport

la figure 1.8. En effet, si I'on considére les paramétres de maille : alff

& celui du MgO conduit & une épitaxie ayant un désaccord paramétrique de 3.6 %. Le Fe
est par conséquent dans un état de dilatation plane selon ses axes principaus.

Lépituxic abservée représentée sur la figure L8 cst donc :

Fepee (001) [100] /) MgOnaci(001) [110] ‘

(le Fe est bet an début de la croissance)

TUne question importante cst de savoir si les atomes de Fer sont positioands sur les
atomes d'0, de Mg ou bicn cn position intermédiaire pontée entre les atomes d'0 et de
M. Le potentiel de surface créé par le substrat est mal connu car peu d'études théoriques
ont encore été consacs

es & la modélisation de ces surfaces. Elles possédent néanmoins des
minima d'énergie marqués qui résultent des contributions lectrostatiques cationiques et
anioniques.

Jusqu'a présent, pour le cas du substrat MgO, les calculs ont porté essentiellement sur dos

'Ag de quelques monoconches dorientation (100). Le chois du métal noble cntraine
que Ton peut négliger toute réactivié chimique cutre le métal et Toxyde, Des calculs ab
initio basés sur Ia théoric de la fonctiomelle de I densité locale (voir Freeman et al, 1980
Blichl et al., 1989 et Li et Freeman, 1991) permettent de conclure que la configuration
oft TAg est au dessus de 'O est la plus favorable énergétiquement. Cles études permestent
dobtenir les densités d’états particlles de chacune des conches paralliles & Pinterfuce et
done de bien comprendre Iinfluence de tontes les contributions électroniques : par exemple,
& Tinterface Ag/Mg0, il existe deux contribntions principales : un transfert de charge entre
le métal et Poxyde et une bybridation entre les dtats Ag-s ot les états O-p ot Me-s,p.
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Un des inconvéni

s de cette approche est quelle nécessite de faire des hypothises con-
cernant les positions atomiques du systéme. Ensuite, on ne fuit que comparer les énergies
de ces confignrations. Les relaxations structurales qui peuvent intervenir sont mal, ou pas
du tout, prises en compte (on s donne cntre autre les distances interplanaires  Iinter-
facc). Cest une des raisons pour laquelle il est beancoup plus facile de modéliser les cas
d'épitaxic obt les symétries du dépdt et du substrat coincident et qui possédent, de plus,
de faibles désaccords paramétriques.

Dans le cas du dépdt d'un métal réductens sur un oxyde, il peut y avoir formation d'une
liaison chimique entre le métal ot Toxyde , ce qui est le cas de Nb sur 41,05 (Kohyama,
1990) ot I'on montre que le Nb établit une lisison chimique avee O. D'une fagon plus
précise, il y a une hybridation entre les orbitales liantes du Nb et les orbitales non liantes p
des atomes d'0 de surface. I 'ajoute & cette linison covalente un transfort de charge entre
103 atomes du métal vers les atomes d'O. Une liaison de type ionique of covalente s'établit
done entre les atomes d'0 de surface ct les atomes de métal. Ce mécanisme & &t virifié
pour tons les dépdts de métaux de transition 4d sur Palumine

Le cas du Fe sur MgO est un peu différent puisque les calculs de théorie de la. fonc-
tionmelle de la densité locale (Freeman ot al,, 1990) ont montré que le substrat interagit
chimiquement trés peu avec le Fe!, la configuration stable étant celle oft le Fe s trouve au
dessus de I'oxygéne. La distance interplansire entre le Fe et le MgQ a servi de parambtre de
ralaxation pour minimiser I'éncrgic. Pour une monocouche de Fe sur MgO, cotte distance
vaut 1.30 & ce qui est tout & fuit conforme aux résultats expérimentat (obtenu par LEED
quantitatif} de Urano et Kanaji (1988) qui trouvent la distance 1.31 A. Les expéricnces
ont sussi montré que le Fe cst, au début de la croissance, déformé tétragonalement puis, il
retrouve sa structure bec aprés seulement nme dizaine d'angstrozms (cela explique la figure

L7 ofs, & faible épaisseur, on obtient pas tout & fait un carré contré).

— 2 — Dépot d’Au(001) sur Fe(001) / MgO(001)
a) Etude de Pépitaxie 44(100) [001] // Fe(001) [110] / MgO(001) [100].
et de la reconstruction de surface du type (1x5).

La couche tampon d'Au est déposée sur la couche de Fe & température ambiante avec
une vitesse d'environ 1 A/s ct avec un vide qui reste dans la gamme de 10720 forr (si
le dépét est long, le vide se dédgrade lentement ot le pompage 'est plus suffisant). Les
diagrammes de diffrection obtemus en RITETD indiquent que la couche déposée est bien

T Cette méthode permet aussi d'obtenir des résultats intéressant concernant les moments

magnétiques associés aux stomes
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déposée. Des snalyses de diffraction X des largeurs des pics doivent pouvoir apporter dos
précisions concernant la dépendance de Ia qualité cristalline vis-a-vis de la vitesse du dépat.

Aprés seulement une centaine d'angstreems, on peut observer P'apparition d'une re-
construction de surface qui s'améliore jusqu’s un dépst d'eaviron 1000 . Eusuite on ne
peut plus distinguer d'évolution au moyen du RHEED, les raies de surstructure devien-
nent aussi longues que les celles correspondant & la surface non reconstruite?. La figure L10
‘montre le diagramme de diffraction obtenu dans Pazimut Au[110]. Une analyse d’image
est possible, clle permet de quantifier les largeuss de raics ct de mesurer leurs évolutions
21 cours du dépt

L'indexation des figures de diffraction montre que 'on a réalisé 'épitaxie (voir la figure

19):
[ Auere (001) [020] // Feyoe(001) [110]

La rceonstruction de ’Au(001) = té étudiée en détail depuis de nombreuses années :
tout d’abord au moyen d'expériences LEED (Fedak et Gjostein, 1967), d’observations en
microscopie & effet tunnel (Binnig et al., 1984), en microscopic & transmission électronique
(Yamarzaki et al.. 1988) puis finalement par des expériences de diffraction X de surface

(Gibbs et al,, 1990). La connaissance de la stucture de surface s'est précisée avec la réso-
Tution eroissante des techniques : elle a d'abord éé interprétée comme une reconstruction
(1x5) (Pedak ct Gjostein, 1067) ct les deraitres mesuzes de diffraction X ont montré quil
s'agissait cn fait & température ambisnte, comme pour le Pt, d’une structure hexagonale
distorduc tournde (voir le réseau réeiproque représenté sur Ia figure L11). Une des carac-
téristique importante de cette reconstruction (voir Mochrie et al., 1090) consiste en une
ondulation incommensurable avec le substrat le long de la direction [110] de vecteur d'onde
52 0.206. Cela donne lieu & des satellites centrés sur les pic de Bragg du réseau hexagonal.
Des mesures de réflectivité (Ocko et al., 1991) ont montré quil existe aussi des ondulations
de Valtitude des atomes qui s'étendent sur plusieurs plans & lintéricur de la surface. La
Plupart de ces conclusions avaient été prédites par des études de dynamique moléoulaire
effectuéos par Ercolessi et al. (1956).

Létude de I'évolution thermique d fon de surface a été ite par Gibbs
et al. (1990). La rotation du réseau hexagonal disparait pour 970 < T < 1170 K (ct cotte

transformation est réversible). On ne retrouve la syméiric cubique du volume qu'a partir

d'une température

supérieure & 1170 K. Des simulations de dynamique moléculaire (Wang,

% Des expériences de microscopie lectronique haute rézolution ont montré que I'du

retrouve son paramétre de résean de volume aprés coviron 400 A et qu'il n'est pas maclé.
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Chague symhole correspond & une tige de diffractios
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bution pour T > 1170 ), le réseau hexagonal incommensurable avec le volume

(voir &) est représenté par des cercles. Les croix indiquent la position des satellit
tiennent compte des interférences entre les dews réscau précédents
Senlement un des deux domaines équivalents (par symérric) de la surface est repré-

senté.



pour 970 < T < 1170 K (et cette transformation cst réversible). On ne retrouve
la symétrie cubique du volume qu'a partir d'une température supéricnre & 1170 K. Des
simulations de dynamique moléculaire (Wang, 1001) ont retronvé les températures critiques

des transitions et précisé les transformations structurales.

Du point de vue du RHEED, In figure 1.10 correspondant & I'azimut [110] ressemble forte-
ment & une reconstruction (1x5) ce qui explique lerreur qui était commise autrefois.

La figure L11, représentant les tiges de diffraction normales A la surface, permet de com-
preadre les clichiés de diffractio
© Les raies de surstructure nont pas la méme intensité (toutes les tiges ne sont pas dans
un méme plan).

. em particulier :

@ La tache centrale (qui serait indexée (010) sur la figure L11) est dégénérée du feit de Tn
rotation relative de 1.6 ° des deux réscaux. Cette déguér

cence n 6té observée en réglant
an miewx possible le canon & dlectrons et en se plagant & basse éncrgie (de Pordre de 10
keV) afin d'agrandir I figure de diffraction.

b) étation selon un modile simple.
és par Ia relation v/2 s ~ ofF,

une rotation relative de 45 ° des deux réseaux permet d’obtenir Iépitaxic montzée sur la

Compte tenu que les parambire de maille sont re

figure L9 o le Fe est contraint en dilatation dans le plan d’environ 0.5 %. Les dewx réseaux

ont une symétrie d'ordre 4.

B] Obtention de la surface Au(110)
~1- Une orientation originale du Fe sur MgO(110)
a) Etude de Pépitaxie : Fe(211) [011] / MgO(110) [001].

Au moven de Ia spectroscopie Anger :
Les effets de charge perturbent les mesures, aussi nous nous sommes contentés d'en-
registrer les

des signsus. Des dé &veatucls de pics
de In eréation d'une liaison chimique n'ont pas pu &

re observés pour cotte méme raison.
Les hiantenrs pie-A-pic! des signaux dérivés O(503 V), Fe(703 eV) et Mg(1174 ¢V) ont
16 mesnrées an conts dn temps ponr une excitation de 2.5 keV et pour une modulation de
10 V. Lo figure 113 montre que les hauteurs pic-b-pic du substrat décroissent rapidement
pour des épaisseurs inféricurcs & 2 nm. Les données peuvent dtre ajustées en premitre

approximation par une exponentielle. Lapplication numérique indique que le terme de

! Voir la définition sur la figure L6
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Figure 113 : Spectres Auger acqnis en mode dérivé (voir les détails dans le texte) a)
sur la surface de MgO et b) aprés un dépot de 30 & de Fe.

-pic de Fe (703 ¢V), d°0 (303 €V) et de Mg (1174 ¢V) cn.
paissenr de Fe déposée.
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fonction de I'

Figure 1.14 : Diagramme de diffraction RHEED de la surface MgO(110) selon 'azimut
[001]. La mauvaise qualité de e diagramme provient des cffets de charge de la surface.



décroissence correspond bien au libre parcours mayen des électrons duns le Fe (c'est & dire
environ 12 A). A partir de ces expériences, on montse que la ercissance du Fe sur MgO
est proche d’une croissance bidimensionnelle. Le nombre de points west pas suffisant pour
découvrir les segments de droites qui correspondent, an remplissage complet d'un plan,
seule l'euveloppe de ces courbes cst obscrvable. Aprés que Fon ait déposé environ 2 nm,
on constate une rupture de pente des signaux de Fe ot d'0. Cela est probablement di &
L contamination en oxygéne résiducl pendant les transferts du biti d'éwmporation vers le
biti d'analyse. Clest aussi pour cette raison que nous avous limité le nombre de points
d'acquisition et qu'une interprétation quantitative serait criticable.

~Au moyen du RHEED :

Comme nous P'avons déja dit, L diffraction RHEED des substrats de MgO est diffiile
& obtenir du fait des cffets de charge. Un dingramme caractéistique est néanmoins présenté
sur In figure L14.

Le dépdt de Fe s'effectue & la vitesse de 0.5 A /s avee un vide qui reste dans la gamme
de 107" torr, Une épaissenr totale de 15 4 20 A cst suffisante pour analyser les clichés de
diffraction en incidence rasante (I dépot pormet Iécoulement des charges sur le substrat
isolant).

Les trois azimuts pour lesquels le faisceau est paralléle aux directions : [110], [1 1 4/v3]
et [001] du MgO(110) correspondent respectivesent sux agimuts : [111], [ 113], [ 011] du
Fe(211). Les figures de diffraction associées sont représentées sur la figure 115 (Iangle
er Dénergic cst de 40 keV). L'analyse de ces diagrammes

incidence est denviron 1.5
conduit aux commentaires suivants :

© Laimmut [111] paralléle & la direetion MgO[110] correspond a plan {111} hexagonal du
résean réciproque fee du Fe bee.

@ Les dews autres directions montrent que le dépdt est constitué de deux domaines équiva-

lents dont Texistence provient dircetement de la symétric dordre 2 du substrat. L'indexa-
tion compléte dos diagrammes de diffraction conduit & proposer Iépitaxie (voir In figure

116 pour la coincidence & Vinterface dans le réseau direct) :

Fe(211) [011] // MgO(110) [001]

1 /| Mg0(110) [o01]

Ces dewx domaines sont symétriques par rapport au plan mirroir Fe(T11) J MgO(170),
si bien qu'on passe de I'un & l'autre par une rotation de 180 ° autour de la direction
de croissance Fe[211]. On passe aussi d'un domaine & Pantre par une rotation de 70 °

autour de la direction Fe[01T] qui a été choisie comme référence pour décrire Iépitatie un

3



° =
K.‘.
Kxo
&0
? 2
& o
x O
x x @
o ® «x
¥ o x
x x @
2o
o @ x

[017] azimuth

Figure 115 : Figures de diffraction RIEED d'une couche de Fe(211) déposée sur un
substrat MgO(110) pour trois azimuts (figure on Anglais). Les cercles pleins ct los

cercles vides correspondent aux dews domaines. Les croix correspondent, aux diffrac-
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Figure L17: é
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En haut, constraction du plan 2x + y + 2 =1 et en bas, visualisation de 'épicaxic

selon denx perspective

bien distinctes. La vue de gauche permet de distinguer un des
deux domaines possibles.




peu plus haut (voir la fignre L17). D'sstres techniques apporteront plus de renseignement

concernant la taille ef les défauts associés & ces domaines,

© Des taches de diffraction supplémentaires sont dues & des diffraction multiples sur les
‘points du réseau réciprogue. On trouvera des détails coneernant les mécesismes de diffrac-

tion multiples et de condition de résonance dans Iarticle de Chatillon ef Massics (1990).

Loricntation (211) du Fe n'est pes aussi inattendue quil n’y parait puisque, pour la
structure bee! , les surfaces ayant la densité la plus grande sont par ordre décrofssant :
(110), (200), (211}, (310), (222)... avec respectivement /2, 1, /2/3 atomes par a* (a
paramétre de maille de la structure).

Si L'on considére maintenant les distances dans le plan le long d'nne direction D pour
wn élément E donné : dB. Les caractéristiques de I'épitaxie (dédnites de la figure 116)
sont les suivantes :
@ pour la direction MgO[001] // Fe[011]

s V2 als = diEP = Q! et pour quiil y ait cohérence parfuite entre les
deux réscau, il faut une déformation du Fe denviron 4 %,

@ pour la direction MgO[110] j/ Fe[111] qui est une direction dense pour les atomes d’0
et de Mg sur la surface MgO(110) :

dAfity = el V3/2 st trts diflizent de dff7 = Gl / V2 et la cobérence complite
des dewx réscoux seruit obtenue pour une dilatation énorme du Fe de ordre de 20 %. Mais
remarquons dés & présent que la relation de vernier : 6 dffty = 5 d}f0 est vérifide &
‘moins de 1 %.

Tes remarques cffeetutes ci-dessus ne sont que descriptives et découlent directement
des observations. Une interprétation de Iorigine de I¥épitaxic sera donnée un peu plus loin.
16

~Par d'autres méthodes de caractérisation :

Des expériences de microscopie électronique & haute résolution (Ronvidre, 1002) per-
mettent de plus destimer la grandenr des domaines en faisant des images vues en tranche
(cross-section en anglais).

@ Pour la dircction d'observation MgO[001], Pexpérience confirme Iexistence des deux
domaines (voir Ia figure 118).

Ts sont en général ancrés sur les marches de MgO (qui peuvent avoir jusqu’ 40 A de
hant).

! Pour la structure fec, ce classement devient : (111), (200), (220), (311), (331) avec
respectivement 4/v/3, 2 et /2 atomes par a®.
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@ Pour Ia direction d'observation MgO[110], les denx domaines ne sont pas distinguables
‘puisque la microscopie électronique haute résolution permet d'observer une projection de la.

strueture (les colonnes atomiques si la résalution est suffisante).

b) Interprétation selon le modéle de verrouillage.
~Généralités :

Le cas du Fe sur MgO(001) que Fon & vu précédemment constituait un cas modéle
particulitrement simple d'épitaxie. L'épitaxie des métaux sur des substrats foniques est

en général difficilement interprétable en des termes purement géométriques (de résean de
cofncidence), méme si T'on prend des métaux nobles qui en principe ne réagissent pas avec
le substrat.

Fecht et Gleiter (1955) (puis Fecht, 1959) ont proposé le modéle de verrouillage &
pastir de observation des joints d'interphases entre des métaux nobles (Au,Cu) et divers
cristaux foniques (LiF,KCLNaClMgO,41;0s, mica)’.

s ont principalement testé Neffet du paramétre de réscau et des symétries pour conclure
que les rangées compactes & la surface du métal correspondent aux vallées de potenticl
entre les rangées atomiques compactes cationiques & la surface du cristal fonique. Dans
le cas de Au sur LiF(001), on observe expé (Fecht, 1989) des

‘multiples qui correspondent au remplissage de toutes, 1 sur 3, 1 sur 5, 1 sur 7 vallées [110]

cationiques par les rangdes d'An. Ce comportement peut &tre expliqué grice su modéle de
verronillage. On va montrer que ce modéle cst déduit de la théorie des ondes de distorsion

statiques dont voici mn résmé :

~Modéle d'onde de distorsion statique ct le modele de verrouillage :

Le modéle d'onde de distorsion statique est important dans ln moddlisation des épi-
taxies puisquil permet d’unifier les modéles géométriques bidimensionnels.

Cette analyse a éé développée historiquement (et avee succés) par Novaco et Mc
Tague (1977) et Me Tague ot Novaco (1979) pour déerire Iadsorption de gaz rares sur le
graphite puis par Stoyanov (1986) pour I'épitaxie des métawx sur métaws. Fecht (1959)
a repris cette théorie pour expliquer “les phénomnes de verrouillage” vbservés lorsqu'on

dépose un métal noble sur un cristal fonique

! La méthode d'élaboration décrite par Erb et al., 1982) permet d'obtenir un grand
nombre de petits amas approximativement sphériques avee une distribution cristalline

initiale aléatoire. Aprés recuit, les eristallitcs s'orientent, pour minimiser leurs énergics.
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On slintéresse au cas d’'un monoeristal déposé sur un substrat rigide 3 0 K. 1l s'agit
drestimer le cofit éncrgétique minimal de Pempilement pour obtenir la configuration d'équi-
libre sachant que I'on autorise de petits déplacements u des atomes du dépat par rapport
aux positions idéales
D’aprés Novaco et Me Tague (1979), les distorsions dans le plan sont prépondérantes ct T
théorie sera supposée bidimensionnelle (voir Flechter, 1964).

L'atome adsorbé & la distance 2 de la surface est placé dans le potenticl de surface
V(r.2) qui s décompose on séric de Fousier :

VD) = ¥ + 3 Vale) conle @)
(G correspond awx vecteurs du réscau réciproque du substrat)

Ténergie mayenne des N atomes du dépét s'éerit cn supposant que Ion a de petits déplace-
‘ments u; par rapport aux vecteurs R du résean direct (linéarisstion du terme exponeatiel) :

1

N N
1 -

S VR + ) = Vo + v 3 Y Vo enliGR)( +iGu;)

= =

Dans le modéle des ond.

u; est décomposé dans 'espace réciproque
@
u; = Y u(a) expliaRy)

ol q = G — T cst un vecteur du résean réciproque qui caractérise la déformation de

Vinterface, T rep

ente le réseau réciprogue bi

imensionnel du dépét.
La minimisation de I'énergic cst conduite e deux Leraps, tont

ord par rapport 4 u(q)
puis par rapport & lorientation relative des deux réseaws. Cela conduit, d'aprés Villain et
Gordon (1983) & T'expression de Iénergic suivante :

R D ID I ELD B DI DR (w ! ‘G"ﬁ) =
o o

K+n)a

ol € est le volume atomique et 1/K est la compressibilité bidimensionnelle reliée auws
cocfficients de Lamé (K=A+y, en volume on aurait K = A+ 2u).
Le troisiéme terme de cette équation induit une rotation relative des dews réseaw dont
Vangle ne dépend que des constantes élastiques du dépst (Gordon, 1983).

Le modle de verronillage consiste & ne considérer que le premier terme du dévelop-
pement du modéle des ondes de distorsions statique.
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Une amélioration possible de ce modele revient & prendre en compte 'effet de linison
chimique. Bien que les auteurs aient considéré que les éléments nobles réagissaiont pou
avec le substrat, ils constatent que 'Au et I'Ag possident des orientations différentes sur
NaCl. Compte tenu des paramétres trds voisins de

ces dew éléments (I'écart est inférieur &

0.2 %), les effets chimiques ne semblent pas zussi négligenbles que Pon pourrait le penser.

~Le dépdt de Fe sur MgO(110)

Lépitaxie Fe(211) [011] // MgO(110) [001] constitue une excellente application du
madzle de verrouillage. En effet los rangdes denses (de potentiel) de Tn surface MgO(110)
sont globalement en épitaxic avee los rangées denses du Fe(211). A Lintericur d'une rangée,
on a simplement une relation de vernier entre les atomes de Fe et loxyde. Les puits de
‘potenticl qui existent cn surface sont probablement profonds de part la distance importante
entre dews rangées denses cationiques du substrat. Liaccord d'épitaxie striet dans ces
“gonttiéres” de potentiel semble moins important.
On peut se demander s'il existe, comme dans le cas de Au/TiF, phsicurs possibilités de
verrouillage. Pour cela il suffit de tracer Ia projection du réscau de Fe sur le plan (111).
Cela donne un résewn hexagonal (voir figure 119) quil faut faize tourner autour d'un de
ses points. 1l est alors facile de se convainere que la seule relation de verrouillage possible
est celle gui est observée expérimentelement.

Si T'on considére maintenant Paspect purement géométrique du probléme et pour une

densité surfacique en Fe ideatique & celle de MgO(110), on s'apergoit qu'il suffit de com-

primer de 3 % la maille de Fe pour avoir Uépitasie :
Fe(110) [110] j/ Mg0(110) [001]

D'aprés la figure 120, on constate que I'on a obligatoirement wn atome qui est en position
col (par exemple un atome de Fe au dessus du Mg) ce qui rend cette configuration trés

défavorable du point de vue énergétique,

— 2 - Dépot d’Au(110) sur Fe(211) / MgO(110)
#) Btude de Iépitaxic Au(110) [001] // Fe(211) [011] // MgO(110) [001]

et de la reconstruction de surface du type (1x2).
Nous avons tout d’abord vérifié que la croissance directe d’Au sur MgO(110) (avec
Ia préparation de surface classique décrite dans les chapitres précédents) donne, comme
pour Porientation MgO(100), un dépat polycristallin : le cliché RHEED posséde un fort
fond diffus sur lequel se détache
line, Comme pour Porientation (100), une couche initiale de Fe est absolument nécessaire.

s smmemx caractéristiques de la structure polycristal
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Figure 121 : Dingramme de diffraction de la surface d’Au reconstruite (1x2) selon les
azimuts [110] & gauche et [001] & droite pour un dépot de 2000 A d'Aw, avant recuit

(en haut) et aprés un recuit de 42

X pendant 10 minutes (en bas).



Lépaisseur de Fe & déposer avant de commencer la conche d’An est d’environ 10-30 A,
Celte quantité optimale est déterminée en se basant sur Iépaisscur d’Au qu'il faut déposer
ultérieurement pour obtenir la reconstruction (1x2). Avee cette épaisseur de Fe, les raics
de reconstruction apparaissent seulement aprés environ 40 A d"Au (c'est & dire aprés seu-
lement 14 plans). La qualité du diagramme de diffraction RNEED s'améliore au fur el &
mesure que l'on dépose IAu. La figure 1.21.a montze le dingramme de diffraction obtewa
selon les directions [110) and [001]. Elle permet

aprés environ 2000 & avec des azimni

u(110) [001] / Fe(211) [01

La surface (110) consiste en des domaines (2x1) (o une rangée [110] sur dew est

Qaflinmer que I'on » Iép

‘manquante) séparés par des parois incommensurables avec le volume (on verra plus loin
quelles en sont les conséquences). Ces prois sont analogues 3 des marches qui possédent
un déplacement verlical et un déplucement lntéral dans Ta dircction [001].

Cette surface a été récemment étudiée par Robinson et al. (1984) ct par Keane ct al
(1991) grice & des expériences de diffraction X sur des monocristaws “volumiques™ (non
déposés).

Les expériences déurites ici sont en necord avec los conclusions déduites des mesures de

rayons X. Elles c

stituent la premitre étude coneernant des dépéts de films minces (Marty
et al, 1992) et démontrent qu'il est possible d’zborder Ia caractérisation de cctte surface
avee des ontils d’analyse légers que 'on trouve sur tous les bétis d'épitacde.

Une des caractéristiques du diagramme RHEED de I'Au (
Tazimut [110] est que les raies i i
de lintensité,

Ia figure 121) selon

Afin de mesurer lamplitude latérale des ondulations, on utilise les images munérisées &
partir de la caméra. La figure 1.23 montre I'évolution de Iintensité le long de la dircction
[11g] pour l'azimut [110] de Ia figure 12La.

S on défnit le prrmmétic & par & =+ of A comespond & Pamplitude mesurée de
Voscillation du pic demi entier et d & la distance mesurée entre les dews bandes de diffraction
conséeutives de volume (c'est & dire d'ordre caticr). Alors on tronve § = 0.04, Dans le
cadre de la théorie de Fenter et Lu (1985)", on relie la densité de marche 7 ot le nombre

! Le modele se place dans le cadre d'un désordre Markovien qui néglige les interac-

tions marches-marches. Un facteur de structure pour les parois est défini et Tintensité de

diffraction du systéme est caleulée en théorie eindmatique.

10
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moyen d'atomes dans un domaine <n> &u paramétre § grice  lexpression :

it

1
o
S 77T wEm

La valeur de § est & comparer 5 celles des échantillons de Robinson (1983) qui valeat 0.07
et 0.006.
Cette valeur permet d'estimer la taille moyenne des domaines :
Zas(<n> —1) =~ 154
La théorie de Fenter et Lu permet aussi de prédire que les intensités le long dos raies
de Bragg ct le long des

s de surstrnctnre sont modulées et en phase. Une analyse des
images mumérisées permetirait aussi de vésifier quantitativement les prédictions de cette
théorie. De plus on constate que la raie de Bragg reste droite cc qui indique (toujours dans
le eadre de ectte théoric) que Ton  une désorientation faible 2.

Cette surface a été recuite & caviron 420 K pendant 10 minutes. La diffraction RHEED

conduit & Ia figure 1.21.c oit on constate que les ondulations des bendes d'ordre demi-eutier
ont dispames ce qui indique que Fon obtient une surface beaucoup plus plane (et donc de
meilleure qualité pour nos dépats ultérieurs e Ni)
La croissance a introduit des défauts de surface (Lors d'équilibre) dont le nombre est con-
sidérablement, réduit par un recuit. La température entraine une mobilité des atomes de
surface plus grande ce qui permet aux nucléites 2D de diffuser ot d'augmenter leur distance
moyenne. Cette explication est confinmde par Uobtention d'oscillations REEED aprée re-
cuit lorsqu'on reprend Ihomoépitaxic  température ambiante (voir la figure L21). Cette
oscillation peut se poursuivre pendant une trentaine de conches ce qui permet d’étalonner
la vitesse de dépdt des évaporateurs (en fixant le spot de halayage du canon & électrons).
Si I'on commence dircctement Phomoépitaxie sur la couche tampon d'Au qui vient d'étre
déposée, aucune oscillation n'est possible. Cela confirme que la croissance entraine un
grende quantité de défauts,

Ces expériences préliminaires montrent que P'on poursait sussi éludier in situ les tran-
sitions de surface de I'Au(110) qui ont beaucoup intéressé les théoriciens (voir Vilfan et
Villain, 1991) el les expérimentateurs (pour ne citer que les derniers : Sprisser et al, 1991
ou Keane et al, 1997). Tl existe dews températures crifiques séparécs d'une cinquantaine
de degrés (les températures cxactes sont diffiiles & mesuscr et il y a des écarts entre les Gt

férentes publi La premidre est ristique de ln “dé ion” (passage de

2 Lamplitude de la modulation de Iz raie de Bragg dépend directement de la désorien-
tation du substrat.
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In structure (1x2) & I structure (1x1)) qui pent étre expliquée dans le cadre d'un smodsle

dsing hidimensionnel et Ta. seconde correspond & la température de transition rgueuse.

Enfin, bien que | som (1x2) soit Ia pl bservée, dans de rares
cas, nous avons obtemu une reconstruction (1x3) (déja étudide par Moritz et Wolf, 1979 5
Dinnig et al., 1983 ; Tleld et al., 1989). Cette reconstruction a été altribuée dans les travaux

ultérieurs & la présence dimpuretés en de trés faibles quantités (non détectables avee

Panalyseur Auger). Cette reconstruction west observée que sur une partie de 'échantillon

(1es autre domaines étant (1x2)), aussi une pollution provenant d préparation
de la surface peut &tre suspectée. Expérimentalement (voir Held et al, 1989}, on pent
toujours transformer par des cycles d'érosion et de chauffage la reconstruction (1x3) en
reconstruction (1x2). De plus Ercolessi ot al. (1987) ont montré que les deux éncrgies de
recoustruction mises en jen sont trés voisines.

~Caractérisation aux rayons X de la couche tampon d’Au :

La qualité cristalline a aussi été caractérisée par diffraction de rayons X sur n échan
tillon. denviron 4000 & (V'instrumentation wtilisée est déerite en légende des figures). La
fignre 125 correspond & un halayage -2 qui montze les deux pies Au(220) et Mg0(220).
Ta position du pic de PAn st celle qui correspond au pic de volume, PAu n'est donc pas
contraint. La largeur & mi-hauteur de ce pic est de 0.11°

Bien que scule Voricntation de I'Au (220) soit visible sur les figures RHEED, on
distingue en diffraction de rayon X un petit pic d’An(111) dont Lintensité est de trois

ordres de grendeur inféricure au premier pic. Cela pout dire aitribué & des domaines mal
épitaxiés qui se trouvent principalement au aiveau du Fe (je rappelle que Ton constate par
RHEED une amdlioration de la qualité cristalline au cours de la croissance).

Une “rocking eurve” cst préscatée sur la figure 196, elle nous donne accds & une largeur
mossique & wi-lutenr de 0.77° lorsque le faisceau de diffraction est dans Ia direction [110]
de PAu et de 0.45° lorque le faiscemu est paralléle & [001]. Cette différence résnlte de la
croissance de I'Au sur le Fe qui posséde comme on I'a vu auparavant beacoup de défauts
(structure cn domaines).

b) Interprétation selon le eritére de la ligne invariante
Comparaison avec le modile de verrouillage.

Le critére de la ligne invariante a été proposé iuitialement par Dahmen, 1981 pour
expliquer les relations d'épitaxics observées dans les systémes présentant une précipitation
(ceffec et ce/hep). Tl prédit que I'accord maximum entre deux plans cristallins est obtenu
lorsquiil existe au moins une direction (la ligne invarianic) le long de laquelle les deux
eristaux sont en accord pasfait & interface.
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Tl existe des cas on le dépat défe pour ace di ion de 1

ce qui permet de définir un angle néecssaire de rotation relative du dépét par rapport au
substrat. Kato ct al, 1989 déerivent dans le eadre de ce modsle les épitaxies observées sur
les substrats cubiques (001) fee ou bee. Ces considérations purement géométriques sont
généralement en bon accord avec les résultats expérimentaux.

Toujours & cause de la relation V2 alft = a7, la ligne invariaute correspond  In
direction Au[001] // Fe[011]. Orthogonalement & cette direction, dffty = V3 ale/2
differe de diity = af7/v3. Une relation de vernier de 7 distances pour le Fe pour 6

distances pour I'Au devrait avoir licu.
Le critire deligne invariante s'applique & lespace direct alors que le modle de verrouil-

lage wapplique duns Pespuce réciprogue. Compte tenu des propriétés du résesu réciproque

bidimensionnel : & une ligne inveriante dans lespace réel, on peut associer une autre igne

invariante dans Tespace réciproque.

Le exitixe de ligne invariante est done une application simplifiée du modéle de verrouillage

décrit auparavant. Tl est plus facile & utiliser puisqu’il s'applique & Iespace réel.

C] Elaboration de la surface Au(111)
Dépét de Co sur GaAs(110)
2) Etude de Iépitaxie

Pring (1985) a montré quil est possible de stabiliser Ia forme bee du Co (normalement
hep) en le feisemt eroitre sur des substrats GaAs(110) (voir Iétude récente de izerds, 1989

quilive ¢ concernant In détermination de la structuse). Cette croissance peut
étre poursuivie sans difficulté jusqu's environ 200 plans atomiques. Le parsmétre de réscau
de cette phase métastable vaut o ~ 2.825 A ce qui représente & peu prés la moitié
du paramétre af13, &~ 5654 A T en est de méme pour le Fe, ce qui a donné lieu & de
nombreuses étndes concernant le magnétisme (voir le chapitre IT).

Nous avons refait les cxpéricnees RHEED décrites par Prinz (azimuts [110], [1T1] et
[001]) en obtenant des résultats tout & fait équivalents.
Avec des dépbts faibles de Co (de Pordze de 25 A), on distingue nettement azimut [001],
Tazimut [111] est plus difficille & observer (les taches étant plus diffuscs)

Lépitessie abservée se résume en (voir la figure 127) =

Co(110) [001] // AsGa(110) [001]

b) étation selon un modsle simple.
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Cette épitaxic sexplique directement, par des critéres géométriques comme pour les
cas du Fe(001) sur MgO(001).
- 2 — Dépét d’Au(111) sur Co(110).

a) Etude de Iépitaxie.

L'Au cst ensuite déposé avee les conditions opératoires habituelles sur la susface de
Co(110). Au début du dépdt, le diagramme RHEED devient diffus (pour tous les azimuts)
‘uis, peu & peu, on observe une amélioration des figures de diffraction qui se manifeste par
une augmentation de lintensité diffractée dans les raies. De plus, Ia formation de taches
de diffraction traduit le caractére tridimensionnel de la surfuce.

L'étude des clichés REEED permet de conclure 4 I'épitaxic suivante :

Au(111) [110] /1 Co(110) [001]

(Cette épitaxic sera expliquée plus en détail dans le paragraphe suivant)
Létude de 'azimut [110] de I'An semble particnlitrement intéressante. La fgure 129

diffraction

qui semble au p complexce (de
pact la grandeur de T maille). En fait, ce diagramme se décompose trés bien en considérant
dews domaines d"Au(111) symétriques par rapport & plan (113). Si T'on construit le réseau
associé A cos dewx mailles (figure 130), on retzouve le résean de diffraction de la figure 120

b) Interprétation selon le critére de la ligne invariante.

Les épitaxies entre métaus bee(110) et cfe(111) constituent wn cas d'école trds étudié
du point de vue expérimenta] (Baner, 1982 ou Bruce ct Jacger, 1978). Ces épitaxies ont

aussi 616 retzouvées & Unide de différents potenticls d'interaction (Goloh ef al., 1935; Stoop
et van der Merwe, 1982).

Deux types d’ori i sont observécs :

@ Liorientation Nishiyama-Wassermann (NW) : [L10]ege // [00Lsc..

© Llorientation Kurdjumov-Sachs (KS) : [110]. f/ 111},
Une troisidme orientation a été prédite par les caleuls mais n'a pas encore été observie, il
s'agit de Lorientation Kobayashi-Das Sarma (KDS) : 211]ese /1 [001]see.

Définissons p comme le rapport entze les distances de premicrs voising dans le plan
bee(110) et dans le plan efe(111). L'épitecsie est complétement décrite par Pangle de dés-

oricutation § entre les dews réseaus.

* Les noms donnés & ces orientations résultent de travaux concernant les transitions de
phase.
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Fizure 120 : Figure de diffraction de I'Au selon Pazimus [110].

Plan mirroir

gure 130 : Figure de diffraction pactielle des deus domaines d’Au. Elle permet de

reconstituer la figure 20



L'énergie d'nn dépdt bee(110) sur wn substrat cfe(111) est minimale (avec un puit
de potentiel marqué) pour des valeurs diserdtes 8. Cet angle dépend de p en utilisant le
critére de la ligne invariante (voir Ramircz ot al,, 1984 et Gotoh et al., 1988). Les valeurs
idéales de p qui stab

suivant :

sent les trois orientations précédentes sont rappelées dans de tablean

Orientation Valeur idéale de p
NW V3[2 et 322
KS 3VE/s

KDS V3/VB, 3/1, VB[V2 et 3)2

Tablean 1.2 : Valeurs de p idéales pour observer les différentes orientations pos-
sibles d'un dépét épitaxié bee(110) sur un substrat efe(111).
ace V3/2
Dans le cas de PAnCo:p =~ 200 VB2 eus Cotte valous est proche de la
g V22
valeur idéale NW (0.866) qui permet d'avoir un accord paramétrique d’environ 2 % selon

Ta direction bee[001]. La relation KS nécessiterait d’amener par ue rotation de 5.6° les
deux directions marquées par des fisches de la figure L25. Les rangées denses des deux
résenuc pourraient ainsi coincider.

La symétrie d'ordze 2 du substrat impose une direction privilégiée pour lorientation du
dépdt cfe. La deuxitme conche d’An détermine complétement Lorientation ultérieure des

plans hexagonmx du dépdt

ir par exemple I'analogic avee les différentes possibilités de
maclage). Tl existe donc dews types de domaines.
Pour conclure, I'épitaxie observée est done :

Au(111) [110]_/_Co{110) 001]
A

(111) [110] / Co(110) [001]

Du point de vie géométrique, le systbme Au-Co est trés similaire awx cas Au-Fe ot
Ag Fe oi Torientation NW a aussi été observée (voir les références dans Gotoh et Uwaha,
1987).

Les diagrammes RHEED conservent un caractére ponctué méme pour les épaisseitrs
importantes, ce qui indique un état de surface rugueu. Des recnits! (avee éventucllement
des cycles de ionique) pourraient améliorer la plandité.

T Cette surface cst stable par recuit puisqu'il s'agit de la surface Ia plus dense
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V Croissance du Ni sur IAu.
A] Substrat Au (001)
~Caractérisation RHEE]

Le Ni est déposé & tempé ibiante avec une vitesse de consigne de 0.06 A /s (soit
environ une monocouche toutes les 30 s). Cette faible vitesse (qui est la limite dutilisation

de nos canons) nous permettra d'étudier les premiers stades de In croissance. Elle sera
ensuite augmentde pour les dépdts plus épais.

Dis T flux de N, 1 on de surface de I'Au est liminée. Pendant
In crossance de deus ou tris plaus de i In symétric des figures de dfiaction RITEED
nest pas modifide. C est  par des expé LEED : en travaillant
& une éncrgie incidente de 70 &V (ot on est trés sensible aux premiers plans atomiques),

les figures de diffraction possédent une symétrie p(Lx1) et les taches de diffraction sont

aux mémes positions que les taches de Bragg du substrat.

Tes dews ou trois premicrs plans de Ni sont donc pseudomorphes avec le substrat d’Au.
Aprés un recuit de quelques minutes & 200 K de In surface d’Au initiale, le dépét de Ni

donne liew & environ 4 oscillations REEED (enregistrées sur la tache spéculaire) trés vite

amorties. Si ln période cntre deux oseillations est ) alors la premitre se produit seulement

& 3/2 aps Vouvestuze du cache. Ce phénomene n'a pas liew en homodpitasi et nous

reviendrons sur son

aprés la & par Auger.

Aprés ce premier stade, les figures LEED deviennent diffuses ce qui indique I perte
de cohérence. Le diagramme RIEED se dégrade moins vite (car on est moins sensible au
dernier plan de surface), les raics correspondant A orientation (001) (du dépét et/on du
substrat) s'élargissent et deviennent moins marquées avant de disparaitre presque complé-
tement (la figure RHEED devient slors diffnse). On voit cnsuite apparaitre des taches de
diffraction supplémentasres qui indiquent que I'on a une eroissance tridimensionnelle selon
une wutre orientation. La caractérisation complite de s couche (détermination des phases
en présence) sera effectuée & partir d'expériences de diffraction de rayons X et d*dlectrons.
-Caractérisation par spectzométrie Aug

La faible vitesse de croissance nous  permis de faire des wllers retours vors la chambre

danalyse (pour utiliser le LEED) mais aussi d'effectuer des mesures de spectrométrie
Auger. Une mesire nécessite un temps moyen d’une dizaine de minutes, aussi le vide doit

étre le plus bas possible pour éviter les contaminations. Dans la chambre d’analyse, le vide

able dans la gamme de quelques 10717 forr ; dans le bati de dépdt, la pression est
maintenue dans la gamme de 10710 torr (elle a bien sir tendance & se dégrader au fur ct
& mesure du dépdt).
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La figure 131 correspond & Iévolntion de la hauteur pic & pic du signal Auger (60 ¢V)
analysé en mode dérivé aver une tension de modulation de 10 V et une énergie d'excitation
de 1.5 ke pour nn courant de foiscean de 0.7 pA. La durée totele de expérience est
de Tordre de 8 hewres, I contamination cst probablement en grande partic entérrée an
cours du dépét du fait de la réactivité des surfaces de Ni vis-a-vis de IO et du C (celn
est confirmé par le fait que les pics de contamination maugmentent quasiment pas an
cours du temps). Le courant dlectronique primire fluctue durant celie période et clost

lui qui détermine principalement les barres d'erreur de la figure 131 Nous ne pouvons
pas mesurer précisément ce courant (il faudrait uue cage de Faraday) mais uniquement lo
conrant échantillon qui est un bilan catre le courant électronique primaire et le courant des
électrons secondaires réémis. Cette derniére contribution dépend fortement de la surface
du matériau étudié.

Les données penvent &re analysées en premitre approxdimation dans le cadre d’un moddle

de croissance type Strans]

~Krastanov (SK : un segment de droite suivi d'nne exponci-
tielle) ou dans la cadre d'un modéle de croissance type Volmer Weber (VIV : simplement
une décroissance exponenticlle). Le test du x? montre quun modéle type SK est plus
proche des expériences (Iécart cntre le modéle el Texpérience cst aussi indiqué sur la -
gure). Dans le modéle SK, il faut déterminer le point de raccord entre le segment de droite
et Vexponentielle, le point optimal est déterminé en tracant Iévalution de x* en fonction

de la position du point de raccord.

La conrbe théorique de décroissauce du signal peut Gtre caleulée en ne considérant que le

libre parcours moyen des électrons Auger de I'Au (qui est de 4 & pour I'énergie de 69 ¢V,
d'apriss Palmberg ct Rhodin, 1968). Pour le premier plan déposé, le modéle prévoit une

décroissance plus rapide que celle qui st observée par contre entre le premier et le second
plan, le modéle est conforme auwx mesnres.

Ce comportement suggére fortement qu'une interdiffusion  liew principalement dans la
premiére couche atomique. Cette interprétation est confortée par deux arguments suivants :
[}
avait une durée moitié de celle pour compléter les plans suivants.

s avons noté que L'os

llation RHEED nécessaire pour compléter le premicr plan

© Les simulations de dynamique moléculaire de Luedke et Landman (1991) ont étudié
les premiers stades de la croissance avee le potentiel de Iatome catouré (voir le chapitre

1L qui traite des potentiels d'interactions) et prévoient une croissance qui met en jeu une

interdiffusion qui a liew principalement sur le premier plan.

-Caractérisation de diffraction X en incidence rasante :

La diffraction de rayons X en incidence rasante est une méthode tris utilisée pour
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Fignre 139 : Schéume de principe de la diffraction e rayons X en incidence rasante.

Les rayons X incidents (avee U'angle @) sont spéeulairemens réfidchis (mais auss 1é

fractés ce qui n

est pas montzé sur cette figure). Si @ est infér

ur ou égal & Iangle

e de r

exion totale, la

flexion spéculaire est totale et les rayons X se pro-

pegent parallilement & I surface sous la forme d’ondes Elles pewvent

s

étre diffractées par les plans du réseau perpendicalaires & la surface avec un angle de
sortie @ (pas nécessairement égal A 8). Dans cette géométrie, on choisit I'angle 26

our satisfuize & une condition de Brags (In méme relation qu'en diffraction classique

atil

- 28) puis on tourne Iéchantillon par zapport & sa normale pour obtenir toutes

Ies rédes

ns. On décrit insi un cercle duns Tespace réciprogue et les pics de Brags

correspondent & des points sur ces cercles.




étudier la structure des conches minces (voir par exemple Mara et al. (1079) ou Segmuller
(1986)). Tes expériences qui sont rapportées ici ont été effectudes en collaboration avec le
Isborataire de eristallographie de Grenoble (CNRS) gréce & équipement de M. Brunel et
aux compétences de M. B. Gilles,
Dans cette géométrie (voir la figure 1.32), les rayons X sont diffractés par les plans normaux
& la surface. Liincidence trés rasanle el la faible pénétration du rayon incident dans le
volume (< 10 1) fait de cette méthode m outil privilégié pour éudier la structure
voisine de la surface. Un balayage angulaire selon Pangle w de rotation de la surface par
rapport & sa normale permet, une fois que 'on a choisi un angle de Bragg en imposant
Tangle 26 (c'est & dire une distance dyy), de parcourir le réseau réciproque selon un cercle
et de sonder les plens orthogonaux & la surface.

La figure 1.33 montre quatre cercles correspondant aux quatre distances : dff} ~ dis,
dh, dfh, ) que I'on a enregistré.
© Une partie des grains de Ni ont nne orientation (001) avee dans le plan Ni[100] // Au[100].
Crest cette orientation qui correspondait au pseudomorphisme des premiers stades du
dépot.
© Les autres pics correspondent & Poricatation (110) du Ni
11 existe une relation d’épitaxie entre les plans Au(200) et Ni(111) (dffi =~ 2.03 A et
gy =~ 2.04 A). Compte tenu de la symétrie d'ordre 4 du substrat, Iépitaxic observée se

© Les deux domaines sont maclés selon les plans (111). La figure 1.33.h montre los pics
qui correspondent & un seul des deux domaines, les taches de macles étant obteuucs par

symétric mirroir des taches non maclées.

Ta diffraction de rayon X cn incidence rasente  done permis d'estimer rapidement

les relations d'épitaxics donnant licu & de nombreux pics de diffraction. Ces résultats ont

été confirmés par microscopie dlectronique haute résolution (Bayle et Thibault, 1992) et
sont trés proches de ce qui sc passe dans le cas des dépdts de Ni sur Ag (Bruce ci Jueger,
1977).

—Coexistence des deux orientations du Ni(110) :

Kato ct al., 1950 analysent les épitaies sur les substrats cubiques (100) fec ou bec
en estimant 'énergic dlastique par unité de volume Ey due au désaccord paramétrique.
Le dépbt est supposé em état de contrainte plane et dans Iappraximation de I'lasticité
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continue isotrope :

By

@+ +2vea)

T—v

ot &1, sont les déformations principales du zéseau, p est le module de cisaillement et v est

e cocficient de Poisson.

i on suppose que v = 1/3, ce qui est vrai en premiére approximation pour les métaux

eubiques, alors By est proportionnel 4 :
M=

Les déformations principales dépendent seulement du paramétre p : rapport entre la dis-

5 2
s+ e

tance entre les premiers voisins dans le plan du dépdt et celle dans le plan du substrat.
Suivant les valeurs de p, on peut tronver 5 épitaxics différentes de métmux fec d'orien-
tation (001) et (110) sur un substrat fee(001)" (voir | figure 134 extrsite de Kato et al.,
1989). M est caleulé en fonction de p pour los 5 eas de figure ce qui permet de définir les
domaines de stabi]

4 des épitaxies (M doit &irc lo plus faible possible),
Dans le cas de PAu

e modéle simple prévoit donc la coexistence des
épitaxdies de type IT et 111, ce qui est Lot & fait conforme A nos observations expérimentales.
Les auteurs montrent quil permet aussi de prédire une quarantaine d'autres épitaxics
(sinsi que de retrowver lorientation Au(001) // Fe(001)).

D'antres modeles (Grovenor ct al., 1984) considérent Pénergie élastique cmmagasinée
dans un réscau de dislocations ct donnent des résulfats tout & fait similaires dans le cas
de P'Au-Ni. TIs supposent de choisir la nature des dislocations? et supposeat implicitemnent
que la structure ne peut exister que lorsque le réseau de dislocation 4 pu s'établir ce qui

west pas le cas du modéle de Kato ct al..

Maclage di 110°
Le maclage dn Ni sera étudié par microcopie électronique & haute résolution (voir la
thise de P. Bayle). Les premiéres obscrvations indiguent que I densité de macles peut dtre

localement trés importante (par exemple tous les 5 plans). Ce comportement avait déja

été amalysé par Druce et Jreger (1977) dans le systéme Ag-Ni. A Pépoque, Ta résolution de
lour équipement wétait pas encore “atomique” et Panalyse était condrite en utilisant les
figures de moiré,

Jacger et Sherwood (1974) ont remazqué que le maclage périodique des plans Ni(111)

! Ce modéle s'applique aussi aux dépdts bee/fee(001), foc/bec(001) et bee/bee(001).

2 Pour les structures fec, le vecteur de Burger st a/2 [110] se trouve dass le plan
(001)fcc mais ce maddle nest pas applicable pour le plan (001)bee puisque le vecteus de
Burger a/2 [111] ne sc trouve pas dans le plan.
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avee e cisaillement +a/6 [T13] énit énergétiquement favorable? au nivean de linterface
(110). Les auteurs proposaicnt unc périodicité telle que Ia structure fec était transformée
en structure hep. Les expériences préliminaires tendent & prouver qu'un caleul éaergétique
plus complet doit &tre effectué pour expliquer la périodicité expérimentale.

B| Substrat Au (111)

Pendant toute la croissance du Ni, les raies RHEED du dépdt sont homothétiques
avee celles du substrat. Au début, elles sont confonducs ave le substrat puis elles adop-
tent trés rapidement (au bout de quelques dizaines d’angstreems) leurs positions finales
correspondant au Ni (111) pur. Les orientations et les directions du dépdt et du substrat
sont donc identiques et les contraintes sont progressivement relachées

Lépitaxic cst par conséquent :

Ni(111) [110] 4/ Au(111) [110]

(les domaines résultent de la symétric de la surface)
La qualité de la surface d’Au initiale cst inféricure & ce quil est possible d'obtenir
& partir des monocristaux (lc substrat ’Au posséde plusieurs types de domaines). Pour
compléter I'étude, il faudrait par exemple utiliser des surfaces vicinales afin de favoriser un
seul type de domaine ou procéde & des cycles de recut et de bombardement do In surface
¢.0n it fectuer des analyses d'images afin

de caractéiser Iévolntion de la relazation de la couche de N, Ces relaxations pourraient
étre comparées aux résultats de diffraction de rayons X et de microscopie éloctronique
obtens par Jankowski (1992) et par Chaudhuri et al. (1992). Une étude de microscopie
lostroaigue persietrait e confime lsrelations do vernir déja observées par microscapie

sur des multi dlaborées par cathodique (Dohnorne i
al., 1990 et Gao et Merkle, 1990), de préciser la nature et la densité des défants dans les

couches.

C] Substrat Au (110)

Le dépdt de Ni sur le substrat Au(110) conduit & une épitaxie complexe qui est
beancoup moins claire que les deux cas précédemment traités. Le dépst posside une direc-

tion commune avee I'Au(110) qui donne des raies RHEED avee des modulations dintensité

3 Tont an moins dans le cadre d'un moddle de paire.
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(carnctére 3D). Dans les antres directions, la couche présente un désordre orientationnel
trés important qui est difficle & interpréter. Des expériences supplémentaires sont done ué-
cessaires pour comprendre les mécanismes intervenant daus In formation de cette couche.

VI Autres études.

Ce chapitre & essentiellement. é1é consacré 3 Téinde de dépots épitaxiés. Ces maté-

riaux ot pu domer lien & des expériences supplémentaires, Pour le systéme Au-Ni, des

observations de microscopie électronique & haute résolution sont en cours (voir les pre-
miers résultats dans Varticle de J. Thibault et al, 1992 portant sur des multicouches
Au/Ni pseudomorphes), clles devraient donner liew & wne caractérisation structurale pré-
cise des états de contraintes dans les multiconches en fonction de épaisseur (smicroscopic
conventionnelle & haute résolution couplée avee des analyses d'images) et & une caractéri-
sation chimique : la difiérence de munéro atomique entre I'Au ot le Ni permet d'obtenis
un contruste de diffraction (potentiel moyen enregistzd avee un détecteur anmulaire), il est

s possible d'obtenir des informations sur les concentrations chimiques locales par la
spectroscopie de perte lectronique.

Nous avons sussi réalisé des multicouches Fe(211)/Au(110) (Marty et al, 1992). Le
dépét de Pe sur Au(110) se comporte de la méme fagon que le dépdt de Fe sur MgO(110)*

On a encore deux types de domeines dquivalents qui sont :

Ces dépdts de Fe sont intéressants du fait de la direction inhabituelle de I eroissance (cn
général, c'est orientation (100) qui est étudiée). Une caractérisation magnétique a monteé
que, pour des échantillons & Fe / 31 4 Au, Iaimantation est dans le plan et a pour axe
de facile aimantation la direction [011] qui est due & la contrainte exercéc sur le Te le long
de la direetion [111]. Un couplage antiferromagnétique faible 4 travers les couches d'Au
(0.01 erg/em?) a aussi pu étre observé (Gilles et al., 1992)

Une autre suite logique de ce qui » &¢ présenté dans ce chapitre, est Iélaboration

de multicouches cobérentes Co(001)/ Au(001) ( Chamberod c al., 1992). Le Co métastable

T D'une fagon identique, nons avons anssi obtenu Pépitaxie Cx(211)/Au(110). I faudrait
Gtudier Ta feiswbifité de mmlticonches Fe(211)/Cr(211) qui sont trés intéressantes, dans
@antres orientations, pour leurs propriétés magnétorésistives.
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bet syant un comportement identique 4 celui du Fe. Le but de cette étude est de comparer
le magnétisme du Co(001) bet & celui du Co(0001) hep qui  été étudié en décail dans la
lstérature. Déposée sur IAu(111), la structure lip présente, ponr les faibles épaisscurs,
une forte anisotropie perpendiculs

Les premiers échantillons, composés de 2 (resp. 4) monocouches de Co(001) et de 15
monocouches d’Au(001), nont pas révélé d'anisotropic perpendiculaire.

VII Conclusions

Un des objectifs de ce travail éait de réaliser, par épitaxie par jets moléculaires, des
multicouches métalliques de “bonme qualité cristalline”. Cette the:

» commencé par le
montage du bt (en collaboration avec B. Pras) puis s'est poursuivie par des améliorations
successives (en collaboration avec B. Pras, A. Marty et B. Gilles). Le travail présenté

constitue I'aboutissement des tous premiers résltats d'un théme de reclerche nouveau
dans le laboratoire.

Le but que nous nous étions fixé était d'étudier la croissance du Ni sur les trois
orientations les plus denses de PAu.
La premiére étape éait donc d'obrenir des surfaces ’Au de bonne qualité (au sens de
508 moyens de caractérisation). Pour ¥ parvenir, nous avons utilisé des suites d'épitaxics

qui se sont avérées intéressantes :

- Blles nous ont tout d’abord permis de discuter les conditions d’application des modeles
‘géométriques simples, de verrouillage el de ligues invariantes. Un excmple marquant est
celui de Vépitaxie Fe(211) [01T] / MgO(110) [001] ot on obtient un réseas de dislocations
périodiques le long d’une direction.

~ Ensuite, elles nous ont servi & découvrir Lonte wme série dorientations nouvelles
Fe(211) // Au(110), Cx(211) / Au(110).

Les reconstructions Au(100) - (1x5) et Au(110) - (1x2) ont pu étre étudides in situ.

On » montré que Ton peut obtenir par évaporation des surfaces de qualité comparable

4 ce que T'on obtient lors de

cles d'érosion et de recuits de surfaces monocristallines.

Ce travail ponrra. étre poursu

ultéricurement par des analyses d'images pour estimer lo
désondre topologique induit par I croissance (par exemple la. transition ardre-désordse de
Vosicatation (110)).

La surfac

dense An(111) est la plus souvent étudiée car elle peut étre obtenue par grossis-
sewent de grains de flms minces sous ultra vide. Nous avons choisi ici une voic inbabituelle
(par croissance sur du Co) qui nous a permis de tester le critére de la Lgne invariante. La
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qualité de cefte surface est bien inféricure & celle des orientations (100) et (110).

La deuxitme étape a consité cn I'étude du dépét de Ni sur ces surfaces d'Au.
Pour la surface Au(100), la croissance du Ni est pseudomorphe dans les premiers stades du
dépdt avee une interdiffusion qui reste localisée sur les premiers plans de Ninterface, Pour
des épaisseurs de Ni plus importantes, la seconde orientation (110) du Ni apparait.

Pour la surface Au(111), le dépt de Ni possde une orfentation (111) non désorientée par

rapport an résean initial. L'état de contrainte dans cette couche cst rapidement relax.
L'épitaxie du Ni sur la surface (110) de I'Au est plus complexe : les denx réseau sont en
coincidence pour une direction (il peut néanmoins exister des défauts qui n apparalssen( pas

avee le RHEED) mais il existe un trés fort désordse ori dans les aut

Ce dépdt ’a pas encore été complétement caractérisé il serait notemment intéressant de
comprendre quels sont les types de défauts qui interviennent daus cette eroissance,

Cette étude nous a anssi permis de réaliser :
- Des multicouches pseudomorphes : Au/Ni(001) et Co/Au(001) (Ie Co ayant une structure
bet métastable).
~ Des multicouches Fe(211)/Au(110).
Ces multicouches sont de bonne qualité eristalline (voir la figure 136) et peuvent don-
ner liew & des caractérisations structurales intéressantes qui vont permettre d'aceéder auwx
états locaux de contraintes dans les couches ainsi qu'a la quantification de 'interdiffusion.

Létude de lenrs propriétés magnétiques cst en cours.

' Tl est probable que l'on puisse aussi séaliser aussi les multiconches Cr(211)/Au(110).
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CHAPIT]

SEGREGATION DE SURFACE

1 Introduction.
TI Ségrégalion d’équilibre dans un systéme fermé.
4] Introduction
B] Etude par simalation Monte Carlo des alliages Cu-Ni et Ni-Pt.
1 - Introduction.
— 2 - La méthode Monte Carlo.

- 3 - Résultals ef discnssion.

— 4 - Conelnsion.
] Cas du systéame An-Ni
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1 Introduction

Le phénowine de ségrégation superficielle est commu depuis déjA longtemps puisque il
¥ & environ une centaine d'années, Josiah Williard Gibbs traitait daus son livre : “On the
Equilibrium of Heterogeneous Substances”, de ségrégation en plase liquide. Tl montrait
que la composition de surface d'un alliage pow

it étre trés différente de celle dn volume.

et que ce processus était therniquement activé. Dans cc chapitre, le terme de ségrégation
superficielle sera eployé dans son acception la plus large, est & dire dés que la concen-
tration (en une espice) dans les plans proches de la surface (les 10 premiers par cxemple)

differe de celle des plams sous s qui é le du voluz

Un grand nombre d

étndes est encore consacré & cc sujel. La ségrégation super
cielle intéresse particalisrement les métallurgistes! cer elle peut entrainer des modifications
importantes des propriétés des matériaws. Elle intervient notamment dans la résistance &

T corrosion on sux attaques chimiques, dans la eataly

e ot 'addition de certaines impure

tés bouleverse le comportement catalytique des alliages. Elle change parfois

les propriétés

mécaniques des matériaw (par exemple lors d'nne ségrégation aux joiuts de grains).

Du point de vue de la croissance épitaxiale, la ségrégation conduit & des hétérogénéirés

de dtions qui ont des sur les propricies

(par ex

emple la
modifications des profls de dopage des semi-conducteurs). Elle peut anssi parfois suivre
dune facon dynamique Pavancée de In surfce et changer e type de croiss

nce : passage
d'un mode par avancée de marche & wm mode de nucléation 2D ou slors a suppression du
mode de eroissance par ilots (Copel et al., 1950).

Nous allons, dans une premiére partie, étudier los ingrédients qui interviennent dans
le cadre de la ségrégation ’équilibre se produisant dans un systéme fermé (le nombre de
et Ni-Pt permettent de
vidence 'mportance des cffets de tension superficielle et de différence de taille

particules intervenant dans le systéme est fixc). Los systémes Cu-

el
dans les alliagos. Cette étude sera conduite avee une méthode de simulation Monte Caslo,
Les résultats scront comparés aux nombreuses mesures expérimentales rapportécs dans la
littérature. Pour le cas du systéme Au-Ni, nous utiliserons des modéles analytiques simples
pour dégager les grandes tendances de Penrichissement de surface. Laspect cinétique de
Ia ségrégation d'équilibre ne s

ra. pas abordé.
Ensuite, nous décrirons les expériences de ségrégation (au seus large} que nous avons
effectudes dans des sys

s ouverts en cours de croissance qui sont probablement hors
lide:

Gquilibre. T s'agit de la ségrégation de I'Au lorsqu'on dépose du Ni sur une solutior

* Tis qualifient cotte ségrégation de mineure par oppesition & la sézrégation majeure
(résultant de processus de diffusion lcunaires) qui s'étend snr de plus longues distances
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métastable (voir le chapitre V) cf de celle d’As dans PAu. Avec laide de la premisre
partic, nous détaillerons les causes qui peuvent tre & lorigine de ces comportements.

TI Ségrégation d’équilibre dans un systéme fermé.
4] Tntroduction

Un moddle classique de thermodynamique statistique introduit par Lee et Aaronson
(1980) permet. d'intzodure les ingrédients majeurs qui interviennent dans le phénominc

de ségrégation déquilibre et les
Un all

énergies de paire .14, £pp et £ap relides par :

fférents cas de figures qui penvent apparaitre,

e binaire est supposé avolr un comportement de solution régulitze avee trois

can = (cas + epp)f2 + Q.

© = 0 correspend au cas des solutions solides idéales, © > 0 traduit une tendance & In
séparation de phase (ou ségrégation de volume) et © < 0 impose une tendance & ordre

& basse température. L'estimation de §) peut se faire cclon le traitement quasichimiquel
Dams le cadze de ce modéle, si ¢ est la concentration volumique en soluté B dans
Talliage A, Be, alozs, la concentration en B dans le %7 plan ost donnée par (voir le
traitement de Williams et Nason, 1974)
d g AH]

i feo.
=

= O (-2
g 7 T
AHi, ost Penthalpie de ségrégation de Iatome de soluté dans le 7% plan, elle peut s

décomposer sous la somme de trois termes :

© Un terme de difiérence de tension de surface qui tend toujouss & fuire ségréger Iespiee

tensioactive.
@ Un terme tenant compte des linisons conpées pour créer la surface ainsi que de la

tendance & Pordre en volnme (et en surfacc).

Un troisieme terme provenant de la contribation élastique due 3 'effet de différence de
taille. L'énergic élastique cmmagasinée dans la matrice peut §tre relaxée lorsqu'un gros
atome passe en surface.

Les dews premiéres contributions ont té introduite dans la théorie empirique de Mis-
dema (1980) et permettent d’expliquer la grande majorité des observations expérimentales
lorsquil 'y a pas wn effet de taille marqué

Tsi

<t la templrature et AGSZS est Ienthalpie Libre molsire dexces de mélange, on

a la relation : —=(1-D—) = mel o = - ¢ étant ration
D (l-Dpp) = 5k od D = o(1-c) (c étant ln concentratio
atomique) ct 2 ost la coordinence duns I structure considérée.
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Comme dans le moddle de Lec ct Aaronson, un hamiltonien en interactions de paires o
souvent éré utilisé avee succés pour décrire Paspect énergétique du phénomene. Tréglia et
al. (1988) puis Ducastelle et al. (1990) out récemment montré que, pour les métaux de
trasition, la partie configurationnelle de Pénergie de cégrégation pouvait se développer en
Lansltonien effectif d'Tsing. Cet hamiltonien comporte un terme linéaire que I'on peut assi-
miler & la diffézence de tension superficielle des corps puss (et qui ne dépend quasiment pas

de I concentration) et un terme quadratique faisant intervenir des interactions effectives
de paires. Ce travail justific a posteriori les modéles en interactions de paires qui, alors
qu'ils semblaient sans justification physique du point de vue des propriétés électroniques®,
réussissaient & prévoir la grande majorité des observations cxpérimentales. Les succés des
modéles en interactions de paires correspondent au eas oi I différence des tensions de
surface des corps purs n une influence qui prédomine devent celle d'éventucls cffets d’ordre
et de taille.

Teffet d'ordre dans los alliages est bien connu dens le volume et il peut &tre cal-
culé d'une fagon beaucoup plus précise que I'approximation quas

-chimique grice 4 dos
‘méthodes qui seront abordées dans le chapitre IV. Liétude de I modification des cffets
orde en surface men est encore qu'h son début. Dans le modele de Treglia ct al. (1958),
Te potentiel effectif de paire en surface (orientations (001) et(111)) cst multiplié par un fac-
teur 3/2 par rapport aux iuteractions de volume. Des travaus sont en couss (collaboration
avee Kudmovsky ct al., 1992) pour définir un sutre hamiltonicn d’Ising et pour étudicr
phus précisément la dépendance du potentiel effectif de pairé vis-a-vis de I profondeur.
Leffet de taille peut étre estimé dans le cadre de modéles d'élasticité continue (Friedel
1954 ou Eshelby 1961) ot gréce & des calonls utilisant des potenticls iuteratomiques ajustés
(voir le chapitre I11). Sa détermination est toujours difficile cur elle nécessite la prisc cn
comple des relaxations de réseau de longue portée qui dépendent de lenvizonnement local.
Tees exemples que nous allons Lreiter font partie des cas los plus étudiés expérimentale-
ment. Tls correspondent aws eas limites oi Veffet de différence de taille impose ou n'impose
pas la nature de la ségrégation.
- A basse température, l'allinge Cu-Ni présente une tendance & la séparation de phase, les
tensions de surfaces des constituents purs sont, trés diffézentes et I différence de taille peut
étre négligée.
~ Pous ce qui cst des alliages Ni-Pt, on = au contraire unc tendance & Vordre & basse
tompérature avee un effet de taille important alors que les tensions de swface onl des

* La cohésion des métaux de transition ne peut pas tre déerite en des termes dinte-
ractions de paires (voir les travaux scientifiques de J. Friedel, 1989).
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velleurs sinsilaires (voir le trajtement de Legrand cf al. (1990) dans le cadre du moddle des
liisons fortes).

La technique Monte Carlo nous permet d'inclure los effets de relaxation *chimique”
des poteutiels de peire en surface (modéle de Donnelly et King), e tenir compte de Ta
tendance & ordre qui est caloulée dans Iapproximation quasi-chimique et enfi, de Tordre
de grandeur des effets élastiques.



B] Etude par simulation Monte Carlo des alliages Cu-Ni et Ni-Pt.

Surtace Science 231 (1990) 419426 a1
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SURFACE SEGREGATION IN BINARY Cu-Ni AND Pt-Ni ALLOYS
USING MONTE CARLO SIMULATION
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1. Tntroduction

With the progress of new surfuce techaiques.
surface segregation phenomena are now being fur-
ther studied. Alloys can have a sucface composi-
i which differs completely from the bulk one

a lot of surface mesallureical problems are
prlm,.m by local chemical enrichment involvi
thermodynamical. mechanical of kinetic phenom-
ena [1; adhesicn. tebology. corrosion. oxidation,
catalysis ... . Catalysis is an imporiant field of
research but a detailed knowledge of the procise
sites of the segregated atoms is ot yet available
the exception being the Pr-Ni sysiem for which
extensive work has been done. The size distribu-
tion and the geomerry of clusiers seem 10 be
fundamental information needed to_ understand
the atomic catalytic behaviour. Computer simula-
tions have become un established tool for investi-
gation in material science and can give us a partial
answer to this point.

Various theories have heen developed based on
bond-breaking enerzy (23], bulk strain ene
[4.5], or electronic theory (6.7] in order 10 accouat

* Present address: Déps
crvice de Physique, Centre &
38041 Gremoble Ceder.

0039.6028/20/5
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fur the enrichment a1 the surface. Nevertacless,
the main problem is lo conciliate the different
driving forces in a coberent formalism.

‘This paper will present results based on Monte
Carlo caleulations, and will point out the dif-
ferences between two classical allovs: Cu-Ni and
P-Ni which represent a stress-frec and a strong
size effect case, respectively.

2. The Monte Carlo method
2.1, General description

For more detailed descriptions of thermody-
namical caleulations we refer o the work of Arroyo
and Joud (5.1

In order to reduce the problem to feasible size
for numerical work, a three dimensional fe rigid
lattics is sxmmmcd “with 2 finite number of atoms

e o

e
Fuface. The top laver is he simulated 8
our caleulation we only consider the (111). (100)
and (110) The bottom plane and the plane
just above it are regularly supplicd with atoms
exhibiting the average bulk composition

450 % 1990 - Elsevier Sciemes Publshers BY. (Norh-Hollsad)
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We define an initial configuration of (he system
by fixing the concentrations of the planes (this is
not a crucial point for the results) and we use the
non-terminating Markov chain of Metropalis ¢t

110 One cenural atom in a configuration C, is
randomly chosen, then one of the nearest
Ghe

e imerchange of the two stoms is
cnergetically favorable and represents the new
configuration C,

- AE30: the interchange is not necessarily en-
ergeially favorable but the two stoms are only
substituted 1o form the canfiguration C,., if
exp(~AE/AT) > a, where « is 2 random mum-
ber (a = [0.1),

This procedure is repeated by choosing a new

central atom and the properties of the model

system arc found by averaging over the sct of
generated configurations

system will approach thermodynamical
equilibrium ¢ number of interchanges be-

comes sufficiently large: the average value of a

property s senerlly nor lficent As exor

estimation, like a standard deviation, must

provided 5o that the accuracy of the average e

can be assessed.

S0 the output parameters are defined by

with mi: mumber of iterations. . concentration of
A atoms in the § plane, and 4 = i (sce herealter
for the definition of 7).

This definition is strictly valid if the various
steps of the chain are uncorrelated. To take into
account this constraint. n has Lo be of the same
rder of magnitade as N. the number of atoms in
the erystal.

The value of j, must be large crough 10
climmate the influence of the initial configuration
and mn »s chosen as large as possible o feduce the
standard deviation defined by:

(ax)

“D)EM(XJ N) =

mim=1) =

(omen Ca N amd Pe- 5t

The clasical valves vsed 10 obtain the results

are siven in the igure captions
For a standard deviation of the concentrations
close 0 1, the CPU time is approximatively 1
h for a CDC 150/ 990 computer.

In addition to the problem of reliable informu-
tion concerning the depth concentration profile
we have to obtain some results concorning the
separtition of atomic species in cach planc.
use. like Domnelly and King [11], a parameter
which defines 2 two-dimensional anlogy 10 the
cluster distributions found in the bulk;

o we

s ()T &)
with 2 number of X atom clusters of size 1. -
Size of the cluster, N number of X atoms on the
surfuce.

As indicated by the previous formula, we arc
not sble to separate the varios geometries of one
kind of cluster

Energy function

Coliesive properties of transition metals are
derived from the d-band density of clectronic
states; one can write the energy per atom in the
following way: £ + Fus- Evey s 2 repul-
sive contribution which s generally assumed 10 be
pairwise and described by a potential of the
Born Mayer type. Ly, i 4 ane-electron contri-
bution (not pairwise).

simple tight-binding theory [12] of surface

segregation in a transition metal, using a rectangu-

lar shape of the d-bend density of states, is in

200d agreement with experimental results, apart
ions

which allows us (o write an effective segregation
energy in formal agreement with classical thermo-
dynamic theories. The first term of this cffective
Hamiltonian, which is generally the leading one. 15
quasi concentration independent and related 1o
the difference in surface tension between the pure
constituents. The second Lerm is 4 quadratic one
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12] used e calealate the parsial bond cnersics and.

for the parssl bond enery: €, =, + !

7N P
(e o) (i) (& /atom v
N ey 00 Tronesen
@ - 0 ocoesuTs
B 2100 ocotert

involving effective pair interactions larger at
surface than in the bulk. Classical formulations of
tion encrics based on pair interactions arc
by such consuderations.

According 1o the standard approximation for
the fee structure, only first neighbour inteructions
el n o enerey expsions

When there arc no size we choose the
uttaos mosied pait poenta et by Don:
nelly and King [11] in order 10 ke into account
the selaaton lec of the suacs

The total bond cnergy between an 7 cou
st 1 st sad s o cosecimted J aiom (1
J= A or B) s given by

Ly=ter+(1-8,)0

where 2 is the interchange energy calculated from
the quasichemical theory (in the regular theory
2 — §(Ean+ Eqg). <, is the partial bond
cnergy of ah atom k with coordination 1 8, s the
Kronecker symbol

This partial bond energy is fitted to the heat of
sublimation (AH,,/N,,). the enersy of bulk
vacancy formation (E) and the surface enerey
(va) by assuming the relation: ¢ =, = bl +
¢1* where a,. b, and ¢, are empirical constants
10 be determined (see table 1 for numerical values

e have selcted 2 valus for (h Surfacs temson of PIAUNM Simiar 15 (L of AkeL

This simple model is able to introduce a varia-
tion of the bond energy between the surface and
the bulk positions of atoms. Assuming & constant

aluc for the parameter 0, the variation of the
bound energy is related lo the variation of thc
partial bond energy < with coordination /.

A size effect between the two atoms must be
introduced if R, (the nearest neighbour equi-
librivm distance) becomes significantly larger than
R, (by a few percent) [14]. Tréglia and Legrand

[15] have obtained the energy £, atcributed 1o the
<ize mismatch effect (table 2) for an impurity of
Ni (respectively Pt) in a Pt (respectively Ni) sur-
roundings. Théy use an atomic model and a re-
Luxation process to minimize the strain encrey of
one impurity successively in the bulk and at the

ace and Lhe size mismatch cnergy by
writing the attractive part of the total encrgy in
the form of a multiband tight binding Hartrce
Hamionien and the repulive one wih 3 Bom-.
Mayer potential.
Relaxation calculations are simple for impuri-
ties in 2 onc companent matrix, but are eritical for
alloys. So the elastic energy versus concentration
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curve is approximated by a simple interpolation
scheme between the calculated values correspond-
ing to the highly dilute solutions. Due to the
crudeness of this approximation we select the sim-
plest interpolation scheme. A partial clastic enersy
for a Pt atom k at the plane p is writien

= (8HP - AHP) D + AHS, )

so that a variation of the clastic interchange en-
ergy can e included in the Markov chain.

not rigorously known. The previous equation as-
sumes that the bulk concentration ¢, i the right
variable w describe the phenomenon and that
lincar coupling is adequate to interpolate berween
the limit cases.

Thus. it i logical to wonder if the use of a local
composition of the surrounding atoms concerned
by permutation, or a much more complex intemo-
lation function. modifies the equiibrium con-
centrations. To verify this point, we have tested
this cquation in the case of a multilayer regular
model (as it is described in refs. [13,15]) consider-
ing only the size cfect, The concentration term of
the cquation <., , = (") is successively assumed
10 be the plane. the bulk or the mean valuc (which
takes into account the coordination of the planes).
The function / is supposed to be linear or
mmscical b the boundaries. All these treat-
DTG ‘modification of
i particular this means that the
segregaling species do not change.

3. Results and discussion
3.4, CuNi altoys

The Cu-Ni system has been extensively studied
from both cxperimental and theoretical point of
view. Particularly Domnelly and King [17] have
applicd M
energetic description a5 those indicated
paper. S ¢ choosen 10 test our simulation
programs on this system which is represenative of
a system with weak size effeet

CuNi alloys are endothermic
tive enthalpy of mixing is averaged over the whole
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Cu,Ni,

(1) Surtace.
(001) Surtace
(110) Surtace

12 3 4 5 6 7 8

plane number.
g prfi o he 11) 001 and

2000,

At
Fig. 1 Cu composition
(E50y s ot Cugig ey st 7=

range of concentration (0.1 0.) and the consid-
ered temperature is above the miscibility gap (600
K). so that we choose £=0.01 eV (at 973 K),
In e 1 the composition depth profile is pre-
4 for various surface orientations. According
to the bond breaking theor, e component (Cuy
with the lowest bond strength will segregate. This
effect will be more pronounced on the loosely
packed surfi
X0
Atoms on the (100) (respectively (111) surface
have § (respectively 9) nearest neighbours, the
(110) orientation is a special case with 7 neighbours
for a surface atom and only 11 neighbours for an
atom in the plane just below the surface (instead

5 o

These results are in close agreement with those
presented by Donnelly and King [17). In addition
we have studied the temperature cffect (750, 850,
573 K) on the concentration profile. At 750 K.
where the Cu segregation is maximun, we observe
« concentration profile on about three layers. in

greement with ref. [17]

The surface duster size distributions for these
ntations are shown in fig. 2. These distribu-
tions. which correspond to an average over various
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fy  sewmam | o e

Ni cluster size

il i dision o he (10
pond 0 2 Brig

won,

‘geometrical configurations. are strongly influenced
by the costallograplic orentaton. the surtace
layer composition and the Ni b
For the T ks of seface i, v vk
indicated the values o ed with the
Brasg and Williams approximation. We note the
decrease of the distribution due 1o the positive
sign of the imterchange enerzy

A large amount of txpenmenlal work has been
devoted to this system (fig. 3). All results seem to
thow  srome Ca sozrezation on. e serface
whatever the hulk composition, surface orienta-
tion and temperature may be (except perhaps at x
bigh Cu concentration 22).

mfirms this point of view.
surface ension contrbution i the Il e of
the segregation energy and is sufficient to explain
Cu segregation. The positive sign of

the interchange enerey 2 seems to explain the
‘monotonous concentration profile. This last point
s in cantradiction with the recent resulis of Foiles
23] obtained by Monte Carlo simulations and the
embedded atom method (EAM) to describe the
Cnerey of the aysem. Theoretealy, this reanent
takes into account the elastic contribution. 5o we
have roughly calculated this last contribution using
the classical elastic theory [24] for the Cu dilute
solution and neglecting this cifect in the symmet-

the

30 (111 surface of the Cug,
illiams cleulation or the clusirs

oy aloy 3t 7=

750 K. The doted ines
of ste 1 50d 2N = 2000).

ric case where the solute is the smallest atom (Ni)
These partial elastic energies are introduced in the
Markov chain using eq. (3) and applied to the
calculation of the concentration profile for a (111)

Cu bulk composition

1) st compion s Gl campos

ion for Cu-Ni allovs: 1 between the expemmental
nd thoreial el Resula mde T 2573 K. (e
: (— — ) Ind plane. Monte Carlo exlviaiions: 7

573 K_ () surfsest (=) 2ad plane. Experimental fesuis (@

AES, T=8T5 K, et [I5]: (+) AFS. T =75, 20 plane. re,

k(0 155, 7755 ot [0 (0) IS5 T—67 .t

1 () AP FIM. 7=123 K rfs (01 () AP FOM
K reh. (0215 (@) AP, T FTU-920 K. et (21




(110)srtace

Pras Niss
Puz Nios

(170 sotsee
P Nies

. Depth conseration rofles et by Mone Carlo

imtaion for 10y 828 (u\) rface o PLNs alloys 1 1200
0,

surface plane of & Cug;Niy, alloy at 750 K. The.

obtained results are quite similar o those pre-
sented in fig. | confirming the monotonous de-
crease of the Cu concentration.

2.2 NiPt alloys

The NiPt system is representative of am alloy
exhibiting simultaneously a strong ordering ten
ency (2~ ~0.038 ¢V deduced from the critical
temperature [13]) and a significant size effect (ry;
-1 -1

121 kewls
mplete calculations including the clastic
comnbuuon in the Markov chain, eq. (3). were

convergence of the method and limit the boundary
effect. [t is important to note that a value of 2160
mi/m? was chosen for the surface tension encrgy
of both constituent metals.

Fig. 4 shows the depth concentration profiles of
the (111) and (110) surface orientations for the Pt
bl compontion ol Yo 05 tnd 03 and
respectively. First we ach case. an
cocliing concenttion profils which agress with
the thermodynamical prediction based on the sign
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of the interchange enerzy [£.9]. The second point
s the inversion of the segregating element for the
two surface orientations (Pt for the (111) orienta-
tion. Ni for the (110) orientation).

Fig. § prosents the distribution of the Ni cluster
size on the (111) surf cn
bution is monotonous s
clusers lrger tha those cleulaied with e Bragg

and Williams approximation. This result, which is
epposite 0, hose s fo Cu 0 5 1w
ment with the negative s interchange

e, e hove s o i l:lvsxer dissribu-
tion with 2 reduced number of atoms (220, 420
omsy/plane 0 st the bowndary afecs on the
o significant difference

5. This distri-
& number of Ni

All the previous results have been obtained
including the elastic contribution. In absence of
this clastic term sctting the other input
e chosant, we, obuingd for e (111)

0.5 a change of the s:gﬂaung =
et (m this case the Ni segrcgtion
The distribution of the Cnmpcndmg St

02
f Surtace (111)
Xibuikj=0.80
Xisurt=0.80

Ni cluster size
Fie 5 5 s s Gouion o b (111 s of e
PLLNG K (Ni surface compostion i 0.
T 23760, T e i oo o+ B Wil
Guleatuion for the custers of sice 1 end 2,
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110y setzcn

Pics Nins

P Nino

1.6 Exprmans compusiion ot deermined by LEED
28], x= 0.1 (cet. 120
[ o1

ment (Py) exhibits a similar shape as those repre-
sented in fig. 5

This result suggests that in chis
clastc term ssentally contrls th nature of the

srcgaling species. In all studied cases we observe
an oscillating concentration profile in agreement
with the negative interchange enersy (strong
ordering lendency)

ystem. the

dis

Comparison vith other methods and

For the close packed (111) orientation. theories
and experiments seem to be in agreement: the
tight-binding model [15] predicts a Pt surface en-
richment for the whole concentration range in
agresment with the experimental results obtained
by D for several bulk concentrations
Gauthier et al. [25] and Baudoing et 2l (26] (fi
6). The Monte Carlo calculation confirms this
paint of view for cqui-concentzation.

“The (110) orientation is a much more complex
case: the tightbinding theory [15] and the em-
bedded atom method (EAM) (27] both predict
Pt surace carichment for ¢ <03 and 2 Ni

part of the concentration range the tighi-bindin:
Liing method (TBIM) indicates a reversal of the
segregating species close to ¢ =03, The FAM in
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this concentration range leads to two solutions:
the first one is considered as a metastable Pt rich
state. and the second as a stable one which corre-
sponds to Ni enrichment, Experimentally (see fig.
6) 4 sirong Ni enrichment is obscrved for the
composition ¢f! = 0.5 [28] and a iy enrich-
ment for the composicion cft = 0.1 [29]
The Monte Carlo results (fig. ¢) confirm the
experiments with. in particular, a good fit for the
concentration oscillations. Nevertheless. one must
be aware that the validity of our Monte Carlo
results is based on the exactness of the input
parameters. The accuracy is largely limited by the
surface tension energics. This input is critical be-
cause it defines the leading term of the segregation
phenomena (when there is no size effect. as has
een shown in section 3.1). The numerical value of
the Pt surface tension is not well known (great
dispersion bevween experimental measurements)
and the dependence of the surface tension on
orientation has not been precisely studied. To
illustrate these comments we present in fig. 7 the
Monte Carlo simulations for the (111) surface of
NigsPts alloy, oblained by fixing the Pt
surface tension value 10 2500 mi/m* (the Ni
surface tension is 2100 mJ /i), We observe in
this case an extremely weak segregation of Ni in
the first plane without sigaificant oscillations. One
must strongly increase the elastic coefficients de-
fined in table 2 10 recover the observed Pt segrega-
tion in the first plune und the concentration oscil-
lations (fig. 7). In addition. the problem of surface
reconstruction (for example PY110)) has not beea
accounted for and can give rise to difficulties.

Pros Nios
(111 srtase.

Fia, 7. Depts concentration profles

o ot 1113 sor of NiyPegs alleys ¢ 1200 K
01 3 3500 s = 00 o) i

Jpensineyiey

o of bl




a6 4. Bymers, 1.C: Joud

Morcover, Ni addition can remove the surface
reconstruction of PU(110). Due 10 these difficulties.
we do not present the surface cluster distribution
for the (110) surface of PI-Ni allays

mating the two surfuce lensions, the sec-
ond order contributions like ordering and size
e the competive eifot which my 1o
sult) are privileged. Under such conditions. re.
versel segregation may be observed, and this pre-
sents a challenge to the theory of alloys. Further
investigation is needed to explain the phenomena
which are not completcly clear [3

4. Conclusion

In this paper we have applied Monte Carlo
simulation to deerine the sufsc gt
transition metal alloys. Two classes tems

e been investgaied, Ca i allogs, which are
reprsentatve of & segregaing sysem without 2
ticeable size cffect and PL-Ni alloys, which
exhibit an ordering tendency with 2 size effect
Application of a simple Ising Hamilionian which
has been recently justified, confirms the validity of
classical thermodynamic approaches (Cu-Ni sys-
tem). Introduction of an elastic energy term in the
Markov chain is necessary for the PL-Ni system
vhose sgteating propetes are dominatd b 3
competition betw cal and elastic ener
comtbutions. T addiion, tis Kind of smulaion
is zble (o produce interesting information about
surface cluster size distributions and the surface
lang-range arder parameter.
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C] Cas du systéme Au-Ni.
Duns un alliage dilué en A, les effets de tension superficielle et de contribution élas-
tique favorisent tous les deux In ségrégation de I'Au. Cela est en accord avee les expériences
de spectroscopie Auger de Wynblatt et Ku (1977) (échantillons polyesistallins) qui “retrou-
vent” quantitativement les résultats cxpérimentau & partir de modéles simples en liaisons
coupées (identiques & ceux présentés dans le paragraphe ILA).
Par contre, ce modéle ne peut pas expliquer la forte anisotropic (Steigerwald et al,, 1955)
de ln ségrégation suivant Lorientation des surfaces des graius

idérés. Ce qui peut étre
attribué au fait que les relaxations an voisinage de la surface (suss bien de nature chimique
quélastique) sont; trés mal prises en compte. Certaines surfaces sout peu denss ot doivent
avoir des relaxations des distances interplanaires considérables (voir le chapitse I1T),
Dans le cas d'un alliage dilué en Ni, les derwx effets sont compdlitis. Dans un moddle de
paire : la tension de surface tend Lonjours & faire ségréger I'Au en surface mais le paramétre
alliage et Veflet de taille tendent & faire ségréger le Ni. Les énergies Libres de

grégation
extraites des expériences de Wynblatt ot Ku (1977) sont faibles aussi une étude complite
est nécessaize pour obtenir des informations quantitatives.

Létude du cas du systéme AgNi, qui est relativement proche de celul de I'Au-Ni montre

que la ségrégation peut présenter des surprises d'un autre genre que celles rencontrées dans

le systime Ni-Pt,

Das Ia geaaie de Lespérainze S00 900 K, Rolland et Aufsay (1985) oat montré svec des
e des all és (111) et trés dilués en Ni (dnnsla limite

de solubilité) domnaient liew & une structure multicouche ol I'Ag vohumique est surmonté

@une couche de un ou deux plens de Ni sur laquelle il existe une surface d'Au pur. Ce
comportement st interprété par Tréglia ot al. (1090)! : pour une température 1égérement
inférieure & la température critique de Dalliage, on a unc précipitation d'une phase riche

en surface et on o aussi une ségrégation d’Au dans cette phase. La ségrégation s
ume décroissance monotone qui est conforme avec le caractére endothermique de Uallinge
powT > T.
Ia ségrégation multicouche pour une température supérienre 4 T, mais inférieure 3 1200 K
(Rolland et al,, 1980).

852 K. Cette interprétation est aussi en accord avee la disparition de

Pour conclure, les alliages riches Ni possédent trés probablement wne ségrégation ’Au
‘pour les températures ol la phase désordonnée est stable (hors de la lacune de miscibilite),

! Ces auteurs utilisent un hamiltonien effectif de paire déduit de la structure électronique

dallinges ausei une contri dastique.

7



Bercent Nickel

=3 =
L
0 g
e
(auny =
au Atemic Percent Nickel i

Ao Percent Sl

/\

Weight Percent Nickel i

1o [L1 : Disgramme de pi

(1990),

@équilibre du systéme Au-Ni d'aprés Massalsky



lLes alliages riches en Au doivent donner lieu & des comportements qui méritent wue étude
plus approfondie aussi bien du point de vue théorique que du point de vie expérimental.
En anticipant les explications données dans le chapitze 111, on peut caleuler 2 0 K, par

zelaxation numérique & pression constante, 'énergie de ségrégation d’un atowe du soluté

dans une matrice (différence entre 'énergie d'un systéme ot Iatome est en volume et celle

ot l'atome se trouve en surface). L'énergie de ségrégation de ’Au dans une matrice de
est égale & environ 0.04 ¢V (le signe est conforme & ce qui @ &t annoncé plus haut) alors
aue celle du Ni dems PAu vaut environ 0.018 eV. 4 0 K, wn atome de soluté de Ni en
surface est dans un état éncrgétiquement plus favorable que lorsqu'l est en volume,
Nous verrons dans les chapitres 1T et IV que la détermination des relaxations locales est
importante dans les alliages & fort effet de taille, aussi, pour une compréhension plus cor-
plete du phénomene de ségrégation, il faut encore améliorer le caleul du “terme chimique”
(énergie des liaisons et cffets d’ordze suivant Ia position par rapport & Ia surface) ct il faus
caleuler le plus précisément possible les termes de relaxation. Une méthode Monte Carlo
{01 Pon échange In nature des atomes pouvaut vibrer autour de leurs positions d'équi-
Tibre) semble bien adaptée pour mener & bien cette étude puisquun hamiltonien dTsing
est applicable,

TIT Ségrégation dynamique dans un systéme ouvert
A] Tntroduction

La modélisation de la ségrégation dynamique dans un systéme ouvert nécessite la

connaissanee précise & la fois de 'aspect énergdtique du sy
bté dé

steme (dont les ingrédients ont

ts dans les paragraphes précédents) mais anssi de la cinétique des phénomene mis
). Peu d'études
théoriques et expérimentales ont shordé jusqud préscnt ce probléme (voir des revues de

en jeu (évaporation, diffusion de surface, de volume, aux joiuts de grain.

Joud et al., 1990 et Cabané et Caband, 1991). Linterprétation en terme dlinteractions

atomiques 'en est qu'a son début. Récemment, Senhaji of al. (1992) couplent les termes
énergétiques déduits de la théorie des liaisons fortes (dans Iapproximation du modéle
d'Ising) avec une équation de diffusion de Fick discéte (Martin, 1990 et Martin et Benoist,
1977) ot les termes de diffusion de suface sonl uégligés

Pour ce qui est des systémes onverts, l'approche cinétique est encore plus importante
puisque le dépdt tend & enfouir Vespéce qui ségrége. Certaines approches (Andren et l,
1989) consistent & résondre les équations de bilan de flux de matitre en utilisant des para-
mbtres phénoménologiques. Nous rapportons ici deux séries dexpériences qui confirment
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Tintérét de développer ces études.

B| Dépot de Ni sur une solution s

-1

Expériences
L'Au et le Ni peuvent étre codéposés en régnlant indépendamment les deu vitesses

de consigne. Grace & un pilotage par ordinateur, on peut done essayer de créer des empi-

Tements varids dont Iexistence sera déterminde per des considérations thermodynamiques
et cinétiques.
Le systéme Au-Ni présente une solution solide continue au dessus d’une lacune de misci-

bilité dont le maximum se situe & environ 1083 K pour une concentration en Ni de 70 %

(voir la fgure TL1). A fempérature ambiante le domaine dexdstence de la solution solide
est trés limité!.

Nous verrons dans le chapitre TV que I'on peut exéer une solution solide métastable.
On garde wn existal monophasé orienté (001) jusqu's une concentration en Ni voisine de
30 %. Un dépot de Ni pur & eaviron 300 °C permet ensuite d'obtenir une structure Ni(001)
monophasée.

Des mesures de spectroscopic Auger ont montré que I'on retrouve toujours des traces
d’Au en snrfac
Ni.

méme si 'on dépose une épaisseur importante (quelques centaines d’A) de

L’Au ségrige done & la surface du Ni durant la croissance. D'aprés les paragraphes préct-
dents, cette tendance est fout & fait naturelle puisque les denx effets de tension superficielle
et de taille s'additionnent. Ce qui est plus dtonmant, Cest Tn vitesse 3 laguelle se passe le
phénoméne. Ta mesure sc fait quelques minutes aprés arrét du dépdt et donme ensuite
une valour stable si bien que T'on peut dire que les atomes “flottent” en surface of en son
sroche voisinage.

Kato et Mivagawa (1991) ont étudié récemment le systéme Au-Fe pour lequel les
tensions de surface et les cffets de taille sont tont & fait comparables au cas de Au-Ni, Iis
vérifient que cette ségrégation est prédite par le modéle de Midderna qui doit étve complété

par un terme d'effet de toille (Boer et al., 1988). Elle est trés localisée en surface puisque
ume bréve érosion sufft & faire disparaitre le signal d’Au qui ne réapparait pas aprés u
dépst ultéricur de Fe. La quentité &' Au ségrégée dépend de la température : elle peut dire

estimée & moins d'une couche atomique & Pambiante et atteindre 2 conches atomiques 513

! Le chapitre IV sera consacré & la détermins

ion de cette lacune de miscibilité d'équi-
Tibre et & sa modification par application d'unc contrainte épitaxiale de cohérence.
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K. Le taux dincorporation (rapport du nombre d’atomes d’Au piégés dans In couche de Fe
volumique par le nombse d'atomes de Fe né

est inférieur au millitme. Il en est de méme pour PAu dans le Ni

seires pour remplir une couche atomique)

Les modsles évoqués pour expliquer In diffusion mettent en jeu plusicurs mécanismes :
~ Seigerwald et al. (1985) considérent que Fon a de la diffusion de surface & parti de
somes non recouvertes du substrat. Cotte cxplication mest pas applicable ici puisque la
forte décroissance initiale du signal Auger de Au en fonetion de Iépaisseur de Ni déposé
indique que le substrat est complétement reconvert. De plus, Iépaisseur importante de Ni
déposé implique la coalescence des grains méme si on avait une croissauce tridimensionnelle,
~ Schnitz et al. (1959) proposent une diffusion & travers les défants du flm. i

it le
cas, la ségrégation de 'Au (dans le cas du systéme A Fe) ne pourrait pas étre supprimée
compldtement per une érosion fonique (elle pourrait se reformer). Il nous reste & refaire
cette expérience dans le cas du systéme Au-Ni pour écarter définitivement ce mécanieme de
diffusion. L'étude des coeflicient de diffusion & température ambiante (Kaur, 1989) moutre
de plus que le méconisme classique de
expliquer lo phénomine.

ffusion aux joints de grain est trop lent pour

Liinterprétation la plus vraissemblable consiste & supposer que la ségrégation se pro-
duit en deux étapes. La premiére consiste

le substrat : ici il s'agit de la ségrégation d'An an dessus de la solution solide AuNi. La

Ta création de la couche de ségrégation sur

scconde correspond & la ségrégation dynamique & propremencat parler : la couche ségrégée
se reforme constmment A la surface du dépét, lincorporation étant faible. Ce phénoméne
peut se produire d'aprés Flynn (1988) par des mécanismes de diffusion de surface qui
peuvent avoir licu & basse température (ces phénoménes on &té trés peu étudids jusqwa
présent).

Ces deux étapes vont éire clairement, mises

évidence dans 'exemple suivant

C] Dépst d’Au sur un substrat GaAs.

La taille de la cellule unitaire de GaAs est environ deux fois I taille de celle du

résean du fer bec. Pour une surface terminale cn 2

. Tes ntomes de fer occuperont les
sites cationiques vacants. La couche psendomorphique de fer ainsi créce sora simplement
en compression de 1.3 % par rapport au GaAs et aucun changement de structure est
nécessaire pour eette accomodation.

Griice au facteur 2 entre les dews cellules unitaires, Iépitaxie obtenue s'éerit:

Feare(001) [100] / GaAszns(001) [100]
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Fignre T1.2 : Disgramne de di
[100] Au.

000
- (110)
X o
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Au(001) - p(2Xx2)

Figure IL3 : Schéma du diagramme de diffraction de la surface Au(001)-p(2x2)-As.

Les symboles noirs correspondent aux atomes d’Au de volume et les symboles clairs

& la reconstruction.



Tl est par conséquent possible de reproduire avec le substrat Gads toutes les relations
épitaxiales qui ont 6té réalisées ave le substrat MgO(001).

La réactivité aux interfaces Fe/GaAs(001)<(8x2) a été estimée par Chambers et al,
(2986) en combinant des mesures de spectroscopie angulaire Auger et X et des mesures
de diffraction LEED. Jusqu's environ 4 plans atomiques, des flots de Fe bee croissent en
coincidence avec le substrat. Ces flots contiennent du Ga ct de I'As ibérés par le substrat.
Au delé des 4 couches, les flots conlescent en unc phase bec continue. La concentration en

Ga ct As décroit avec Ia distance A Dinterface caterrée et le dépat présente une ségrégation
de surface en s,
Do éri ée ‘moyen d'un ¥ (Ruclman et al., 1983

sur Fe/GaAs(110) elivé indiquent que l'on créé nne linison chimique Fe-As (forte en début
de croissance). La tendance & former préférentiellement des arséninres de Fe (Feds on
FeyAs) est d'ailleurs confirmée par les enthalpies de formation calculées Niessen (1983).
Ponr un recouvrement faible (inférienr & 3 plans), Ga ot As ont la méme attéuuation

ensuite, celle de As est beaucoup plus lente que celle du Ga.

Bien que les surfaces soient diffézentes,

ces résultats sont probablement transposables & nos
échantillons. Lors de la premitre éape de la cxvissance, une partie des atomes du substrat
migrent au travers de la couche de Fe pour parvenir en surface.

Le dépdt d’Au est effectué & la vitesse de 1 & /s qui correspond aux conditions opé-
ratoires habituclles pour eréer une couche tampon de 1000 A. Das les premiers stades du
dépot, il appaseit une structure reconstruite difiérente de la structure (1x5) du chapitre
Les raics de surstructure ont une intensité comparable & eclles correspondant au volume,
La figure L2 montre le cliché RHEED observé selon I'azimuts [100]Au.

Cette reconstruction est indexée complitement par la structure p(2x2) représentée sur la
figure IL3.

Les analyses de spectroscopie Auger ont montié que

¢ reconstruction met en jeu
une trés faible quantité d'As en surface (inférieure & une demi monocouche de couverture
par rapport aws atomes d'Au), le Ga m'étunt pas détectable. Le profil de ségrégation est
difficile & obtenir avec des moyens Jégers : les expériences de prolimétrie Auger sont limitées
par la sésolution de la technique (voir ennexe T). Gilles (1992) a néanmoins réalisé des
mesnres de fluorescence X en incidence rasante qui ont montrées que la ségrégation est
localisée dans les tous premiers plans de la surface. La faible quantité d'As qui entraine
une trés forte reconstruction du point de vue du RHEED (voir les intensités des pics demi-
entiers) suggére que les atomes d’Au et d'As sont tons los dews ordonnés en surface. Des

ces supplémentaires sont né

ssaires pour déterminer la structure des atomes dans

k5



Tespace réel.
La mise en ordre résultant de lo ségrégation dynemique a été observée pour toutes les
vitesses de dépbt accessibles par Texpérience (0.06 5 &/s). Une étude de stucture élec-
tronique permettrait de comprendre le role de I'As dans la reconstruction et d'estimer los
‘phénoménes de mise en ordre.

Cette ségrégation a aussi été ohservée par Kato ct Mivagawa (1991) qui ont constaté qu'unc
Dréve érosion par des ions Ar permet de faire disparaitre & 300 K la reconstruction : la
structure devient 1x1 et un recnit permet de retrouver la structure d'équilibre (1x3). Nous
avons pu vérifier que cette reconstruction disparaft en ajoutant seulement deux? canches
de Ni avant de reprendre la croissance d’Au®. L'As réagit chimiquement avec le Ni pour
lequel il a une grande affinité (formation de composés NiA:

et reste bloqué dans cette
couche.

IV Conclusions.

Le début de ce

pitre a éé consacré an probleme de la ségrégation déquilibre.

Si Peflet de tension superficielle prédomine (comme dans le cas du Cu-Ni), I'élément Ie

plus tensioactif ségrége et les moddles de paires semblent suffisant pour décrire semi-
i les profils de o ( dTsing).

Une décroissance monotone ou oscillante découle du sigue de Iénergie d'interchange (ct
done de ). La variation du potenticl eflectil de paire » éé estimée dans le cadre du
modsle de King et Donnelly (1984). Les modéles électroniques de lisisons fortes (Tréglia et
al., 1988) prévoient un potentiel de surface égal & 1.5 fois celui du volume pour les cas des
surfaces (001) et (111). Tl semble quil faille étudier cette vasiation plus en détail car clle a
une influence importante sur Linterprétation quantitative dn phénombne (Eyumery, 1985).
En collaboration avec J. Kudmo

i, V. Drchal et A. Pasturel nous utilisons la méthode
des perturbations généralisées (Dneastelle ot Gauthicr, 1976) pour étudier le phénomene

de ségrégation dans le systéme Cu-Ni. Dans cette approche, Iétat non perturbé cst Iétat
complétement désordonné traité dans le cadre de I'approximation du potentiel cobérent. L
structure dlectronique de Ialliage est décrite dans le cadre d’une méthode 2 initio LMTO

(voir le chapitre TV). Tes interactions cffectives de poiuts et de paires obtenues dépendent

' Une seule couche ne semble pas suffisante pour faire dispursitre completement la
ségxégation

% Dans ce cas le Ni est encore pseudomorphe avee IAu (001) et Iépitaxie n'est pas
rompue.

7



de la position par rapport A I surface ct peuvent atre utiliséos daus un programme Monte
Carlo.
Les résultats obtenus gréce & cette méthode sont encore trop préliminaires pour figurer
dans cette thése (voir Kudrnovski et al., 1092).

Lleffet de taille peut avoir des conséquences importantes sur la ségrégation comme

Pillustre Te cas du Ni-Pt o

selon les faces considérées on aboutit & une ségrégation de Ni
on de Pt pour une méme concentration volumique (ce cas se produit lorsque los tensions
de surface sont voisines). Il semble done qu'il soit nécessaire daller au deld des modsles
d'élasticité continue i I'on veut avoir une information quantilative fiable. Les chapitres 111
et IV traiteront des relaxations de résean du systéme Au-Ni dans le volume. Le cas de la
ségrégation peut étre traité par une méthode Monte Carlo sur un réscau non rigide of les
atomes peuvent se déplacer autour de lers positions d'équilibre. Cette apprache nécessite
Tutilisation de potenticls diuteraction de paires ou plus élaborés (comme par exemple ceux
qui seront déerits daus le chapitre I1I).

La ségrégation dynamique étudiée dans la seconde partic a é1é décomposée en deux
étapes. La premitre aboutit & la erfation de la quantité de matitre qui va ségréger :
T'An dans la solution solide Au-Ni sous contrainte on I'As au dessus de la couche de Fe

énome L é pond & Ia formation contime

pendant le dépdt de cette couche. Les forces motrices du phémomene sont identiques &
celles de ln ségrégation d’équilibre. La séar

fon est localiséc au niveau de linterface et
Tincorporation est faible. Les dépots s'eflectnent & 300 K pour le Ni et & Iambiante pour
TAu’. La cinétique de réorganisation d

s atomes qui “remontent” 3 la surface est trés rapide
&t ne étude précise des mécanismes mis en jeu semble particulitrement intéressante. Dans

Ie cas de I'As, la ségrégation s'accompagne d'une mise en ordre dn substrat d’Au.

* La température de dépot de 300 K a simplement été choisie ponr obtenis ua Ni mono-
aristallin (001) et non pas pour faciliter Ia ségrégation.
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CHAPITRE 3

MODELISATION NUMERIQUE

I Introduction générale.
TI Choix de la forme du potenticl d'interaction.
11T Ajustement des paramétres du modzle.
A] Termes homoatomiques.
B] Termes hétéroatomiques.
IV Quelques grandeurs prédites par notre ajustement. Limites.
A] Grandeurs statiques.
#) Homontomiques : énergic de formation de lacune, tension et relaxation de surface.
1) Hétérontomiques : énergies de mélange, deart & ks loi de Végard, distances
partielles de premiers voisins, étude des sites interstitiels ot propriétés dlastiques.
B] Grandenrs dynamiques.
&) Généralités.
1) Homoutomiques.

¢} Hétérontomiques.

V Propriétés statiques des

A] Srabilité des structures de films minces et de wnllicone}
- 1 - Introduction.

- 2 - Dissymétric des interfaces : dépdts de Ni sur Au(001) et
&’An sur Ni(001).

- 3 - Multicouches Au(111)/Ni(111)
a) Existence de deux orientations possibles de I'

itaxic cube sur b
b) Solution minimisant I"nergie et comparaison avec lexpérience.
B] Propriétés dlastiques. Effet de supermodule ct désordre interfacial.
1 - Introduction.

- 2~ Tnfinence du désordre interfacial dans le cas d’une multicouche An/Ni(111).

VI Conclusions, limites et perspectives.



1INTRODUCTION

Diaprés I nées

mique classique, la connaissance de la position et de la vitesse d'un
point donné et des forces qui s'appliquent sur lui, permet de prédire toute sa trajectoirc
future, Cette conception a été défendue par Helmholtz qui considérait que le probleme de
Ia science physique consistait & ramener les phéaoménes 1

turels & des forces invarisbles

d'attraction et de répulsion dont lintensité dépend entitrement de la distance. Ces més
hypothéses sont admises lorsqu'on ntilise un potenticl d'interaction pour érudier un phéno-
mene physique. Les efforts ont surtout porté jusqu'a présent sur le choix des fonctionnelles

servant & définir le potentiel : elles font intervenir un nombre plus ou moins important de

parambires ajustés (phus d'une vingteine pour Ie Si). L'avantage principal de cette tech-
nique est s simplicité puisque du choix du potenticl ot de son ajustement déeoule ensuite
ume certaine qualité prédictive.

TUne autre approche, plus élabarée, consiste & effectuer des caleuls ab initio qui, &
partir dum nombre trés réduit de données (telles que le numéro atomique ef/on a struc-
ture), permettent de prédire certaines quantités physiques ou d'obtenir une exprossion des
forces interatomiques. Le concept de transférabilité est introduit pour préciser les liens qui
peuvent exister entre des caleuls ab initio qui sont longs & effectuer (et qui se rostreignent
& de petits systimes) et des théories plus “sommaires” mais qui ont le mérite d'avoir des

fonctionnelles simples qui penvent, étze facilument utilisées dans des techniques classiques

de science des matérian (dynamique moléculaire, relaxation numérique, Monte Carlo) ct

pour des nowbres d"atomes importants.

Récemment une technique nonvelle a limité I'éearl qui pouvait exister entre ces deux
facons trés différentes d'aborder le probléme. La méthode de Cacr ct Parinello (1985)
permet en eflet de calouler d'une fagon approximative les forces qui s'exercent entre les
noyaux alomiques en tenant compte du nuage dlectronique et d'utiliser ce processus duns
e simlation de dynamique moléeulaire. Le codage de cet algorithme donne licu & des
temps de calcul trés longs ce qui limite considérablemment s diffusion.

Daus ce chapitre, nous utiliserons un potentiel simple & quatre paramétres dont la.

fonctionnelle est déduite de la description en lisison forte (dans 'pproximation du second
moment) e la cohésion cristalline. Ce potenticl peut Etre justifié par des arguments quan-
tiques pour le N

ct sera considéré comme empirique pour UAu et pou la inison “Au-Ni”

Aprés avoir testé sa qualité prédictive, sur de nombreuses grandeurs phy

iques (en
particulier sur la modélisation de I

solution solide), il sera utilisé pour retzonver et expli

quer, au moyen d'arguments énergétiques, certaines propriétés structurales de dépats de

Ni sur des substrats d'Au(111) ainsi que los propriétés des multicouches correspondantes
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Linfluence du désordre interfacial sur les propriétés dlastiques sera anssi étudié.

Enfin ce potentiel nous servira dans le chapitre suivant & établir le diagramme de
phase déquilibre du systéme.

II Choix de la forme du potentiel dinteraction.

A] Généralités concernant le modéle des liaisons fortes

Le modéle des aisons fortes est applicable lorsque les électrons restent suffissmment
localisés au voisinage des ions et done, en particulier, aux électrous internes 5 et p des
semi-conductenrs, awx Slectrons p des halogémures alealing, aux électrons { des terres rares
et enfin aux électrons d des métaws de transition’.

Cette méthode repose sur Papproximation des orbitales moléeulaires que Ion développe
dans la base des orbitales atomiques

Les approximations principsles dn modéle sont

oL imation de Born- : les noyaus sont supposés fixes et indépendants

du mouvernent des électrons.

oL ' ique  lo conplage 4 (et él phonon)
instantané est négligé et Iélectron est supposé resseutir le champ moyen dos noyaus et des

autres électrons.

L'hamiltonien & un dlectron du systéme v'éerit :

H=T+Y ¥V

ur éncrgie cinétique.

i = Vi(f*=7%) est un potentic] atomique centré sur

mple dans le cas d'un alliage). Afin

oit T est opéra

e site § du résean qui peut varier de site & site (par cx

de traiter d"une manitre approchée les corrélations intraatomiques, V; est choisi comme le

potentiel de Lion positif (dens Papproximation de Hartree, il s'agit du potentiel de U'tome
neutre).

@ Pour résoudre I'équation de Schridinger, les fonctions d'onde dn systéme sont recher-

chées sous la forme de combinaisons lindaires dorbitales atomiques Wx(F—77) = [ i A >
centrées sur tous les s

s 77 du réseau :

T = Y anla(F-7)
=

ot i désigne le site, A I dégénérescence de Porbitale (A=1...5 pour les orbitales d).

 Voir une revue de Gaspard, 1985



Pour simplifier les calculs, on est en général amené & utiliser les hypothises supplé-
mentaires suivantes :
© Lensemble des orbitales | A > constitue une base compléte orthogonale, ce qui entraine
PSia =<iA|jA>= &y

pour les intégrales de recouvrement
® Dans I'hamiltonien, on ne va garder que les intégrales & deux centres proches voisins
(pour la structure foc, la contribution des premiers voisins est majoritaire). Tl ne va donc
rester que les contributions des :
- intégrales de chiamyp cristallin (o de dérive) :
ad, =<iA| En | i p > qui décrivent le déplacement de la bande.
~ intégrales de résonance (de saut ou de transfert) :

B = Bulfi=r) =<idVilin>
qui déterminent la largeur de bande (leurs signes dépendent des orbits

o5 mises en jou).
Siater et Koster (1954) ont montré qu'elles pouvaicnt s'exprimer en fonction dos cosinus
directeurs de la direction 73— et de trois paramétres ddoo, ddr et ddéy que on appelera
dune fagon générique dduo. Pour évaluer los tendances lo long d'une série de transition,
Ducastelle (1972) adopte des valenrs canoniques de ddwg : ddoy = -2, ddmy = 1et
ddfy = 0. Bu général, on suppose que los Y, restent identiques entre la surface e le
volume tant que les distences interatomiques ne varient pas. La variation de ddwpy avec

la distance interatomique (lors de relaxations on de reconstructions) est décrite, dans la
majorité des cas, par unc loi du type
ddw = ddwo expl—q (r/ro —1)]

Ducastelle (1970) a montut que g est compris dans Uintervalle [3,5], les intégrales décrols-

sant plus rapidement en fin de série.

Pour les métaux de transition, les intégrales de déive (de éatif) sont Io plus souvent

négligées car le déplacement de Tn bande cst eu général plus petit que I'élargissement.

Un éventuel couplage spin-orbite (qui pent devenis important pour les déments lourds)
nécessite ajout dans Pheniltonien d'un terme du type : Vso = € LS, T est le moment
oxbitel, § est Te spin et £ ost lo paramétre de couplage.

B] Une méthode de résolution de I'équation de Schrédinger et Papproximation
du second moment.

1L découle des hypothéses précédentes que la résolution de Néquation de Schridinger
se raméne & celle d’un systéaue linéaire de IN équations & IN inconnues (avec N le nombre
de sites du systéme et 1 Te nombre d'orbitales atomiques) que Ion peut réduire par dos

considérations de symétrie. Les états propres sont donnés par Panmulation du déterminant
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du systéme linéeire ou bien en cherchant les péles de la résolvante : G(2)
st unc variable d'éncrgie compleve). Dana I base des états propres du systémae G(3) =

> 7—<E" e vun élément, dingonal s'écrit ©

GME) = <iX G |ir>= 2\"”2>;’:‘”‘> E":A(f"l"':[E")

La densité d'états locale particlle au site i pour Iorbitale A s'éorit :
niA(B) = ¥, 5(Ea) ai A(Ea) 6B~ Ea)

si bicn qu
1 A A
mAB) = —= lim ImGNE + ie)
+

G3(5) peut étre développé en série selon 5
ix(E)

e /M

1

%/ Eni(E)dE + = / E? np(E) dE +

En défissant los moments 1y de 1a densité détats :

b [ Ernin(F) 4B
-

on pent éerire : G = 2

De plos, h grande distancs du spaetee
1 1
) = o<

1. 1 2
= lciliz 4 S<iiEI> + 2 <ii i
: = 7

avee par exemple : < i | H? |i> = Y HyHy; éément diagonal de H2.

Lidentification des dewe éeitures de GA(2) permet de concluse e le moment, d'ordse p
de I densité locale est I'élément diagonal de la p™™* puissance de Uhamiltonien (g, =
(Hi?).
® pg délinit Tn normalité de n(E) (On choisira par exemple : uip = 1)
OuP =<iA|H|id> i* ne contient que Ia contribution de “saut sur place” et
Teprésente le centre de gravité de ().
op = (' = 3 <A A ><ju| H|id> correspond & la contribution des
o= (E) + T

=

chemnins aller retour sur les proches vois
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2 — (1) définit la largeur de la bande effective W, 77 :
(Wers)’ = e(p2 — (1)) o ¢ cst une constante.

Si Ton impose pi* = 0 alors s

Z #* o Z est le nombre de premiers voisins. En
considérant les orbitales de la bande d :
b2 = 3 [(ddoo)? + 2 (ddmo)® + 2 (dd6o)’]
My e-ﬁ un (actem- de normalisation qui dépend du nombre d’orbitales considérées. p» pent
dépendre de la distance par l'intermédiaire des orbitales.

La création du solide par rapport aux atomes libres implique essentiellement la for-
mation d'une bande d’énergie, la contribution & I'énergie de bande d'un atome i s'éerit :

o
i / Eni(B)E — BiNy

Ej est le nivean de Fermi et Ny est le nombre d'lectrons d de nivean d'énergic Ej pour

Tatome isolé

Dansle cas d’une bande rectangulaire de largenr 277 et de hauteur b, Friedel (1969) montre

que:
i =~ (-

ot My = h2W et “2 = W*/3.

Sil'on pose : £ = (’\I., = r\d)\// \1 M,m )+ 2(ddda)’ + 2(ddmo) 5 et que l'on

considére une décrcisstae cxponentille es orbitales avec T distaace alos Ténergie de
bande s'éerit

; e
& VZ € eapl~2q(ri;/ro — 1))
La sommation porte sur les premiers voisins ct I'énergie de bande varie comme la racine
carrée de la coordination.

La stabilité du réscau est en géndral msurée en ajoutant un terme répulsif de paire
du type Born-Mayer

E = 3 Aeapl-p(ris/ro)]
7

Liénergie totale pour I'atome i séerit done : B; = Ei + L

a(rsifro = 1)]

B =Y Aespl-plrs/ro- 1] —V/Z & expl
5 5
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Ce modéle permet de retzouver la variation parabolique de I'énergie de cohésion et du
‘module de cisaillement avec le remplissage de la bande d pour les trois séries des métaux de
transition (Ducastelle, 1970, voir aussi pour une revue Ducasielle, 1991), il a aussi permis
& Rosato ct al. (1959) de reproduire de nombre:

centrdes.

s propriétés des métaux cubiques & faces

Lapproximation du second moment ne permnet pas de distinguer les structures hexagonales
compactes ct cubiques faces centrées (Ducastelle, 1974). En jouant sur les portées des
interactions (Willaime, 1991), il est néanmoins possible de stabiliser une structure ef méme
d’étudier des transitions de phase.

Lorsque la bande d est complate, le paramtre € défini ci-dessus est nul (Vg = Mp) et
le modéle ne devrait pas étre applicable aux métaux nobles. Pourtant. Guiloppé et Legrand
(1989) ont utilisé la méme fonctionnelle aux surfaces de métaux nobles et ont obteuu
des résultats encourageants. Legrand (1989, résmltats non publiés) temarque que si les
intégrales de dérive! sont égales eutre elles (ot non milles) et proportionnelles & la racine
carrée du second moment de la densité électronique alors on peut “expliquer” Uemploi du
potentiel de lisison forte dens
Hersant, 1991)

proximation du sccond moment aux métaus nobles (voir

Dans ce travail, nous emploirons cette fonctionnelle semi-empirique pour simuler des
allinges entre un métel de transition (le N3) et wn métal noble (I'Aw). Elle est formellement
similaire & d'autzes potenticls utili

s pour déerire les interactions dans la matiére conden-
sée (en particulier & I'approche empisique de Finnis et Sinclair (1984)). Pour la méthode
de T'atome entouré (Daw et Baskes, 1984 ct Foiles et al,, 1086), In sommation intervenant
dens le terme de bande est remplacée par In densité dlectronique locale ot Ia racine carrée
par une fonction “d’enfouissage” déterminde & partir d'une équation d'état (ce terme sera
défini par la suite). Ces potentiels somt hasés sur des “fustifications physiques” fout 3 fait
différentes.

I AJUSTEMENT DES PARAMETRES DU MODELE.

Puisque la. fonctionnelle du potentiel interatomique a été choisie dans le paragraphe
précédent, il faut maintenant déterminer numériquement les valenrs des quatre paramitics

A,p.4,€ pour les corps purs mais aussi pour les Lermes croisés.

1 On néglige par contre les intégrales de résonance.
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A] TERMES HOMOATOMIQUES

Les trois grandeurs physiques : Eeon, Ro et B scront reproduites le miews possible
par notre ajustement. Le choix de ces grandeurs d'entrée se justifie par le fait qu'il faut
que Dénergie de cohésion B, soit correctement décrite pour accéder awx grandeurs de
mélange, de surface et d’nterface. Ln distance de premiers voisins est primordiale dans tous
les problemes d*pitassie (notion de désaccord paramétrique entre les réscau). La rigidité
du cristal permet de tenir compte du colt énergélique lorsque T'on déforme la structure,
Elle est déterminée par B = Q8°E/8° égal & (C1y + 2C15)/3 pour une structure fec (2

est Ie volume atomique). Etent donné que Pon a quatre parambtres & ajuster, on pourrait

compléter par la constante élastique C' = (C11—Cl12)/2 ainsi, les dewx constantes élastiques
Cuy et Ciz auraient des valeurs eorrectes. Tl faudrait par la suite calculer la constantes Cyy
pour vérifier que le matériau a un comportement élastique proche de la réalité. Pour la
structure fee, Cuy caractérise la résistance au cissillement e long du plan (010) dans la
direction [001] alors que C' mesure la sésistance an
1a. direction [110]

isaillement le long du plan (110) dans

Rappelons dés & présent que Ta simulation numérique et les temps de caleul associés
imposent un rayon de coupure R, pour la portée du potentiel. Etant donné que lon vent
calculer pour une configuration quelconque du systime los constantes clastiques aui sont
des dérivées seconde de lénergie, on s'interdira une coupure discontinue, Cela ponrrait, éire
génant par cxemple dans le cas d’une phase amorphe oft certains atomes vont apporter
une contribution non négligeable & Iénergic (surtout si on coupe prés des premiers voisins)
ou une contribution mulle, suivant que leurs positions se trouveut juste avant o aprés la
coupure. Tl faut done introduire wn nonvean rayon Ry, frontiére entre le potentiel & étentue
infinie et la fonction de raccord. Les parties attractives et répulsives du potentiel sont
dissociées pour effectuer le raccordement puisque leurs étenducs sont & priori différeates.
Clest done quatre nouveaux parambtre

s quiil faudra considérer.
Les contraintes imposées & la fonction de raccord sonl :

Ia continuilé en R, ainsi que des dérivées premiéres et sccondes,
- les conditions de coupure & proprement parler : annulation de I fonction ct des déri-

wées premitres et secondes en Ro.

Ces conditions penvent tre réalisées grace & un polynéme du cinguibme degré! ot par
“toute autre bonne fonction de o physique” comportant six paramétres ajustables. Nous

7 Ouremplacera Iexponenticlle par un polynéme du cinquitme degré qui s'exprime

par :(z — R,)¥(az? + bz 4 ¢) avec
a=05f/a® —3f1/a* +6fu/a’ b= fi/a® - 3fo/a* — 2R,
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avons cssay

avec l'aide de MATITEMATICA™ (Wolfraz, 1988), plusieurs types de fonc-
tions (rationnelles, cirenilaires, de Fermi,

des potentiels.

) sans trouver de différences notables dans Iallure

Différents tatonnements, basés smplement sur les représentations graphiques des con-
tributions attractives et répulsives et de leurs dérivées, ont mentré que R, = 12 Ry

constituait une valeur acceptable du raccord (ce paramétre ne semble pas eritique lui non

plus). Le point de coupure est ensuite déterminé d'une fagon plus précise grice & un critére

de stabilité de réscau. Il semble en effet nécessaire de choisir la coupure pour que la dérivée
seconde du potentiel soit s plus déeroissante possible. On empéche ainsi des comporte-
ments non physiques qui peavent donner liew 4 des instabilités du réseau (on reviendra sur
cc point un peu plus tard).

On pourrait imaginer que I'ajustement, des 4 paramétres se fasse directernent en fili-
sant la méthode de Newton-Raphson (les équations étant déduites direct
5 et du caleul de I'énergic).

ment de I'annexe

En fait cette méthode nous a conduit & une impasse :

Ajustement direct des quatre parsmétres par une méthode de N Raph

Les données dentrée sont ro(4), Eeon (), B (10%erg.cm™) ct une constante élastique
parmi i Cry, Cag, C' (102%erg.com=). L'ajustement sur Gy n'est pas présenté car soit
il domne des résultats identiques & ceux associés & Cyy, soit la procédure mumérique ne

converge pas.

]
2480 | 444 76

Tableau IIL1 : Tes trofs grandeurs d'ajustement choisies comme valeurs dentrée :
7o(A), Beon(eV), B(10Merg em2)

| i

Pour simplifier cet cxemple, les points de raccord et de coupnre du polynéme d'interpola-
tion seront :
) [refro =110, re/ra =

40] pour des interactions en premiers voisins ct
o/a® —aRZ—bR; a=R, R,
oit pour In partie attractive de liaison forte :
fo=eap(=2qR:); fr = —2qfo; f2 = 44* 1
et Ia partie répulsive de paize :
Jo = eep(—pRe)i fr = ~pfoi f = P*fo




) [rr/ro = 1.45,r./ro = 1.60] pour des interactions cn seconds voisins.

Etant donné que les seconds voisins sont situds (en unitd rg) & V3 & 1.41 et les trojsiézues
voisins & V3 = 1.73, on ne garde dans le cas a) que les premiers voisins ct dans le cas
1) que les premiers et les seconds voisins. De méme, on raccorde aprés les premiers ou les
sccon

B [cui]ciz[ces Paramétres

Expérience 1.810 {2.020 | 1.700 | 0.450 -
(Simmons et Wang, 1971)
Modzle premiers voisins | 181 | 2.03 | 1.70 | 0.43 |4 =0.2179 £ = 1.8352
(Guillopé et Legrand, 199) 10.525 ¢ = 4.3000

C'=(Cl1-C12)/2  |1.810|2023|1.703 |0.320 | 4 = 0.2407 £ = 1.9

premiers voisins p=10.21 g = 4.4365 |
seconds voisins 1.810 |2.023|1.703 | 0.417 | 4 = 0.2220 £ = 18526

10.441 ¢ = 43212 |

o271 1.810{2.109 [ 1.659 | 0.450 | 4 = 0.2105 £ = 1.5206 |
premiers voisins » 10649 g = 4.2668 |
seconds voisins 1.810|2.040 | 1.695 | 0.450 | 4 = 0.2149 £ = 1.8274

p=10544 ¢ = 42701 |

cn 1.8102.020 | 1,705 0.315 | 4 = 0.2419 £ = 1.9201 |
premiers voisins p=10.227 ¢ = 44427
seconds voisins 1.810 [2.020 |1.705 | 0.410 | 4 = 0.2234 £ = 1.8576

p=10421 ¢ = 43203

Tablegy IIL2

Exemple d’ajustement des quatre paramétres du moddle pour

Au. Les constantes élastiques sont e 10/2erg em=%, voir Lo texte pour d'autres

Dans le cas de I'Au et en ne considérant que Ta contribution due sux premiers voisins,
les ajustements sont pratiquement identiques quelle que soil In constante élastique choisie.
Cela nlest pas vrai pour le Ni oft seulement C' ct Cyy donnent une valeur réaliste du
rapport p/g (Ducastelle, 1970). Quand les interactions sont érendues aus scconds voisins,

les pareaublres pour I'Au sont txés proches de ceux déterminés en interactions de premiers
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oisins. Par contre, pour le Ni, e rapport p/g est tonjonrs trop grand bien que lon obtienne
i trés bon accord entre les valeurs d'entrée et les valeurs calculées.

Ce comportement est encore vérifid lorsque T'on incluc les couches de voisins d'ordre supé-
ricur ct ceci quels que soient les rapports ry /7o, To/ro et le quatrime paramétre ajusté. On
‘peut obtenir, rarement, des solutions incompatibles avec Ia stabilité du résca (Cas < 0) ou
qui ne convergent pes (systéme d'équations dout les solntions oscillent entre dews valeurs).

Ni B [ci1[ci2]c4e Paramétres
Expérience 1.876|2.612 | 1.508 | 1.317 -

(Simmons ct Wang, 1071)
Modgle premiers voisins | 1.960 | 2.570 | 1.650 | 0.930 | A = 0.1368 £ = 1.7358
(Rosato et al.. 1080) p=10.000 ¢ = 2.7000

C'=(C11-C12)/2 |1.876|2.612|1.508|1.104 | 4 = 0.0707 { = 1.5577
premiers voisins p=12084 g = 21414

seconds voisins 1.876|2.612 | 1.508

A=0.0257 £ = 1.2608 |
p=19.992 ¢ = 1.2201

Ca4 1.876(2.754 [ 1437 | 1317 | 4 = 0.0236 £ = 1.3637

premiers voisins

seconds voisins 1.876 | 2.520| 1554 | 1.317 | 4 = 0.0464 § = 1.3574
P=15242 g = 16262

cu 1.876 |2.612| 1508 | 1.104 | A = 0.0706 £ = 15577
premiers voisins p=12084 ¢~ 21414
seconds voisins 1.876|2.612 | 1.508 0257 £ = 1.2608

9.992 g = 12201

Tablean I1L3 : Exemple d'ajustement des quatre paramétres du modle pour le
Ni. Les constantes élastiques sont en 10*2erg em™, voir le texte pour d’autres

‘précisions.

Cis est la constante dlastique T moins bien ajustée ce qui provient vraissemblablement
de Papproximation du second moment (voir étude faite suz les métaux de transition hee
par Masuda et al, 1984) qui nc décrit pas assez précisément ls densité d'état. Cotte
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dépendance vi
premiers voisins pour toutes veleurs de p ot q (voir Guiloppd ct al, 1989). Cette relation

s du potenticl est claizement démontré par le fait que iy = 2C' en

st plus vérifide en interactions de seconds voisins.

Linstabilité (non physique) constatée sur le rapport p/g semble lide au conditionne-
ment du probléme!. Remarquons tout d'abord que ce phénomene a déjh ét6 observé pour
d’autres métaux. Avec le méme potentiel et avec une coupure discontime entre les 3#me et
les 474m%% oisins, Hersant (1991) résoud mumériquemnent, avee C' ou Cyy comme quatriéme
variable, des équations identiques & celles qui constitnent notre probléme pour différents
métau fee. Il trouve que p/g est toujours supéricur 12 pour les trois métaux Ni, Rh et I
(ce que nous avons aussi vérifé avec notre potentiel) alors que pour Cu, Pd, Ag, Pt et Au
lc rapport reste conforme awx arguments avancés par Ducastelle, (1970) et Spanjaard et
Desjonquéres, (1984) qui prévoient que pour les métau de transition cn général, on doit
sattendre & des valeurs de p/q compriscs catre 2 et 5.

Ainstement choisi

Pour contourner ce probléme, nous avons décidé d'imposer T valeur de q pour le
Ni (terme attractif de bande) de fagon & rester proche des résultats des ajustements en

premiors vo

ins (voir Rosato ei al, 1989). Les trois paramétres restants sont simplement
ajustés sur ro, Egpp et B (toujours par une procédure de type Newton-Raphson). Nous
avons procédé de la méme fagon pour 'Au en utilisant les valeurs de Guillopé et Legrand
(1959) bien que linstabilité observée sur le rapport p/g soit plus faible.

Les valours finalement choisies ponr tout ce travail sout résumées dans les tableaux

suivants :

[Termergpuiss | 4 | » | v | =

J Audu ‘ 0.23160 | 1020332

NiNi 014865 | 9.885832

Termeattractif | € | ¢ | r. | . |
Audu 188689 | 430970 | 12 | 1.5asm
NiNi 175211 | 2.70000 18

T Les équations en elles-méme (ave los fonctions expomentielles) semblent en cause
puisque lorsque Ton fait varier indépendamment. toutes les valeurs d’entrée, Uinstabilité

persiste. 1l fandrait effectier un conditionnement complet du systéme pour arriver & une

on claire concernant ce probléme,
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Tableau 1114 : Valeurs numériques des paramétres homoatomiques des partios
répulsives ct attractives du potentiel wtilisé dans ce travail. 4 et € sont en eV, les
rayons sont normalisés par rapport & la distance interatomique du résean pur 7o
(A). p et q sont sans unité.

~Conformité de notre ajustement avec Iéquation d'état de Rose ot al., 1084,

Léquation d'état d'un solide, liquide ol gaz relic la pression, le volume ot Ia tempé-
rature. Elle permet d'avoir accés & I compressibilité B (changement de volume produit
par un changement de pression & une température donnée) et au cocfficient dexpansion
thermique o (changement de volume produit per un changement de température mesuré,
en général, & une pression négligeable). Rose et al,, 1984 ont montré que la connaissance
de Péquation d’état & température aulle sous la forme : énergie fonction de la distance
interatomique 1, décrivait tzés bien (en prenant des calculs ab iitio comme référence) la
nature de la liaison métaltique ainsi que des phénoméncs physiques aussi différents que
Tadhésion des métau, la liaison moléeulaize (H), la cohésion et Ia chimisorption de mo-
lécules de gaz sur les métawx. Ce qui parait remarquable, dest quune forme universelle
de cette équation (avee simplement deux paramtres Ecop ot {) s'spplique trés bien aux
grandes déforuations. Son expression est obtenue en renormalisant I'énergie totale E(r) :

() = B aveert =TT gy yn o e [ Ben gy
() = B(r)/ B avee o= [t = [t o
de telle sorte que l'on ait tonjours (“pfrlf]) T

—
La fonction B*(r) est elle-méme approximée pas :

E'(")=—(1 + * + 0.05*") cap(—r")

Une approche semi quantitative est donnée par Benerjea ef Smith (1985) pour expliquer
ponrquoi il existe une solution “universelle” de ce type et quelle est la signification du
paramétre I. Les deux arguments avencés sont :

- que In densité électronique vue par chaque atome dans le solide (ou la molécule)

est bien décrite par une fonction exponentielle simple n = nyezpl—(r — ro)/A]
(A cst & déterminer et pent &tre relié 4 1), cc qui s%erit aussi avec des vasiables
réduites : u* = exp[—r~].
quil y a une relation universelle (qui est constatée mais non justifiée avec des
arguments théoriques) qui relie n” et Iénergie totale : B* = —[1 — Ln(n™)] n*,
Nous pouvons rechercher quelles seraient les valenrs des paramétres du modéle en
Lisison forte en ajustant sur la courbe théorique de Rosc cf al. (1984).
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Liénergie calculée selon la relation universelle s'éerit

E(r) = —Beanll + a(r/ro —1) + 0.05a*(r/ro —1)*] eapl—a(r/ro - 1)]

avec a = (9 By Qo/Feor)'/2. Bn considérant les valeurs numériques du tableau TIL1, on
calenle agu = 6.740 ot an:i = 5.087. On peut done comparer sur une méme figure, la
courbe théorique de Rose et le potentiel déduit des ajustements.

Comme on peut le voir sur la figure ITL1, les deux courbes précédentes sont extréme-
ment proches pour Iintervalle [0.8 ro, 1.4 rol. Si on change cet intervalle, les paramétres
obtenus varient peu (par exemple, en ajustant les paramétres du Ni sur [0.9 ro, 1.4 rq]
directement sur 'équation de Rose, on retrouve presque exactement les valeurs du tableau

TML4).
On peut donc conclure que notre ajustement est en accord avee Péquation d'état de Rose

Vinet et =l (1987) puis Lee et al. (1990) ont montzé que cette équation pouvait
‘permettre de prédire les propriétés thermodynamiques des solides & haute température (ils
prenent les exemples de 1'An, dn Cu, de NaCl et du Xe) 4 condition de supposer conmu &
e températnre de référence T, : ao(Ty), Qo(Ty), Bo(T) et (8B/0F)o(Ty). Les hypothéses
fuites par les autenrs consistent & supposer que la pression thermique est indépendante de
92 (volume atomique) f varic lindairement avee T pour T 2 ©p. Un bon accord entre la
théorie et Iexpérience a licu pour les isothermes & hautes températures ainsi que pour la
dépendance en température de a, B, DB/0P.

Constantes dlastiques

Les constantes élastiques sont calculées conformément & I'annexe 5.

B Cn Ciz | Cu

Au
Eapérience | 1810 | 2.020 | 1.700 | 0.450
Simulation | 1.810 | 2.023 | 1.703 | 0.381

Ni
Expérience 2612 | 1508 | 1317
Simulation 2266 | 1.630 | 0.842

Tablean 1115 : Comparaison des constantes élastiques (en 10'2 erg em™) dé-
duites du potentiel et des constantes élastiques expérimentales (Simmons et Wang,
1971).
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Le tableau ci-dessus montre que les propriété
dune fagon réaliste. L'accord pour I'Au est particnlizrement bon, le cas du Ni Test un pen

élastiques des métawx purs sout, décrites

moins. Je rappelle que la valeur fuile de Cyq déconle du fait que los dews constantes
Ciy et Cip sont bien déerites et que Ton », de part lo choix du potentiel, la relation
Ciu = 20" = Cn — C, qui est vérifiée’. Le choix d’un potentiel de paire pour I'Au
aurait pas ét6 satisfisant puisque cela impose Cia = Ci alors que ce métal st tids
emisotrope (C12/Cas = 8.78). Le Ni étant moins anisotrope, un potentiel de paire donne
sussi un ajustement convenable des constantes élastiques (cela a pu étre vérifié avec le
potenticl de Morse).

B| Termes hétéroatomiques

Tne
les paramtres correspondant aux métaux purs (Rafi-Tubar et Sutton, 1901; Ackland et

pour définir les potent consiste & moyenner

Vitek, 1990). T existe bicn peu d'srguments pour justifier le choix d'un type de moyenne
(Shiba, 1971) plutét qu'un autze?. Pour le potentiel de 'stome entouré, une autre méthode
consiste & définir un potentiel hétérontomique qui posside les mémes invariants que les

termes iés (Johnson, mais les antenrs ne donuent sucune

raison physique pour que cefte invarian
plus pragmatique. On vérifira a posteriori quelle convient trés bien au cas du systéme
AwNi.

it lieu. Aussi, femploirai la premibre spproche

En moyennant les parsmétres des métaux purs of en gardant Ia méme fonctionselle,
on abtient un potentiel dont la dépendance vis-A-vis de lenvironnement chirnique est in-
troduite uniquement par la sommation sur les différents types de voisins

Cest d'une fagon empirique que nous avons choisi de prendre rg"* = (rgf* + ri¥)/2,

des moyennes axithunétiques powr p et q et géométriques pour A et € (plus des moyennes
équivalentes pour les termes de raccord et de coupure). Ce choix va ensnite étre confirmé
par los bons résultats obtenus concernant les distances partielles de paires ct les grandenrs
énergétiques de la solution solide’.

' En interactions de premiers voisins (Guillopé ef Legrand, 1980), cette relation est

rigonrensement vérifiée. Ici, & cause du choix des raccords et des coupures, on n'a quune

approximati
Une étude systématique a été conduite par Calvin et Reed (1971-72) pour dos poter-

ticls de Mie.
¢ La permutation des deux types de moyennes a heaucoup de répercussions sur ccs
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Les valeurs des paramatres choisis seront :

Termerépulsif | 4 | » | r | ]
“AuNv | 018554 | 1004557 | 12 [ 158358 |

[ Terme attractif | € e e e
[ 4wy T1s18%5 [ 350889 | 12 | 167804 |

Tableau TIL6 ;: Valeurs numériques des paramétres des parties répulsives et ai-
tractives du potentiel hétéroatomique utilisé dans ce travail. A et £ sont en oV,
Les rayons sont normalists par rapport  r4™N. p et q sont sans unité.

La figure ITL6 compare les courbes de vasiation de Pénergic en fonction de le distance

interatomique. On constale que le choix des parametres du potentiel entraine une tendance
& Phétérocoordination locale

on calcule Iénergie du systéme en premiers voisins sur des
sites fixes (sans reluxation e réseau), avec par exemple une technique Monte Carlo, Nous
verrons plus turd que la tendance & In démixtion dans I solution sofide est due uniquement
& un effet de frustration topologique sur le résenn

IV QUELQUES GRANDEURS PHYSIQUES PREDITES

PAR NOTRE AJUSTEMENT.
A] GRANDEURS STATIQUES

Le potentiel que nons avons choisi nous permet de calonler un certain nombre de
seandenrs physiques. On abordera dans la partie A), le probleme d'une facon statique,
clest & dire saus Lintervention explicite du temps (et donc de la température). La méthode

utilisée consiste & minimiser I'énergic polentielle d'un systéme S par rapport aux positions

des atomes (voir Pannexe 4). Tl faudra pour cela cffectuer des expéricnces mmériques ap
propriées en considérant un nowlre suffisant d’atomes afin que Finfinence de la périodicité
imposée & la. cellule soit uégligenble.

La comparaison des grandeurs physiques obtenucs par sinmlation numérique, & Texpé-
sience et & une approche dans un modéle lassique e prewiers voisins permettra de juger
du caractdre prédictif du potentiel et de ses limites

Enfin, la différence cntre les états avaut ol aprés la relaxation nous permettra do
quantifier les effets de relaxation du réscau.




A.1 Grandeurs homoatomiques

Encrgic de formation de lacune
5 comprend (N-1) atomes positionnds iuitialement sur un réseau R de N sites. L'éner-
gie de formation de lacnne est définie par Ef! = EE! — (N — 1)Beop ot EZ? représente
Dénergie du systéme S relaxé ct oo Pénergie de cohésion.
Dews relaxations distinctes sont réalisables afin e retrouver énergie de formation
de lacune : soi¢ en travaillant & pression constante mille avec un paramétre de réseau
initial @y = /2Ry, soit en gardant le volume constaut. Ce dernier cas implique de faire

une hypothése préalable sur le paramétre de résean afin davoir, déja dans état initial,

le volume d'équilibre, ce que Pon ne connait pas exactement a priori, Ces deux cxpé-
riences carrespondent & la minimisation & Iéquilibre des dew potenticls thermodynamiques
G=FE+ PV — TS : cuthalpie libre (& pression constante, co qui correspond aux condi-
tions expérimentales) et F = E — TS : énergic libre (4 volume constant)., Comume le forit
remarquer Jacucei et Taylor (1979), la vaiation denthalpie libre & pression constante est
égale, e premier ordre, & la vasiation d’énergie libre & volume constant : AGp = AFy.
Ce qui se retrouve en considézant le développement de Taylor

10Epy o
+2 a2 da® +

= En+

9By .
¥ dV

(Les indices Py ef Vj correspondent respectivement 3 la pression et au volume d'équilibre).

Te terme du sceond ordse sexprime en fonction du module de compressibilité qui éerit
pour la struckire fec : B= oo 2l ce qui permnet de corriger Lo caleul effectué & pression
constante. Cette correction cst faible (environ 0.02 V), cest & dire de I'ordre de grandear
des énergies de relaxation de réscau.
N.B./ On a aussi vérifié que les résultals corrigés provenant de relaxations & pression
constante étaient quivalents & une reln

de réscan initial égal & g = V2R, (&

tion & volume constant avec un paramétre
5

En ne considérant que les Z premiers v

on montrera par la suite que Vénergic de

Tacune non reluée slexprime au premicr ordre en 2 par :
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Eapérience | Simulation | Modéle 1°7 vois.

Tablean 1117 : Encrgics de formation de lacunes en V' calculées pous ume cellule

de 4000 sites avec des relaxation & pression nulle. Le terme de correction (entre
parenthéses) est ajouté & Epy pour donner Iénergic de formation de lacune si-
mulée, Valeurs expérimentales & OK : 'Sicgel (1978) , *Seeger et al. (1970). Le

1modéle en premiers voisins correspond aux résultats de *Rosato et al. (1989).
Le tablean IT1.7 montre que les résultats des simulations numériques sont proches du
anodéle de premiers voisins. Dans le cas du Ni, Iénergie de formation de lacunes est bien

reproduite par nos calculs. Pour le cas de L'or, elle est trop faible.

Tous les calculs ont 646 effectnés b 0K, Iefict de température (terme entropique) peut
i et Taylor, 1979) grice & la relation :

étre introduit (Jacne

AHp = ABy +T(ASp - ASy) = AEy — TarBrAQp

ap = § (§7), coefficient de dilatation thermique, By = —Q (25, module de compres-

le cocfficient ap sora caleulé par la suile).

La définition dn module de compressibilité nons permet d’avoir accés directement au vo-

Tnme de formation de lacune (déterminé expérimentalement & pression constante) :
AP
A9 g et of = +a0]

Las relaxation prévoit des valeurs (ca unités atomiques) d'environ 0.71 pour I'Au et le Ni
qui sont & comparer, respeetivement, awx valeurs expérimentales : 0.5-0.8 et 0.78 (d'apis
Wollenberg, 1953).

Lapport de la relaxation est faible (en variation relative) : en formant la difiérence
entre les valeurs initiales de 'énergie of les valeurs relaxées, on trouve, pour I'Au ou le Ni
des variations d'énergies de 'ordre de 0.03 V.

~Tension de surface :

§ possede deux surfaces libres comprenant chacune N, alomes qui ne doivent pas
interagir compte-tenu de la portée du potentiel. La variation d'éuergie 6E, par atome de
surface est définie par : 2N,6F, = B — N Ecop. Celle quantité cct aussi égale & 27,4/f ol
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7, est Ia tension de surfnce de I surface libre d'aire A et oft £ est un factenr géométrique
correspondant au quotient de A par 'aire effective des atomes de surface (pour les surfaces
fee (100) : £=1.27 et (111) : £=L1).

Les relaxations sont conduites & volume const;

o puisque Iaire A cst imposée par le

milien massif. On vériie de plus que les distances interplanaires dans la zone médiane entre
les dennx surfaces libres correspondent s volume : ce qui prouve que la taille de Ia cellule

entre les surfaces est sullisunte. Les résultats sont résumés dans le tableau suivant

Relagation | Modile 1" voisins | EAM | Expérience
Au(100) | 593 (467) 525 790 1500
Au(111) | 426 (388) 427 980 v
Ni(100) | 1773 (1396) 1440 1450 2380
Ni(111) | 1402 (1275) 1190 1730 2

Tableau TILS : Tensions de surface (100) ot (111) cn crg/em? pour PAw et le Ni
Relaxation & volume constant fixe et prise en compte de la compacité (les valeurs
de 7,/f sont entre parenthises et ne prennent pas en compte l'aire effective des
+ (i) résultats de Rosato et al. (1939)
dans un modble de lizisons fortes au second moment en 17 voisins, (i

atomes mais I'aire totale). Pour comparaisor

résultats

de Foiles et al. (1986) avec un poteatiel de l'atome entouré, (i
@aprés Tyson et Miller (1977) des tension de surface du solide & partir de la

) cstimation,

tension de surface du liquide.

La comparaison entre les résultats expérimentaus ot théoriques west pas satisfaisante.

Dautres approches en potentiels de linisons fortcs (Rosato et al,, 1939), en potentiel de

type Finmis et Sinclair (Ackland et al,, 1987) ou en potentiel de I'atome entouré (Foiles et
al., 1986) donnent des résultats tsés similaires ot anssi décevants.

Plusieurs explications peuvent Gre avancées. Premiérement, il v & souvent confusion cntre

Ténergie de surface 7 (scalaize) et la tension de surface @ (qui peut

) 1y
étre considérée comme le tenser plan des contraintes élastiques d'une membraze), ces

deux grandeurs étant reliées par lintermédiaire du tenseur ¢ des déformations : o, =

fir+ 07’ Dennxi , du point de vue expér h esmré pond
iy

rerement  une surface cristallographique bicn définie. Cela Sexplique par lo fait que Ia

méthode du fluage il (qui est Ta phus coursmment utilisée) est assez délicate & metire

en uvre (voir per exemple Digilov et al, 1976) : on mesure la charge critique juste
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nécessaire pour empécher un fil porté au voisinage du point de fusion (pour avoir une
diffusion suffisantc) de se raceourcir sous Ieffet de sa tension de surface. Les effets de

et de tempés de d ditions bien controllécs.
Dans une revue récente des données expérimentales Kumikov et Khokonov (1083) trouvent
des variations relatives qui vont jusqu’;

un facteur 3.

Eafin, on peut se demander si un potentiel de linisons fortes est apte & décrire correctement
Ia cohésion de la surface. Lambin (1981) a montré que la contribution des électron s (et de
Thybridation sp-d) contribuait d'une fagon importente su caleul de la tension de surface. T
faudrait done, méme pour des métaus de transition, rajouter des termes supplémentaires
dans le potentiel pour tenir compte de ces contributions.

La contribution 6E; d'un atome i & la variation de 'éncrgic totale peut s%écrire en
¢ considérant que les premiers voisins 7, pour une variation AZ et pour un déplacement
atomique 6Rj:

178z 7z
Deoh_py \z ); copl 248 + (5 ; eep(—psRi;) — 1)]

N.B./ Lécriture de 4£; en fonction de AZ permet de retronver énergie de formation
de lacune qui est égale & 7 fois la variation d'énergie de chaque prewicr voisin lorsquon
crée la lacune. T suffit ensuite de faire un développement Timité de cette équation en
1/z%,

Lorsque

mlement les deux atomes de surface ont des liaisons coupdes, ce qui est I cas dos
suefaces de In structure Zec (100) et (111) (mais pas de (110)) alors Péquation précédente
se simplifie :

-2+ 2y
e NZ TR Z

Z, nombre de premiers voisins en surface (8 pour surface (100), 9 pour (111) )

D'use fagon trés générale, il existe des corrélations reliant expérimentalement 87, 4 AHysp
(AHynp > Eeon) qui prédisent que 85, 2 0.15E . Un simple modéle de paire doune
Bcoh = = Fuon, c'est & dire 0.33E,, ponr I surface (100) et 0.25 B4 pour (111). Ces

waleurs sont done besucoup trop grandes par rapport & Uexpérience.

~Relaxation de surface :

6E; peut aussi étre développé au second ordre en 6B, le terme dordre zéro cor-

respondant & Pénergie de surface telle qu'elle a 16 introduite suparavant. Le premicr ot le
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second ordre s'éerivent :

02 _ ¢ Bon (2 Z 4 [Z
6B} ’21!1;/1) z1 Zsm,+ (1— )ZJR?)+§ Z(Zm,]y
5 7

(pour un atome i)
Si g el uy sont les déplacements des atomes i ct j par rapport aux positions du résean
parfiit (Lannoo et Friedel, 1991) :

iRy

1

— )+ gl — wl” — f(w - w)ng)'}

735 vectenr unité de la direction i — j du résesu parfait.

La contribution de relaxation & I'énergie totale par atome de surface prend la forme :

Beon g

'SETzl—q/pE

(ot + 2,1 53 iy 49 G
2 = =

oules d sont définis par la figure 112, ao, Bo, 5, ¥ sont des coefficients qui s'expriment
en fonction de Pangle 6 ot do 2.

En minimisant §Br, Lannoo et Friedel (1991) donment dy 2/Ro ct K rapport de décrois-

sance entre dews distances dy 41 conséeutives pour les valewss canoniques p=3,

Tableau IIL! sultats du moddle de Lannoo et Friedel (1991), ot dya/dy
représente le rapport de la variation de la distence par rapport 4 Péquilibre des
plans 1 (surface) et 2. K est le rapport constant entre deux dy 4 consécutifs.

Les valeurs de dy »/dy peuvent @tre directement comparées & nos elaxations grice au
tableau suivant :

face 100 dy o /dy | Expérience
Au(100) —60
Au(111) -39 5
Ni(100) —(3.2£05)
Ni(111) —(12£ 1.2

Tableau [11.10 : Relaxations (cffectudes & vohue constant) du premier plan de
suzface par rapport & la distance de volume. Depuis quelques années seulement,
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les dews méthodes expérimentales elassiques (LEED et diffraction dions) qui
mesurent les relaxations aboutissent & des résulta

imilaites. 11 faut souligner

que les écarts sont cn général infériewrs 2.0.1 & c

aqui correspond & des expériences
trés précises ot & un test sévére pour les Uéories. Les résultats expérimentaus ont
&volués avec 'affinement des techniques et le développement de I'ulira vide, ce
qui explique des dispersions parfois importantes (par excmple d'aprés Frenkel
et al. (1983), le structure de susface de Ni(001)-c(2x2)0 se dilate de +5.2%

contrairement an

pur qui se contracte). Valeurs expérimentales : ! Frenken
et al.(1983), *Denuth et al. (1975). Les reconstructions des surfaces d'Au sont
complexes (voir chapitre I) et ne sont pas bien déerites par le seul paramétre de
relaxation. Les résultats obtenus ici sonl tont & fait comparables & des calenls
&quivalents de Ning et al., 1088,

Les valeurs caleulées pour le Ni sont ca accord avee les résultats expérimentaux. Les
surfaces d’Au semblent relaxer d'avantage. Une étude complite est nécessaire pour expli-
%
par une technique LEED (Davis et Nooman, 1983) ct & -7.8 % % 2.5 par de la diffraction
ionique (Kuk et Feldman, 1054).

quer les reconstructions de surface. Dans le cas de PAg(110), diz/do est estimé & -

Leeffet doscillation de ap = dnni1/dy par rapport & n numéro du plan (n=1 en
surface) est particuliérement bien observable pour I’Au ot a est important (environ 6 %).

On peut alors caleuler K comme I'a fait Allan :

Au(100)

1| —0.0600
+0.0144
~0.0030
+0.0007

—0.0390
+0.0088
—0.0018
+0.0003

Tableau IIL.11 : Cas particulier de 'Au o loscillation de a,, peut &tre mise en

évidence. K, est caleuld comme lo rapport de dews a succes
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On constate que K, garde approximativement une veleur constante et le bon signe
conforméument  la théorie mais avec une valeur absolue dew fois plus grande. 11 faut
rappeler que la valeur théorique correspond au cas des métaux de transition ave les valeurs
canoniques de p et q.

A2 été i + énergétiques et 3

Les grandeurs hétéroatomiques scront principalement testées sur les propriétés de la
solution solide AuNi. Les constantes lastiques ont été étudiées par Golding ef al. (1067)
pour des concentrations en Ni variant de 0 & 42 %. Renaud (1988) a complété ces mesures
et a conduit une excellente étude EXATS qui précise les propriétés topologiques. Mousseau
et Thorpe (1992) ont effectué des simulations dans lc formalisue de PEAM pour étudier les

fonctions de distributions radiales sinsi que quelques propriétés élastiques. Les énergies de
mélange sont disponibles dans les travaux de Sellars et Maak (1966) ou Hultgren (1973).
Des simulations numériques concernant la modélisation éncrgétique de la solution solide
ont été développées récemment par Ackland et Vitek (1990) et Bozzolo et al. (1992),
—Energies de mélange ;
Rappelons quelques défnitions de thermodynamique chimique (Me Glashan, 1979).
i/ & chaque quantité extensive X d’une phase P peut dtre associée une quantité intensive
X4 de la substance A dans P par la relation:

Xs = 2X (4T,Pup #ny constants)
N

ii/ Si Pon se restreint & une solution solide binaire, In grandeur molaire associée & X
est: X,y = (1-25)X4 +25Xp avec 25 = np/(na + ns) ot la quantité molaire de
mélange ApeXp de Tallinge éerit:

DX = Xm — (1 —wp)X] — 28X} = (1 - 25)(Xa - X3) + 25(Xp — XF)

5 sont les quantités molaires des substances A ct B pures pour une température
et 1me pression identique & celle de 8.

iii/ En considérant la quantité extensive : X ~ E, les définitions précédentes s'écrivent :
Anatll = Bs = (1 - xa)EF" —2pEF" = (1 - 25)(Ea — EY*) + z5(Ep - E5*)
La premitre partie de cette équation nous permet de caleuler directement les énergies
de mélange & dilution finie. Les grandeurs & dilution infinie sont caleulées avec la
sceonde partie de cette équation lorsque 4 tend vers 0 oh 1 (attention car By
correspondent aux grandenrs partilles de I'énergie conformément & if).
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D'une Fagon pratique, pour les énergics 4 dilution infinie, les simulations sont conduites
& pression constante muille avec un nombre de sites de 4000 atomes. Pour les énergies de
nélange, la cellule de simulation avant relaxation est composée d'un alliage fec chimique-
ment aléatoire et de composition donnde, lo paramétre du résau moyen est défini por In
ordre & conrte distance conformément aux travoux de
Wiz (1982, 1983, 1984) ct Renaud (1988) qui ont moniré que Palliage cst presque aléatoire
en premiers voisins!. Des caleuls complémenta

ires oft P'on construit des solutions solides

en imposant les valenrs des paramétres de Warren Cowley (jusqu'aux 6%™¢* voisins) ont
awontré que Pordre local o pen d'influence sur Pénergie de formation lorsqu'on se place

dens le voisinage des valeurs expérimentalcs.

Tes enthalpies (équivalentes ici aux énergies) de mélange, obtenues aprés relaxation &
pression constante mulle, sont reportées sur la figure IIL3 et sont tout & fait conformes &
Ia tendance & la démixion du disgramme de phase.

L'accord est quantitativement, trés hon puisque si l'on corrige les données & 1150 K de Hult-
gren ef al. (1973) pour une concentration équimolaire, on trouve une valeur expérimentale
de AHmer = 0.066¢V alors que la simulation nous donne AH,e; = 0.065 eV. Cette cor-
rection est obtenue on intégrant les veleurs de AC,(T) qui sent disponibles pour les dewx
‘gammes de température 15 - 50 K et 298 - 1200 K pour la concentration z; = 0.483. On
utilise pour cela la relation de Kirchoff qui traduit sur nu cycle thermodynamique, le prin-
cipe de Uétat initial et de Iétat final. Si on sppelle AC, = Cy(produits) — Cy(réactifs)
(par définition :Cp = (%)) et que l'on w'a pas de changement d'état, cette relation

Séerit

T
AHp = AHy, +/ AC,dT

D'aprés la figure 1113, on constate que la courbe caleulée posséde In méme forme asy
‘métrigue que le diagramme de phase. De nombreuses études ont cu pour but de retrouver
ak (1966) obtenues par des mesures de cellule
galvanique, on peut par exemple citer les travaux de Golding et al. (1967) et ceux plus
récents de Esdaile et Mc Adam (1971).

les énexgies de formation de Sellars ct

Pour les grandeurs & dilution infinie, les résultats sont assi tris proches des valeurs

7 existe, par contre, une faible tendance & Ilomocoordination cn seconds voisins,
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expérimentales :

[ Simulation | Brpérience

Au dans Ni
Ni dans Au

Tablean TIT.
coustante nulle et & 0 K pour une cellule de 4000 sites. Les valeurs expérimentales
obtemmues pour des expériences 4 1130 K proviennent de Huligren et al. (1973) ct

Chalenr de mélange cn oV obtentes par relaxation & pression

ne sont pas ramendes 4 0 K.

Les éncrgics de formation & dilution infinie sont considérécs comme des données d'en-
trée du modéle de Bozzolo ct al. (1992) qui déerit I'énergétique des solulions solides. Cette
approche permet de retrouver les lncunes de miscibilité! de nombrews systémes (notam-

ment celle du systeme Au- uplant la contribution chimique de la contribution
élastique sur le téseau (ces dews termes étant cstimés grace & Uéquation d'état de Rosc et

al. (1984)).
Johnson (1990) calcule aussi les lacunes de miscibilité de nombreux alliages e ntili

e potentiel de I'atome catouré. Mais il trouve nne &nergic de formation du systéme Au-Ni

beaucoup trop importante (elle se tronve au niveau de notze courbe non relaxée).

Pour montrer que le est dicté pas la frustration® topologique

imposée par le résean, on peut évaluer quelle serait la coutribution chimique de lalliage
sans ce terme induit par la différcuce des paramétres de maille catre I'Au et I Ni.

Le potenticl interatomique dépend de la variable réduite ri;/rd? ot A e B (Au ou Ni)
correspondent & la nature des atomes i ef j respectivement. On peut done calculer Uénergie
d'un réseau hypothétique d'alliage fec en utilisant les paramétres des interactions Au— Au,

Au— Ni et Ni — Ni qui ont é¢ donnés dans les tableaux précédents mais en normalisant

chaque distance r;; par la méme longueur arbitraire ro. On =pplique donc des distorsions
destinées & supprimer les effets de frustration qui cxistent dans le résean réel, Un tel résenn
ne peut pas exister dans l'espace Euclidien 3D mais il permet d'dlimincr Teffet de taille
introduit dans le potentiel. Nous effectnons ensuite unc relaxation & pression constante

pour des fichiers correspondent & différentes compositions de la solution solide.

T Les tangentes & ces couthes qui correspondent sux dilutions infinies sont des donndes

Qentrée du calenl, ce qui appauvrit quelgue peu les qualités prédictives d'un tel modéle.
ol rone dlorigine chims @

» p

avec le cas d’un modéle de spin sur un réseau triangul
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1l existe encore une relaxation qui est due au soul effel. chimique prisque lenvironnement de
chaque atome n'est en principe pas centrosymétrique. L'énergie de formation ainsi caleulée
posséde cotte fois-ci un signe négatif qui déuote une tendance a Phétérocoordination. On
refronve donc la tendanee & T'ordze qui résulte des profondeurs de potentiel montrées sur
Ia fignre TML1 (et bien sir de la moyenne effectuée)

La tendance & la ségrégation dans Ia solution solide Aus—;Niz simulée est donc duc & la
frustration sur le réseau induite par I'effet de taille qui prend le dessus sur la tendace &
Thétérocoordination due & la contribution chimique.

Nous avons aussi construit par relaxation mumérique une structure smorphe. L'état
initial correspond & un résean dense, aléatoire chimiquement, de 4000 atomes (avec ln
concentration atomique z en Ni) avec trois distances d’exclusion r#?. Conformément &
Lexpérience, la structure amorphe est moins stzble que Ia solution solide fee. Liénergie de
formation montrée sur la figure TIL 1, caleulée par rapport mux constituants purs (amorphes
ou fec), est divisée d'nn facteur 2 par rapport au résean fec. Ce qui s'explique en considérant
aue Ton aun effet de frustration plus faible sur le réseau amorphe que sur le réscau fec.
Enfin, les énergies de formation des composés AuNi (LLy), AugNi et AulNig (L1)
sont aussi reportées sur la figure TI13. L'approximation du second moment n'est pas suf-
fisante pour tenir compte des effets d'ordre, mais il est intéressant de remarquer que Ton
obtient des composés légérement plus stables que la solution solide désordonnée. Nous
reviendrons plus en détail sur le caleul des énergies de formation des composés dans lo
chapitre IV, on verra aussi que des auteurs ont observé ln formation de ces composés par

recuit de la solution salide désordonnée.

Ecart & la loi de Végard :

La loi de Végard prévoit que le rayon atomique moyen dans un allinge est la moyenne
pondérée des rayons atomiques des éléments constituents. En fait, Uaddition dstomes 4
dans la structure B produit des déplaccments par rapport aux noeuds du résean moyen.
La techuique classique de diffraction des rayons X détermine sculement la distance in-
teratomique moyenne. Les distances partielles (et leurs distributions) peuvent atre oble-
nues au moyen de PEXAFS. Une théorie de milieu continm (Friedel, 1054) wmontre que si
(R — Ry)(Bp — B.) est inféricur & 0 alors le paramétre moyen du résean est supérieur
& celui prédit par la loi de Végard. Ce modéle simplifié (basé sur Papproche &’Eshelby,
1956) fonrnit i les bounes tendances. D'une fagon plus quantitative, les résultats obtenus
sont similaires & une théorie en modsle de paires qui tient compte de la nature discontinue
du réscau et des constantes élastiques (Froyen ct Herring, 1981). Renaud (1988) montre
que scs sésultats expérimentau sont bien pris en compte par ce modile pour de faibles
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dilutions (o les hypothises de lindarité sont bien vérifides).

La fignre 111.4 compare les résultats de la relaxation aux valeurs expérimentales’. L'écart
par rapport & Ia loi de Végard a le bon signe? et le bon ordre de grandeur. On refronve
les mesures cxpérimentales de Renaud ef al. (1988) qui furent interprétées gréce & dos
simulations numériques effectuées avec un potenticl de paire qui prenait mal cn compte les
interactions chimiques (potentiel de Morse). Le systtme Au-Ag (Pearson, 1067 retrouvé
par Bozzolo, 1992) illustre bien Iimportance du Lerue chimique puisque une contraction
par rapport & la loi de Végard (cas opposé & celui du systéme Au-Ni) est due & une énergie
chimique attractive dominant une énergie lastique faible (petit désaccord paramétrique).
Les éearts par rapport & Ia loi de Végard pour des dilutions “infinies” sont également bien

reproduits comme le montre le tableau suivant :

dafdz | Simulation | Eapérience

Tublean 1113
parametre de résean a en fonction de la concentration en Ni. Les valeurs numé-

Comparaison de la limite & dilution “inflnie” de ln dérivée du

Tiques sont en A, les résultats provenant de la simulation numérique sont obtenus

pour des conditions opératoires habitucllos ot lis sésultats expérimentaux sont
ceu de Renaud (1955).

Distributions partielles de distances de premiers voisins :

La fonction de distributions radiale partielle de distance g.4a(r) de Iespice B autour
d'un atome de nature A est définie par : 4llpartgan(r)dr = dN ot dN est le nombre
d'atomes appartenant 4 In. pellicule sphérique contene entre 1 et r+ds avec la densité p5
el centrée sur un atome A, Un exemple de fonctions de corzélation partielle de paire est
domné sur Tn figure TIL5.

Tl est possible d’obtenir les distances partielles moyennes en premicrs voisius R gu— tn,
Rau-i : Rvini (Renaud, 1988 et plus récemment Mousscau et Thorpe ,1991).2

! Une distance moyenne en premiers voisins dans lallisge r = a/v/3 oft a est le
paramétre moyen est définie directement & partir de la grandenr de Ia bofte.

2 Moussenn et Thorpe (1992) trouvent avec un modéle de force centrale, un éeart de
signe apposé.

* Pour déterminer avec précision cette grandeur, on cherehe le premier palier de In
courbe représentative de la fonction [7'r? g.an(r) dr / f;'r® gas(r) dr.
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Une cellule de simulation de 4000 atomes.
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tes. Cela est & comparer aux résultats expérimentaux de Reazud (1088)
cont on rappelle les caractéristigues

Tes dewx moments d'ordre 2 et 3 ont grossirement une variation parabolique

en fonction de la concentration atomique en Ni pour toutes les peizes considérées

11 faut rappeler que ces g soms trés petites et trés d

mesurer

(I2useur ne donne pas de barres derrenrs). Néanmoins, on peut considérer que

de tontes les courbes se produit au voisinage de I concentration

o valour approsizuative
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Les distances ont ét& mesurées par Renaud (1988) et peuvent étre directement compardes
# nos résultats (voir la figure IIL6).
On constate que I'accord est excellent, est & dire compris dans los incertitudes expéri-
‘mentales (données en légende de fgure). Tl fant remarquer que ce systéme est le seul (3 ma
connaissance) ol ce type de dounées est disponible. Unc des caractéristiques importantes
de cette courbe est que Ra,—x; est toujours plus proche de Ry—i que de Rau_itu-

La dissymétrie des fonctions de corrélation de paires (voir Ia figure IIL5) peut sussi
étre analysée en terme de moments ct comparée aux résultats expérimentaux.
Les tendances expérimentales sont zetronvées grice & nos simulations (voir la figure TIL7) :
Iz largeur (mesurée par le moment dordre 2) et P'asymétric (moment d’ordre 3) évoluent
de la méme fagon ct ce sout les paires Ni-Ni qui sont les plus déplacées (et de la facon la
plus dissymétrique) par rapport & lewrs positions d’équilibre puis ce sont les paires Au-Ni

ot enfin les paires Au-s

A partir de cos courbes, on peut conclure que les atomes de Ni peuvent plus facilement
ajuster la frustration topologique de réseau que les atomes d’Au. Le cofit énergétique est

en effet plus mportant pour une contraction que pour une dilatation si on se rapporte &
L

sharmonicité des interactions décrites sur la figure IILL

~Etude des sites interstitiels ;

Une approche nouvelle de la solution solide consiste & étudier les sites interstitiels de.
Ia solution solide.

Les
exacte dans lo réscau parfait. Pour la structure distordue, deux types d'analyses peuvent
&tre conduites. La premié

s imterstiticls (2N tétraddriques et N octaédriques) sont connus d'une fagon

e utilise les polyadres de Voronai ! (Frost

1982) qui ne prennent
en compte que la position des sites atomiques et la seconde utilis

Ja notion de plans
radicaus (Gellatly et Finney, 1982) qui permet d'imtroduire la notion de différence de
taille (on a besoin de dewx rayons atomiques qui pewvent 2tre pris égaux, pa exemple, awx
valeurs reportées sur la Figure TT1.0). Ces dew constructions définissent une partition de
tout Lespace el ou peut leurs associer un réseau de tétratdres (le réscau de Delaunay pour
la construction de Voronof ).

Les deux approches précédentes conduisent awx mémes conclusio

savoir :
© Les sites tétraédriques initiaux sont encore présents daus I'état relaxé (les deux listes
datomes défnisant L it tétrédriques intiaux et sl sont identiques).

© Chague s 1 octadre déformé qui peut &
en 4 on parfois en 5 tétraddscs.

T Frank (191

donne toutes les définitions nécessaires ponr les réseaux fec et bee.
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L'hi des volumes des sif (voir In figure IIL8) peut étre décomposé

en distributions partielles des volumes Viau,_,vi, (i = 0..4) qui correspondent aux 5

i, AupNiy, AuNiy et Ni; (une analyse des sites

arrangements chimiques : Aug, Au,
octaédriques est mussi possible mais le nombre des combinsisons est plus important). La
position moyenne des 3 pics cst représentée sur In figure 1L, Elle est différente de 1
prédiction du modéle analytique simple :

v = ;W" yhusi %m R oy 377
qui ne considére que les distances en premier voisin: a = R4u,b = Rggetc = Rap.
Cet écart est dit aux corrélations qui existent entre les longuenrs des paires atomiques et
les types de tétraddres. Cette corrélation est plus faible dans le cas de la structure amorphe
(voir Lancon et al., 1985). L'expression analytique précédente ne donne le volume correct
aue lorsque Veffet de matrice est trés faible, c'est & dire lorsque les tétratdres que Ton
considére sont majoritaires : au voisinage de = = 0 (z = 1) pour V5" ( V), dew = 1/4
(= 3/4) pour Vi1»sNE (VAeNin) ot de o = 1/2 pour Vyi"2No2,
nérescence des volumes des sites (éiraédriques a probablement des inci-
dences sur les propriétés de diffusion de la solution solide. Notamment, Renaud (1988)

constate que les lacunes sont trés ralenties dans I solution solide par rapport au cas de
e

distorsions dn résean cristallin.

1 pur, alors que leur formation est aisée. Ce phénoméne pourrait &ire attribué aux fortes

Tes constantes dlastiques serout ealenlées conformément & Iannexe 51 Les figures
TIL10, ITL11 et TIL12 peuvent étre comparées aux mesures de Golding et al. (1967) (obte-
mues pour ¢ < 0.43) et mux résultats de Renaud ei al. (1988).

Les dews types d'échantillons n'ont pas le méme élat métallurgique : les échantillons de
Golding sont di
tillons de Renaud possédent Tordze & courte distance de la lacune de miscibilité obtenu

aprés nn recuit 4 520 K.

ctement. trempés depuis le domaine de miscibilicé compléte et les échan-

Pour ces expériences, on constate que les constantes élastiques ont toujours o méme signe

de déviation par tapport & wne inferpolation lindaire :

€, €54 et ¢ sont adoucies par Peffet de solution solide alors que cra est augmenté. Dans

* Pour estimer les barres d'errenr, on a caleulé pour = = 0.5 la constante dlastique ¢’ et

le wodule de ibilité B pour 5 conf initiales ct 5
de 0.05% 5 0.5% (une valeur classique étant environ 0.1%). Cela donne un pourcentage

s'étendant

welatif d’erreur maximum de 2% qui est tilisé sur les représentations graphiques,
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ce dernier cas, la simulation prévoit un maxinum pour z o 0.65.
Le comportement du module dlastique est plus complexe avec au début un adoucissement
suivi d’une augmentation mais ect cffet demenre faible.

La température de Debye peut étre calculée 4 partir du module de compressibilité (voir
Moruzzi et al, 198) ce qui permet d'estimer I'encrgie libre de vibration et de caleuler L
lacune de miscibilité, en tenant compte de lentropie de configuration ot de Iéncreic de
désordre. Le calcul complet ferra lobjet du prochain chapitre.

Constante élastique

0 0.2 0.4 0.6 08 1
Concentration atomique en Ni

Figure TIL12 : Constante élastique iz (10°2 erg om™) caleulée & pastiz de la relation

» = (3B — c11)/2 (symboles n0irs) et & partic de c12 = c1y — 2¢' (symboles vides)

ec les données des figures IV.10 et IV.11. Voir le texte pour les barres d’errenrs.
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B] GRANDEURS DYNAMIQUES
B.1 Généralités

concernant la méthode utilisée :

Aprés avoir étudié les structures déquilibre & 0 K, il faut de se demander quelles
sont les conséquences des effets thermiques. La force interatomique dépend de la tempé-
rature par lintermédiaire de I'asharmonicité ot Iéquilibre résulte da fuit que la moyenne
temporelle sur chaque atome (prenant en compte les vibrations) est mulle.

Les approches lassiques consistent & ntiliser des simulations de dynamique moléculaire on
de Monte Carlo afin dexplorer I'espace des phases du systéme et d’en déduire les moyennes
des positions atomiques ot dos grandewrs thermodynamiques. Les atomes sont supposés
interagir avec le potentiel obtenu & 0 K (voir par exemple Foile

, 1985). La tempéraiure

intervient simplement dans les simulations par un terme d'énergie cinétique classique (pour

Ia dynamique moléculaire) ou par le critére d'a

ceptance d'une configuration (dans la
chaine de Markov des simulations Monte Carlo). Souvent, (et ce sera notse cas) la méme

fonction est supposée déerire les interactions pour toutes les températures, aussi bien dans
e solide que dans le liquide.

Dans une autre méthode (Sutton, 1989), Pénergic libre d'Helmhaltz du systéme pour une
configuration atomique donnée (qui correspond & une moyenne thermique) et le potentiel
interatomique sont éerits sous une forme harmonique. Liénergie libre d'an atome i du

systéme S'exprime dans cette approximation par :

F,

Bl + AT /m i) Inl2 sink(lus/(2AT))]
h

o Ef,, cst Vénergie potentielle, n; cst la densité d'états des phonons et w I fréquence
angulaire.
Lénergie libre totale cst easuite minimisée & wne température donnée cn changeant le vo-
lume du systéme et les positions atomiques réduites. Cette procédure est appelée approxi-
mation qumsihmrmonique pour la distinguer de Papproximation harmonique o Iéuergie
libre vibrationnelle de réseau est caleulée pour des positions fixes des atomes qui cor-
respondent & une température nulle. Un code de relaxation numérique est donc suffisant
pour mener & bien cette méthode, st co qui a ét fait par Harding (1085) pour étudicr
les coefficients d’expansion thermique.

Lanharmonicité du potentiel n'a pas été explicitement introduite dans I'ajustement
initial et il faut tester si le potentiel est réaliste pour des températures non nulles, Cest

dire si Teffet de température sur les fréquences de vibration est correct.
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Lapproximation quasiharmonique n'introduit pas tons les effets d'anlianmonicité étant
donné que I'énergie associée aux vibrations thermiques n’cst développée qu'au second ordre
par rapport aux déplacements des positions atomiques (Néquilibre est choisi comme réfé-
rence). La dynamique moléculaire deus Iensemble NPT (nombre de particules, pression et
température constants) est done préférable e ce point de vue. Clest cette technique qui a.
été uilisée ici.

~Conditions opératoires des simulations de dynamique moléenlaire :

Dans nos simulations NPT, le volume du systéme peut varier en changeant simultans-
ment les positions des faces de la cellule cubique (contrairement & I relaxation numérique
ot les faces ont des mouvements complétement dissociés). Des conditions périodiques (du
type Born von Karman) sont appliquées le long des tzois xes. Des précisions concernant les
différentes méthodes de dynamique moléeulsize et leurs applications pewvent étre obtcmes
dans des livres récents tels que celui édité par Meyer et Pontikis (1990). Le programme
utilisé est issn du travail de F. Langon (1984), il a ensuite été modifié pour introduire o
potentiel de liaison forte dans Iapproximation du second moment par Moreau (1990) puis
par Lechevallicr ct Moreau (1990) pour améliorer Palgorithme et Ia vectorisation. On se
reportera & lannexe 4 pour avoir plus de déiails Lechmiques.

On suit, au cours du temps, Iévolution des trajectoires de 864 particules cu iuteraction.
Ce nombre est suffisant pour décrire une assemblée monoatomique : il cst méme largement
supérieur & ce que la plupart des auteurs utilisent dans la littérature. Nous verrons plus
tard que la taille du systéme a une influence snr le caleul du déplacement quadratique
moyen des atomes

Les conditions initiales consistent 4 placer les atommes sur un réscau idéal & 0 K et &
lewrs communiquer une distribution de vitesse aléatoire dont la distribution est gaussienne,

dont la moyenne est

ulle et dont Lénergie cinétique associée correspond 2 la température.
Tes molécules doivent pouvoir vibrer longtemps par rapport & la fréquence maximale
de vibration des phonons, clest & dire ¥A¥, = 4.67 10"2 Tz (Lyuu et al, 1973) ot
vii, = 8.60 10'? Hz (Birgeneau ct al., 1964).
Le pas varible dintégration est optimisé antomatiquenent. L'étude de Pévolution tempo-
relle de Ténergie, du volume (de I pression et de la température) du systéme, nous permet
de contréler que l'on a bien atteint un état d'équilibre et que lo temps accardé & la s
mulation est suffisant. Ce controle se fait directement sur les représentations graphiques

correspondantes.
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B.2 Grandeurs homoatomiques

A partir des courbes présentées dans la igure TIL13, on peut extraire toutes les gran-
denrs appartenant au tableau suivent :

Au Ni
Erp. | DM | Eap. | DM
141 23.3 133 15.7

1336 |~ 750 | 1728 |~ 1450
51-55| 66 |45-63| 51

AH (k] mol™*) 128 87 172 125
Cp (J mol™ K1) 23.7 125 17.0 12.7
Cp (I mal™ K1) 293 20.2 38.5 19.4

Tal]

an 1114 : @, cocfficient d’expansion thermique linéaire du solide.

(AR/R = @, (T~T,) ol T, est une température de référence, ici 0 K)
(Brandes, 1983), AViy changement de volume lors de la fusion (Brandes, 1983
Iida et Guthier, 1985). Toutes les autres grandeurs expérimentales sont extraites
de Brandes, 1983. AH enthalpie de fusion, Ty température de fusion, € chaleur
spécifique du solide & basse température (0 & 200 K), G chaleur spécifique du
Tiquide au dessus du point de fusion calculé.

La comparaison entre les données expérimentales et siuulées montre que le plus grand
désaccord concerne la températnre de fusion. Avee notre potentiel, ln température prédite
est trop faible (de 44 % pour I'An et 16 % pour le Ni). Cela est contraire aux résultats
abtenus avec des potenticls EAM (Hollender, 1990) qui trouvent en général une tempéra-
ture calonlée plus grande que la température expérimentale. D'une fagon plus générale
Ton considere les valeurs des énergies de cohésion (EAY 378V, BN} = 44deV),

basse.

on comprend mal pourquoi la température de I'Au est aus

L'étude des fonctions de corrélation de paires & différentes températures (voir la figuse IIL3
correspondant au cas statique) permet néanmoins de constater que dn fait de Lagitation
thermique, le pic des

certain nombre de |

onds voisins de I'Au chevauche In coupure. Clest & dire qu'un

isons, responsables de la cohésion cristalline ne sont plus prises en
comple au conrs de I'augmentation de température. Cela. cst surtont di & un effet d'élar-
gissement thermique de vibration ct dans une moindre proportion au déplacement des pics
di & T dilatation de résea.
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Ce comportement est suriont observé dans le cas de I'Au qui  une coupure plus courte
que celle du Ni (voir figure II114). Mais sur de telles représentations graphiques, il est
priori difficile de distinguer In ceuse de leffet puisque I'on analyse uniquement le résuliat
final de la dynamique.

Le probléme peut éire clarifié en construisant des résesux ayant comme paramdtre celui
obteun par extrapolation & haute température des caleuls cffectués & basse température
(per exemple de 0 4 200 K) et en caleulant leurs fonctions de corsélations de distribution

de paires. Leffet d'élargisscment thermique est introduit & cette occasion. Les courbes
obtenues, représentées sur la figure TIL14, confirment Ihypothise faite auparavant : du
fait de la coupure du potentiel, la contribution des seconds voisins nest pas entiérement
prise en compte lorsaue la température zugmente et qu'elle se rapproche du point de fusion.
Cet effet peut tre diminué en augmentant I portée du potenticl.

On constate néanmoins que 'on obtient des valours réalistes en pasticulier ponr les
variations de volume lors de la fusion. L'expansion thermique dn Ni est bien reproduite,
cclle de 'Au Lest moins bien. Les poteatiels de type Finnis ot Sinclair proposés dans la
littérature sont mauvais de ce point de vie prisqils prévoicnt des valeurs trés petites
voire méme négatives (Marchese et al., 1955).

Unie autre grandenr intérossante qui peut étre déduite de la simulation, est le dépla-
coment quadsatique moyen. Le critére empirique de Lindemans stipule que In fusion a liew

lorsque le déplacement quadratique moyen est supérieur & une certaine fraction du carré

de la distance interatomique :
< (R#) - <R>) > [K = 48

(la moyenne est temporelle et applique sur tous les atomes du résean)

oit & est de T'ordre de 0.1 ct dépend de ln structure : dhey < 8ec < S (Shapiro, 1970

et Cho, 1082).

Les résultats sont les suivants :

~ pour In. température de fusion calenlée : 4, = 0.080 ct éx: = 0.088

- pour la température correspondant au point de fusion réel (extrapolation de I courbe

précédentc) : 4, = 0.109 et Sy; = 0.097.

Daprés Rosato et al. (1959) et Willaime (1091), Teffet de taille finie de Ia cellule de

simulation se traduit par ;
<> () - <R G

<R > (20) TN
Si bien quavec 864 atomes dans Ia cellule cubique, los valenrs sont, sous-cstimées de Fordre
de 10.5 %.
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Les mesures du factenr de Lindemann sont rares (Martin et O'Connor, 1977) et on ne peut
pas comparer ces résultats aux expériences.
B.3 Grandeurs hétéroatomiques

Compte tenu des résultats précédents (concernant notamment les points de fusion),
il faut se cantonner aux phénoménes ayant lieu & basse température. Les coefficients d'ex-
pension thermique pour les alli
(Golding et al., 1967).

La technique de dynamique moléculaire pourrait, dan le principe, permettre de cal-

s siches en An penvent étre comparés & expéricnce

culer completement le diagramme de phase mais cela cst irréalisable compte temn du temps
que cela nécessites

it (Ia taille de la hoite doit étre grande pour que los effets d'nterface
n'aient pas une iufluence trop importante). Le probléme de la détermination de Ia lacune
de mis

lité sera abordé dune fagon complstement différente dans le chapitre suivant.

V Prop:

tés statiques (& 0 K) des multicouches métalliques
A] Stabilité des structures de films minces et de multicouches.
-1 - Introduction

Les techniques de dynamique moléculaire, de relaxation numérique et de simulation
Monte Carlo sont couramument tilisées en science des matériamx pour prévoir et comparer
1 stabilité des arrangements atomiques. Linfluence de Neffet de taille sur les orientations
et los types de croissances a sowvent été étudide par ces techniques de simulation (voir
Luedke et Lendman, 1991 ot Bolding et Cartcr, 1992).
Daus le cas du systéme AwNi, Nandedkar et al. (1991) ont étudié avee un potentiel de
Lennard-Jones et une méthode de relexation numérique, I formation e dislocations din-
terface dans le cas d'un dépdt d’Au sur du Ni (bieristal),
Pour une orientation (111) du substrat, les auteurs obtiennent des dislocations de type
a/2 [110] (111) (60°) avec des vectenrs de Burger qui sont alternativement a/2 [011] et
/2 [107] pour annuler leurs caractires vis,
Ponr une orientation (001) de T'Au et du Ni, les dislocations sont du type coin -
a/2 [110] (001).
Des caleuls similaires peavent &re effectués avec notre poteutiel. Tl faudrait particulitre-
et sintéresser 4 Vinfluence du choix des conditions périodiques ef des épaisseurs rela-

tives des matériaux. Ces paramétres ne sont pas discutés dans Varticle original ef semblent

pourtant trés Smportants.
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P L fe s de In faire évol

en minimisent son énergie (Rouvidre, 1059). Il fant donc essayer plusicurs confignrations
initieles pour comprendre I'influence de la structure sur les propriéés physiques.

Dans ce paragraphe, nous allons étudier les stabilités de dépdis sur des substrats (001)
et d’empilements multicouches incohérents (111).

- 2 - Dissymétrie des interfaces : dépéts de Ni sur Au(001) et d’Au sur Ni(001)

La croissance épitaxiale du Ni sur 'Au (001) a été étudiée par Luedke et Landman
(1991) par wne méthode de dynamique moléculsire en utilisant le potentiel de Tatome
entouré?. s trouvent que la croissance du Ni sur 'Au, & la température ambiante, a licw
dune fagon pseudomorphe ct avee une interdiffusion. Ces caleuls sont done tout & fait

conformes & nos expérience:

Les autenrs prévoient une croissance tridimensionnelle dés le débul du dépst alors que
nous avons détermind par spectrométrie Auger une croissance de type Stransky-Krastanoy
(bidimensionnelle sur dew conches puis tridimensionnelle). Ce comportement dépend en
détail de I'ajustement du potentiel et de Ia portée des interactions

Is n'ont pas pu accéder la transition Ni(001) — Ni(110) ear les calenls auraicnt été

beaucoup trop longs : un mélange de phase (001) et (110) apparait clairement en
fraction X de surface pour des épaissenrs d'environ 50 A et il aurait fallu considérer un
nombre important d’atomes.

Le dépot d’Au sur le Ni(001) s'effectue selon Te mode Stransky-Krastanov : le second
plan commence & se former lorsque le premicr cst terminé, la croissance ultéricure se
produisant par nucléation et croissance d’ilots tridimensionnels. L'orientation de la couche
de Ni est (111), elle est doue incommensurable avee le substrat.

La dissymétrie du comportement de In crofssance peut s'expliquer par des considére-
tions s'appuyant sur les courbes d'énergie cohésive. On a v quil était plus facile de dilater
et que le dépot
d'adopter la structure de I'Au qua.

le Ni que de comprimer I'Au. Si Ton suppose que le substrat reste fixe,

conserve des degrés de liberté, il sera plus facile an
'Au d’adopter celle du Ni.

La dissymétrie des interfaces peut aussi ifester dans le processus de diffusion. On
peut tout d’abord chercher i, dans le cas d'une mnlficonche Au/Ni & 0K, les contraintes
favorisent le mélange par rapport & I séparation de phase. Clest & dire si, Iénergie du

" Cette article ne cite ancune référence expérimentale, il a ét¢ cffectué en méme temps

que nos expériences
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systéme est plus faible lorsquil y 2 un mélange & Iinterface ou lorsque Vinterface reste
plane.

Un premier élément de réponse est donné sur la figure 111.15. Nous avons choisi d’étudier
wme multicouche “pseudomorphe” (001) de 5 plans de Ni ef de 25 plans d’Au (la concentra-
tion initiale sera définie par une fonction crénesu). Les conditions de périodicité entrainent
que cette couche st “infiaic”

L mélange est supposée gouverné par la loi de Fick. Le profil déquilibre 1 étant donné

dn) = 2 (cvf( o ) Ferf (nz‘az))

i ¢(n) est la concentration dans le plan n (paralléle & Vinterface), ¢ est une concentration
5), o définit la
distance de diffusion. On construit done nne série de structures, pour différents o, ayant

par:

initiale (ici ¢ = 1), 2 est la position du milieu de la couche de Ni (=

des concentrations planaires c(n) (les atomes diaut placés aléatoirement dans ces plans).

Ces structures sont ensuite relaxées & prossion constante,
Lévolution de Vénergie de formation (définition identique & celle utilisée dans le cas

de Tétude de Ia solution solide) est indiquée sur la figure 11115,

- La valeur de l'ordonnée & lorigine indique que la multicouche est plus stable que la

solution solide de méme composition (I'ordonnée nulle correspond & des constituants qui

n'interagissent pas et qui ot les énergies de coh

n des métaux purs).

- L'augmentation de Iénergie de formation avec lu distance de diffusion @ montre qu' 0K,

et pour ces états de contraintes?, I est énergé détavorable, Cette
courbe est quasiment Jinéaire pour l'ntervalle de o que Ion a choisi, mais elle posséde une
asymptote qui est dounde par I'énergie de formation de la solution solide désordounde.

TUne étude compléte pour différentes compositions moyennes et pour différentes épaissenrs
relatives permetirait de comprendre Iinfluence des états de contraintes dans les couches

sur les stabilités relatives des réseaus.
— 3 — Multicouches Au(111)/Ni(111)
a) Existence de deux orientations possibles de Iépitaxie cube sur cube.

Les rayons du Ni et de I'Au sont dans un rapport proche de 6/7 et de v3/2 (3
respectivement 0.82 et -0.21 % prés).

* Symétrique par rapport au plan situé au miieu de 1a conche de Ni
# Toutes les distances partielles sout directement déduites de ces calouls et donnent les

déformations.
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On pent donc éndier ln stabilité de multicouches incohérentes constitudes de Uempilement
cube sur cube de deows structures fee (111) (Voir la figure IIL16).

() Dans un premicr cas les deux réseaux ne sont pas désoricntés et les directions [011]
(resp. [311]) de I’Au et du Ni sont communes avec une coincidence des positions atomiques
toutes les 6 distances interatomiques pour I'Au ef toutes les 7 distances pour le Ni.

(b) Dans le second cas, les deux résemwx sont désorientés de 30 ° el ce sont les directions
[071] de I'Au (resp. du Ni) et [211] du Ni (sesp. de PAu) qui cofncident.

Tes états de contraintes imposés mux couches ne sont pas identiques puisque, si Ton
suppose que les relations de commensurabilité sont parfaitement satisfaites : dans le cas
du réscan non désorienté le Ni est en compression ot I'Au est en dilatation alors que In
situation est inversée dans le cas du réscau désorienté.

b) Solution minimisant Pénergie et avec I

Létude est restreinte & des multicouches infinies (3 cause des conditions pésiodiques)
comportant des nombres de plans équivalents d’Au et de Ni. Avec des relaxations & pression
constante, on pent extraire, comme pour la solution solide, les énergies de formation des
empilements. La figre 117 indique Iévolution de cette énergie do formation en fonction
du nowbre de plans considérés dans les multicouches (attention car on m'a pas le méme
nombre datomes dans les plans).

Le réscau non désorienté, bien que plus contraint dans les directions orthogonales est plus
stable que le réscau désorienté,
~Les deus réseaus ont des énergies de formation similaires au bont d'me quinzaine de
couches de chacun des matérians.

La relaxation du réseau global st lente (d'une allure en 1/N) ce qui peut étre attribué &
Ia longue portée des interactions dlastiques

Les expériences dn chapitre I ont confirmé les prédictions de ces calculs. Dés le débus

de la croissance du Ni sur 'Au(111), on & une orientation (111) non désorientée qui relaxe
progressivement sa contrainte. Des expériences de microscopie (Gao et Merkle, 1090) ont
étudié les multicouches Ag/Ni (I'Ag a un parambtre de résean trés voisin de celui du

retrouvent la méme orientation des interfaces avec le méme rapport de commensurabilité

(6/7). Les mé teurs ont wussi étudié des multi Au/Ni parti cohérentes

dans lesquelles le rapport de commensurabilité était phutdt de Pordre de 7/8%.

! La difficulté d'obtenir des interfaces de qualité et de caractérisce les effets de contrainte
est. anssi illustrée par Pétude par microscopie électronique de Doknoma ct al., 1990.
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B] Propriétés élastiques. Effet de supermodule el désordre interfacial.
— 1 — Introduction

Un effet de “supermodule élastique” a été observé pour des systémes métalliques
divers?. Des jons du module biaxial & un étal de contrainte plane,
voir Grihlé, 1890) pouvant aller de 100 & 300 % ont été mesusées pour des échantillons
fortement texturés (111). Dans le cas du systéme AwNi ot d'aprés Yang et al. (1977), la
variation du module est monotone décroissante avee une augmentation d’au moins 150 %

aux faibles épaissenss (dans d'antres systémes, los variations présentent un maximum aux
alentours de 20 4)

Une littérature abondante a cherchée & expliquer ce phénoméne. La plupart des modeles
théoriques qui ont été proposés peuvent étre classés en deux catégories :

- La premitre (Wa, 1985, Pickett , 1952) suppose une interaction de I densité électronique
avee la modulation de composition périodique (analogue & I'effet Kohn pour les spectres de
dispersions de phonons). La modulation de composition entrainerait la création de zones
de Brillouin suplémentaires qui pourraient interagir avee la surface de Fermi.

- La seconde attribue Peffet de supermodule aux contraintes locales du matérian. Dans
le cas d'une contrainte cohérentc (Jankovski e Tsakalakos, 1985), I'effet de supermodule
proviendrait du comportement non linéaire dd aux contraintes entre les couches. Wolf
et Lutsko (1988) suggbrent quil est di & la présence de désordre structural au niveau de
Vinterface ( Cammarata et Sieradzki, 1950 introduisent le concept dc contrainte interfaciale
incohérente).

Les s ériques effectudes & partir de potentiel (
avee Ia méthode de I'ntome catousé et des potentiels de paizes) mont jamais reproduit des
variations mussi importantes des constantes lastiques.

De plus, le développement de nouvelles techniques expésimentales (iffusion Brillonin
et nano-indentation), I'amélioration des teehniques anciennes ainsi qu'une meilleure élabo-
ration et caractérisation des échantillons s pas permis de reconfirmer les études initiales
(voir Davies, 1990 et Morcau, 1991), les variations restant toujours inféricures & une cin-
quentaine de pour-cents.

La terminologie de “supermodule élastique” w'est done pas justifide. On a tout au plus des
anomalics des modules élastiques des super-réseaux pour les faibles épaisseurs.

- 2 - Influence du désordre interfacial dans le cas d’une multicouche Au/Ni
(111).

! Par exemple, C
Yang et al,, 1977.

Tsakalakos et Hilliard, 1983, Baral et al,, 1085; Cu-Pd et Au-Ni
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Tigure 1119 : Module & 1¢ pour la déformation qui permet &'isoler

¢ cans e cas des wmétaws purs.



Linfluence dela coh

le élastique de mlt métalliques
a été ébudiée par Jasczak ot al. (1990) avec un potentiel de Lennard-Joues en comparant.

les propriétés élastiques de multicouches (100) colérentes et incohérentes (les dews réseaux

gardant la méme orientation avec une commensurabil
B).
Les couches cohérentes n'existent que pour des

t6 de 10 atomes A pour 11 atomes

misseurs faibles dans les alliages & fort effet
de taille. La cohérence est plus ou moins relaxée pour donner lieu & des multicouches inco-

BEDNIO qui possédent un fort désordre interfacial (ici, simplement supposé topologique). T
aussi est intéressant de comparer linfluence du type de désordre qui est introduit. On peut
e faire en étudinnt ln transition - structure cohérente vers structure iucohérente (mais il
faut rajouter des défauts) ou bien en comparant plusieurs structures incohérentes “vrais-
semblables”.

La figure TTT.18 montre I'évolution du module de compressibilité pour les deux types de
mlticouches considérées dens la patie A].

La variation relative du module de compressibilité est faible (de Tordre de 29%) et dépend
peu du type de désordre & Vinterface. Par contre, si l'on applique une déformation identique
& celle qui permet d'extraire le coeff
temeat élastique des deux matérimw est assez différent (voir la figure II118), Dans le cas

icieat ¢ dans le cas d'un métal fec, alors lo compor-

dume désorientation de 30 °, I'augmentation de périodicité conduit & un adoucissement du
module, alors que dans le cas du réscan non désorienté, on a une légére augmentation.
Bien que cette simulation soit effectude sur un matériau idéal “sans défaut”, il semble
que Tétat de contrainte an nivean de linterface soit trés important pour déterminer les
propriétés dlastiques des multicouclies.

Des expéricnces de diffraction de rayons X et de microscopie électronique permettent &
Jankovski (1991-92) de caructériser les états de contraintes dans

I cohérence des réseaux disparait progressivement & partir d'une épaissenr de 4 ou §
couches d’Au et de Ni. Pour expliquer les cffets d'anomalic élastique & partir du modéle
structural, il faut done tout d'shord retrouver évolution des états de contraintes avec les

épaisseurs, ce qui est pas . probléme trés facile & résoudre (11 faut introdnire, cntre

autre, les mécanismes de relaxation) avant de caleuler les différents modules.

VI Conclusions limites et perspectives.

Une modélisation fiable du phénoméne d'épitaxic néeessite Putilisation d'un potentiel
interatomique réaliste. Nous avons utilisé ici, auss bien pour les métaws purs que pour
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les liaisons hétéroatomiques, la fonctionnelle des lisisons fortes dans I'approximation du
second moment qui posstde quatre paramétres sjustables.

La premiére pastic est consacrée & la méthode que nous avons choisie pour déterminer
les paramatres du systéme Au-Mi.
~ Pour les éléments purs, les donnécs dlentrée sont Ia distance de presiers voisins, I'énergic
de cohésion ct le module de compressibili
attractif de bande est supposé garder I valenr quiil posside en interactions de premiers

té. Le paramétre qui fixe la décroissance du terme

voisins (pour cels, une constante élastique est utilisée comme donnée dentrée supplémen-
taire). La qualité de ces ajustements a ét6 tostée & 0 K sur les constantes élastiques, les
gran
deurs, les constantes élastiques cq et les tensions de surface calculées semblent, tonjours

éuergie de formation de lncunes, les tensions et les relaxations de surface. Parmi

trop faibles par rapport & I'expérience. Cela est & mettre sur lo comple de Ia simplicité
de la forme du potentiel chos
potenticl.

. Les autres grandeurs testéos sout bien reproduites par lo

- Pour les interactions hétéroatomiques, les parmmdtres sont définis par des moyennes des
termes des éléments purs,

La solution solide Au-Ni & 616 trés étudiée expérimentalement et permet de tester effica-
cement le choix de la moyenne. Nous avons étudié la solution solide désordonnée 3 0 K &
pastir de relaxations mumériques. Les potentiels interatomiques choisis déerivent trés bicn
les mesures expérimentales de propriétés chimiques telles que les énergies de formation des
alliages pour toute 'étendue de concentration (sinsi que le cas de la dilution infinie) et de
propriétés topologiques : éearts par repport & In loi de Végard ou distributions partielles
de distances cn premiers voisins.

Nous avons montré que Ia tendance & Phétérocoordination du potentiel était due & Teffet
de frustration imposé par lo résean (fort offet de différence de taille).

Ces simulations nous ont anssi permis de prédire (les mesures 'ont pas encore été of-
fectuées) la discrétisation des volumes des sites tétraédriques et leurs évolutions avec la
concentration.

Enfin, la variation des constantes élastiques avee la concentration a pu atre déterminée et
comparée avee succds e rares mesures existantes.

Le en tempé: mettant en jen I’ icité du potentiel (qui n’a pas

été introduite dans Iajustement initial) a pu éire testé par des simulations de dynamique
moléculaire. Pour les éléments purs, los températures e fusion sont trop faibles, ainsi que
Les coefficients de dilatation, Ienthalpie e fusion et les chalours spécifiques du solide ct du
liquide. Les valeurs obtcaues sont néanmoins réalistes et suggérent qu'il faudrait augmenter
Ia portée des interactions dn potenticl.
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Une seconde partie a ét4 consacrée & Iétude de quelques propriétés statiques (5 0 K)
des multicouches métalliques.

La tendence au mélange interfacial dans les multicouches pseudomorphes (001) est énergé-
tiquement défavorable & 0 K (toul mu moins

ponr mne structure jdéale de 25 plans d’Au et
ences de dynamique moléculaire ou de Monte Caxlo seraient

néeessaires pour introduire la température dans le cxlenl et pour comprendre Uinfluence

de 5 plans de Ni). Des exp!

des coutraintes sur la miscibilité des deux éléments (le chapitre suivant nous permettra de
préciser ce probléeme).

La périodicité du maclage du Ni(110) sur le substrat d’Au(100) penrrait aussi tre étudiée
avec ce potentiel, elle permettrait de comprendre quelle est In stabilisation éncrgétique
induite par le maclage el quel est le role du substrat,

Léorientation des éseanx (de type cube sur cube) des multicouches Au(111)/Ni(111) a été
prédite par nos caleuls puis confirmée par les expérionces. D'unc fagon plus générale, on
peut tracer les courbes de variation de Iénergic de deux dépéts d'orientation quelconque
en fonction de la désorientation des substrats (analogie avec les travaus sur les joints de
grains). Ces caleuls peuveat étre effectués & partir de cellules de simulation sans condition
périodique (gros amas) dans lesquelles on ne considére, pour le caleul de I'énergie, que les
atomes centraus (de coeur) qui ne ressentent pas los cffets de bord.

Enfin, nous avons regardé quelle pouvait étre Vinflucnce du désordre interfacial sur les
constantes élastiques effectives d'une multicouche. Nous avons montzé que divers types de

désordres peuvent étre & lorigine d'effets d’anomalie élastique. Cela illustre le fait qu'une

caractérisation structurale poussée est importante dans ce type d'étude.
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CHAPITRE 4

DIAGRAMME DE PHASE

I Introduction.
TT Caleul du diagramme de phase d’équilibre.

4] Introduction.
B Caleul de Péncrgie de formation par nne méthade ab initio (LMTO).
~ 1 - Composés définis
— 2 - Modéle de Connolly et Williams.
- 3~ Résuliats.
Q] Caleul de Ventropie confignrationnelle par CVM.
D] Disgramme de phase.

fiid du di de phase d’équilibre par une cont;
A] Les équations générales - Louss validités.
B] Application au cas de I'4u-Ni.

TV Elaboration d’une solution solide métastable contrainte par épitaxie sur un
substrat.

V Conclusions.
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1 Introduction

Le début de ce chapitre sera consacré 4 la détermination de Ia lacune de miseibilité
Qéquilibre du eystéme AuNi.
Pour déterminer la partie énergétique de l'éncrgic libre intervenant dans le caleul du
diagramme de phase d'équilibre, on tilisera dewx méthodes trés différentes :
la premitre fait appel & des caleuls ab initio qui nécessitent “uniquement” la connais-
sance de la structure de composés définis de l'alliage considéré et dn numéro atomique
des constituants. Blle permet de caleuler avec p:
d'unc configuration donnde (oit on fixe les positions atomiques). Le schéma

sion les énergies d'ordre et de désordre

de Connolly et Williams nons permet ensuite de transposcr les résultats obtems sur les
composés & la solution solide. Nous verrons que la prisc ea compte d'une grosse différence

de tille rend cette méthode délicate dntilisation.

- la seconde utilise les résultats qui découlent dn chapitre IIL La fonctionselle de laison
forie dans Tapproximation dn second moment, n'est, pas sensée reproduire précisément
la mise en ordre dens Pallinge. Les paramétres dlordre résultent dircctement des ajuste-
ments effectués sur les éléments purs et des moyeancs choisies pour obtenir les interactions
hétéroatomiques. Par contre, la relaxation de réscau, importante dans ces alliages, est
correctement prise en compte.

Le terme d’entropie confi sera calculé dans I iation CVM (mé-

thode variationnelle en amas) et l'entropie vibrationnelle grice & un modéle de Debye.

La méthode d'itération naturelle permet ensuite & partir de énergie libre totale de

déterminer Ia lacune de miscibilité

La dewdtme partic traite de la modification du dingramme d’équilibre lorsqu'on
impose unc contrainte planc de cohérence = systéme (voir Uarticle de revue de Jond,
Bocquet ct Gerl, 1990).

Nous avons déjh obten dans cette thése (voir le chapitre 1) plusi

déments métastables

le Fe tétragonal centré, le Co cubi @ és par Tn cohé

imposée par le substrat sur o

stéme. Dans le cas des alliages, la contrainte est souvent

utilisée pour diminuer I Lempérture critique de la lacune de miscibilité. Un exemple

ayant des retombées technologiqnes importantos est celui du systéme Gads,_.Sb, o la
croissance est possible & Iintérieur de la lacunc de miseibilité volumique.

Nous clierchezous quelles sont. les modifications apportées au dingramme d'équilibre Au-Ni
(traité dams le modéle simple des solutions réguliéres) lorsquon applique une contrainte
de cohérence idéale par intermédinize du substrat.
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Enfin, dans la troisiéme partie, nous rapporterons des expériences de croissance par
épiteaie par jets moléculaizes qui permettent de créer des solutions solides contenant jus-
qu's environ 30 % de Ni dans IAu aloss que le dingramme de phase d'équilibre ne permet

qu'nne incorporation de Ni inféricure au pour-cent & la température ambiante.

1I Calcul du diagramme de phase d*équilibre.
4] Introduction
La détermination du diagramme de phase d'un systéme nécessite Io calcul de Iénergie

lbre F = ~ KT LnZ ot Z = 3 exp(~Ey/kT) cst la fonction de patition totale, la

]
sommation sur ¢ portant sur tous les états accessibles.

Par définition, Lénergie libre correspondant & une surstructure ¢ conslruite sur 1n
résean T donné peut s'écrire sous la forme

Fl = 24 Fi + zp Fl + AE™(T) — T AS's

L'énergie de formation AE' est obtenue 3 0 K par la relation :
AEY = B _ o, BL — 2p EL

oit E¥ est I'énergie du systéme pour la configuration considérée ct E} p sont les énergies
des constituants purs de structure cristadline T,

A température nulle, AE'? pent s'écrire comme la somme de deus termes :

© ABL, correspondant & Dénergie du systéme complétement désordonné ayant la con-
centration z4.

© AE, 4, correspondant & I'énergie ordre du systéme qui prend e compte non sculement

Ia concentration moyenne de 'alliage mais aussi Pordre 4 courte ou longue distance.

plus o moins directes peuvent étre utilisées pour caleuler I'énergic

de formation d'alliages désordonnés. Permi les principales, on peut citer
- Laméthode du potentiel cohérent (CPA). Dans I'spproximation & un site, I'ntome

contral cst traité exactement. Sur tous les sutres sites du cristal, o remplace les
niveau d’énergie réelle par un niveau moyen (ou effectif) déterminé d'une fagon

antocohérente. Cependant la moyenne sur toutcs les configurations ne permet

pas de prendre e compte précisément los cffets locaux (dordre chimique ou de
relaxation). Cette approximation explique Iechee de 'approche théorique de Kor-
ringa, Kolin et Rostoker (KKR-CPA) pour expliquer quantitativement la densité
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détat expérimentale des alliages Cu-Pd. Pour co qui est des relaxations locales,
Kudrnovsky et Drchal (1990) gardent la méthode CPA mais ils Ia couplent avee
la méthode TB-LMTO (LMTO dans une base de liaison forte). L'avantage du
LMTO réside dans le feit que T'on peut considérer deux rayons différents pour les
dewx types d'atomes contrairement au KKR-CPA oit wn rayon comemun cst utilisé
pour les dews espéces. B suivant Vidée d"Andersen (1987), cos rayons sont choisis
de telle sorte que T'on respecte la neutralité de charge. Cela a deux conséquences
importantes : on retrouve I distribntion trimodale des distances (voir le chapitre
TII) et les potentiels dans Ialliage sont déduits des potentiels des éléments purs
pour les volumes d'équilibre.

~ Une antre approche proposte par Zunger et al. (1990) consiste & effectuer des
caleuls sur une ecllule de teille suffissnte pour approximer le désordre complet. Ces
auteurs moutrent que I'on peut définir une stucture © quasi- aléatoire qui rppmdult

les fonetions @ dun alliage désordonné

(qui correspondent & plusieurs tailles) cont créces et lenr mayenne correspond
& Pallinge désordonné. Les méthodes de calcul en premier principe sont wlors

i. Plusieurs

applicables mais se retreignent, ponr des questions informatiques (temps de calcul
essenticllement) & un nombre d'aton

s inférienr A 50. Elles pemettent, de prédire
Tes enthalpies de mélange, les relaxations (qui minimisent Pénergie) et les densités
détats.

~ Enfin, le modéle de Counally et Williuras (1033) permet d'utiliscr les énergies
de formation de composés définis calculées par des approches b initio (voir par
exemple Lu ct al, 1991) pour décrire les énergics de formation de solides dés-

ordonnés ainsi que les interactions de multiplets conduisant A In mise en ordre,

Cest cette dernitre approche que nous avons choisie d'appliquer dans cette thése.

D'autres contributions dynemiques (i température non nulle) telles que la vibration

de résean pourrout étze ajoutées.

La parti catropique se décompose cll ausi on plusenrs contributions (confgure-

tionnelle, +i ). Lentrop

cst la plus souvent
considérée comme la contribution principale dans Tétnde des alliages de solutions solides
substitutionnelles, Elle peut dtre calculée & partir de la méthode variationnelle en amas
(CVM-Cluster Variation Method) décrite dans le paragraphe suivant. Cette méthode per-
met,

n utilisant directement les interactions qui ont servi de support énergétique aux
caleuls de type Comnolly et Williams, de caleuler T'énergie libre de configuration et ainsi
de remonter aux états d'équilibre du systéme.
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La condition d*équilibre entre les constituants A ct B dans dew phases a ot § impose
u5 = uh et p§ = u ol le potentiel chimique 5§ est défini par: F*7 = cxn%® +

Pour déterminer le diagramme de phese d'équilibre, il est en général pratique dutiliser
le grand potentiel thermodynamique :
Q= F — plea - c5)

o p est un potentiel chimique effectif (4 = (4§ — #3)/2). A Péquilibre, p doit éize tel
que  a la méme valeur dans les dewx phases o et 5.

Ponr obtenir les compositions des phases en équilibre & une température donnée, on mi-
nimise © & potentiel chimique effectif fixé. Cette minimisation s'effectue au moyen de la
méthode ditération naturelle développée par Kikuchi (1974) (voir annexe T de Bessoud,
1989 et Te, 1990). Les variables configurationuelles se réduisent, anx probabilités de I'amas

masimum qui sera le tétraddre dans notre cas.

B] Calcul de I'énergie de formation par une méthode ab initio

Composés définis.
Les composs définis que nous avons considérés ont les structures (voir la figure IV.1) :
- DOy ot L1, pour AusNi et AuNis,

- MoPt, pour AuaNi ct AuNiy,

cH

0%, L1 et L1y pour AuNi

Tous ces caleuls ot &é effectués en collaboration avec A. Pasturel au moyen de la
méthode LMTO dans Peapproximation de I sphére atomique (AS4). Le code inclue les
corrections décrites par M. van Schillganrde, A.T. Paxton et M. Methfessel (non public)
qui permettent de corriger U'npproximation ASA. La paramétzisation de Vénergie déchange
et de corrélation de von Barth - He

din est celle donnée par Moruzzi el al. (1978). Avec ces
donndes d'entrée, la convergence de ln valour absoluc de énergie totale est de 0.1 mRy
(= 0.001 V). Les liarmoniques sphériques (qui définissent. les bases des fonctions d'ondes)
jusqu 1 = 2 (orbitales d). D’aprés Andersen (1037), les rayons des sphires

atomiques sont choisis de telle sorte que I'on ait approximativewent In nentralité do chasge
Cela conduit alors & des rayons trés proches de coux des mélaux purs.

L'énergie (LMTO) peut éire calenlée pour difiérentes valenrs du volume, le minimum
correspondant & énergie obtemne pour le volume d’équilibre. De plus , le module de com-

pressibilité est relié & In coubure E(v) par Péquation d'état de Murnaghen (1951).
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Le tableau IV.1 indique les énergies de formation (méme définition que dans le chapitre
1IT) de toutes les phases caleulées pour lenrs volumes d'équilibre.

Composé (structure) | Energie de formation (cV) | Paramétre (4)

[ auwi(z1y) 0.1169 3.81
AuNi (IL,) 01513 270
AuNi (CH*40") 01164 3.82
AuyNi (DOz) 0.0839 3.00
AusNi (L1,) 0.0950 3.96
4uNis (DO32) 0.0915 3.64
AuNiy (L15) 0.0892 364

4w Ni (MoPLy) 0.1067 392
AuNi, (MoPty) 01197 350

Tableau IV.1 : Energies de formation (eV) des 9 composés cnvisagés pour les
paramires de réscau indiqués (relaxation “volumique”)

Certaines structures telles que MoPt; ont un comportement trés dissymétrique en

fonction de la concentration en

(voir le figure TV.2). Nons verrons plus loin que le sens
de cette dissymétrie dépend en détail des symétries des composés (voir le cas des structures
L1; et DOm).

Les courbes donnant I'évolution de énergie des métaux purs en fonction du volume
‘peuvent étre compardes aux résultats dn chapitre IV. La figure IV.3 montrc que laccord

entre d'um ajustement avee | de linison forte dans Papproxi-
mation du second moment et les caleuls LMTO est particulitrement bon. Cela conforte
encore les résultats obtenus dans le chapitre TIT et montre que dans notre cas les résultats
de la méthode LMTO sont transiérables & une fonctionnelle de linisons fortes!,

- 2 — Modéle de Connolly Williams.

Un alliage sur réseau rigide est défini par un modsle d'Tsing de spins. Chacun des spins
& sur un site particulier peut prendre Ia. valeur +1 ou -1 suivant que l'on a ua atome 4 ou

¥ Paxton et al. (1990) ont montzé que, pour la séric de transition 3d, les courbes de
variation de I'énergic en fonction dn volume, extraites de esleuls LMTO pouvaient servir
de base de données pour déterminer les paramétres intervenant dans le potentiel de lizisons
fortes dans Papproximation du sccond moment.
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Si {0} définit la configuration du systéme (c'est & dire le vecteur contenant tous les spins),
Déncrgie moyenne totale s'écrit :
<E>=3" pl{e}) E({o}) ot p({z}) est la probabilité de la configuration {7},

(o)
Sanchez et de Fontaine (1978) ont montré que cette probabilité s'exprimait de la fagon
suivante :

u
AT = 0 Y (L+0mém)
=

£n = < 0103030, > est la fonction de corrélation de mltiplet définie par Ia moyenne
des produits de o sur le cristal pour un amas de m points du réseau.! py est un facteur de
normalisation.
Dans cette description, pour décrire 'état d'ordre du résean il fant sc donner la nature du
réseau cristallin, 'amas maximum de taille M et ses sous-amas.

De plus, si on fait interveniz le parambtre de réseau a de la solution solide (clest ici que
Connolly et Williams different de U'approche de Sanchez et de Fontaiue), Vénergic totale
du réseau m, de symétrie fixée, scrit :

En(a) = )" v

ol v, (a) est un potentiel effectif dinteraction & n-corps (ECI - Effective Cluster Intcraction)
€t £nm est me fonction de corrélation.

Pour la structure fec, en ne considérant que les ames qui contiennent des premicrs
voising ct dans approximation de tétratdre régulicr, wlors Iéquation précédente peut &tre
tronguée au 4™ terme. Tl fant caleuler 5 poteuticls d'futeraction & partir de la méthode
de la fouctionnelle de la densité. Pour ccla, on peut choisir 5 structures de composés
compléternent ordonnds : les 2 métaux purs fee, les 2 structures Llp : AugNi et AuNis,
uNi

orrélation &nm (n=0...4) soni calenlables exactement (voir le tableau

I structure L1y
Les fonctions de

IV.2) pour les m structures (m

=5) et I'on pent inverser P'expression de E(a) pour obtenir :
A
(@) = 3 &k Enla)
La convergence de ce développement doit ensuite dtre vérifide par : | vy | < |vs | < | va |.

¥ Tl est possible d’avoir plusienrs type d'amas de m points. Pour simplifier, nous nin-

troduirons pas cette notation,



(tructure) [6 | & [ & | & [&
Au (AL, fec) 1 1 101
AusNi (L1s) 2| 0 |-1/2|-1
AuNi (L1g) 0 |-1/3] 0 |1
AuNiz (L) -1/2| 0 |1/2 |-1
Ni(anfee) 1] 1)1 |12

Tableau IV

Ies interactions en premiers voisins. & est un terme indépendant de Ia structure,
& = ca — ep fonction de corrélation de point, € de paire, & de triangle ct &
de tétraddre.

Fonction de corrélation d'amas dans le cas ou on nc considére que

Une fois que Pon connait les v, (a), on penut calcnler Pénergie en fonction du parambtre
de résean d'une solution solide aléatoire datomes A et B e éo

Euee (@) = Y, vn(0) énaer. 04 Enaes. = (6)" = (ca—cn)®
d

ant ©

Ce schéma diinversion qui repose sur la troncature de Pénergie totale, est délicat
Qutilisation surtout lorsquon Iapplique & dos alliages & fort effet de taille.
Nous allons montrer dans le cas de UAwNi quiil est nécessaire de considérer dews types de
relaxation appelées par Lu et al. (1991) : relaxation de volume et relsxation de sous-résca.
Fn effet, le réscau peut tre déformé d’une fagon isotrope (voir la déformation pour obtesir
le module de compressibilité du chapitre 4) ou biea des directions particulires peuvent
Gtre privilégiées (cf les déformations & volume constant du chapitre 4).

Dans le paragraphe précédent, nons avons effectué des caleuls LMTO pour 11 struc-
turcs. Les effe

de relaxation extraits du schéma dinversion de Comnolly et Williams

peuvent #ize éindiés en fonction de cos données d'entrée. Nous testerons donc en premier
licu Ie choix d’unc base! que j'appellerai “structurale” (BS).

TUne seconde base! que j'appelerai “énergétique” (BE) défiuit le support énergétique du
réseau fec. Dewx BE ont, récemment éié utilisées dans 1a littérature (Lu et al, 1991 et
Shuiter et Turchi, 1959) :

~BE; (tétaddres-+octabdres) : Interactions de paires pour les premiers (1V) et les seconds
voisins (2V), les triangles équilatéranx 1V, les triangles isocéles formés par une pairc 2V
et dews paires 1V, le tétraédre régulier 1V, le tétraidre iszégulier constitn d'une paire 2V

T Le terme de base u'a pas lu signification mathématique coursmment employée. Le

probléme cousistera

x si elle est complite.
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1

1

Sl
—1/3|-1/3|-1/9
1/3|-1/3|-1/8
T )
-1|-1]0
—1| -1 (-1/3
1| -1 |13

Lzbleau IV.3 ; Fonctions de corrélation d'amas pour la base énergéti

ur les premiers (1V) et

trianglos équilatézeux 1V, los trinngles isoctles formés par une paire 2V et deux paires

régulier 1V, le 145 o paize 2V i de § paises

irvégulier constitué d*

1 formé par quarte paires 1V, la pyramide et loctagdre
Composé (structurc) glalgle]a]
Au (Al,cfe) T 1‘ 1 1
Ni (AL efo) S 1
AuNi (L1g) 0 1
AuVi (k" o | 1 |
AuNi (I1) afaafo |t
AusNi (MoPty) 71/3‘ 1/3]1/9| 1/3 |-1/9
i (MoPt) 1/3 |-1/3|1/9| 1/3 |-1/0
P /2 B O ) il
AuNig (L13) 2| -1t 1
AugNi (DO2) |-1/2| -1 |2/3] 1/3 | 1/3 |
AuNis (DOx) 12| -1 |23 13 | 3|
Tablen [V.4 :Fonctions de corrélation d'amas ponr ln base éners

spondent respec

quacitmes voisins ainsi que les term

ement aux interastions de paize porr |

5 & trois corps of & quat

ixe corps de premiers voisins.



et de 5 paires 1V, le carré formé par quatre paires 1V, la pyramide et Toctaddre régulicr
1.

BE;y (tétrabdre+2V+3V-+H4V) : Interactions de paire pour les premiers, seconds, troi-
sibrmes ot quatriémes voisins ainsi que les termes & trois corps et & quatre corps de premicrs

voisins.

Pour ces deus bases, les fonctions de corrélation d’amas sont, rappelées dans los ta-
bleaux IV.3 et TV.4.

Te choix du support énergétique (BE) impose le nombre de potentiels effectifs d'interactions
& 1 corps (ECT) et donc le nombre minimal de composés dans (BS). La troncature doit
ensuite étre vérifiée sur des composés supplémentaires.

- Pour Ia base BEy, il y a autant ¢’ECT que de composés. Il nous a done fallu tester
Ta convergence de la troneature sur d’sutres composés qui n'apparsissent pas dans les
tableawx IV.3 ot IV.4. Nous avons choisi les structures MoNi (voir fignre TV.1).

~ Pour la base BE,, on & 8 veriables ECT et 11 composés pour les déterminer. Nous avons

ainsi pu vé

ifier ane Ia troncature était suffisante (en choisissant § composés parmi les 11

on peut tonjours retzouver Iénergic des 3 autres).
— 3 — Résultats.

Le tablean IV.5 compare les potentiels de multiplets obterms avee les deux bases BE;
et DE; pour les composés présentés dans les tableats IV.3 ot IV 4,

Les ECI permettent ensuite de recalculer les énergies des composés (voir tablean TV.6)
mais aussi de calculer les éncreies de désordre dans ces différeates bases grice & la rolation

Faee = Vot Vata + (&) + B (&) + V(@)
+ V@) @) + @)+ )+ k@ + B
+ V) + W@y
(&1 est Ia fonction de corrélation de point : &
tableaux IV.3 et IV.4).

2¢ — 1 pour l'alliage Au.Nij_ voir

La figure IV.4 montre que les dews bases BE; et BE; conduisent & des énergies de
désordre significativement différentes.

Pour comprendre cet écart, on définit BE, Réd. comme la base BE; & laquelle on enléve les
termes de faible poids éncrgétique. Cette base réduite est cnstite complétée successivement
par les termes los termes de paive de troisiémes (V7) et quatritmes voisins (V7) (voir le

tableau V.
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[Potenticl | BE; | BE, | DEF | BER=VS | pppasvmeve
‘ 3 ‘ 9915 | 12.452 | 0.973 12.053 I

|10 —1576

Y 4387 i

A -0271 2

2% -0.102

Vi —2951

Vi 1817

v = il

% —0.453 0.382

s iz |

v i

w3 e |

Comparaison des potentiels obtenus selon la base utilisée (les énergies sont

exprimées en kloule/umale)

[ BE: Réd.+

Composé R, \ BE, | BE; Réd.
4 11.283[ 11.416 | 11.396
£ |

11231 11.097 | 11194
£003| 14603 | 14653
i (MoPty)| 8.005 | 8301 | 8305
AuNi; (MoPty) 10,299 | 10.786 10.169

AugNi (L1a) 8171 | 8.330 9.022

AuNi; 2607 | 8.961 8.481
| AuNi (DOz) | 8.095 | 301 | 8305 8305

| AuNiz (DOx) | 8530 | 8801 | 8995 5.995

< do formasion (kJoule/mole) déduites du teblean V.3, La colonne

caleuls LMTO avec une relaxation de volume. La base BE, n'est

pas indiquée sur ce teblean puisque Ie schéma d'iuversion dan

e met en jeu autant
dincon:

+ que de donncs @entrée,



La prise en compte de Ia paire de troisitmes voisins (V7)) est principalement rospon-
sables de 'écart entre les denx bases BE) ct BE;.

Dans le schéma d'inversion de Connolly et T

jams et dans le cas de I'AuNi, Iénergic
de désordre dépend done du choix du support énergétique. Nous allons maintenant montrer

quil e

 nne muize contribution tout aussi importante.

Plagons nous dans un support énergétique simple of: on ne considére que les interac-
tions en premiers voisins jusqu’au tétraédre (voir le tableau IV.2). On va choisir les deux
supports structuraus :

BS) : contenant les deux structures L1, (Au;Ni et AuNip) de résean de Bravais cubique
simple et la structure L1y (4uNi) tétragonale simple.

BS;
structure L1y (Aubi

ontenant les siructures DOz (AusNi ot AuNis) téiragonale corps centré et la

tétragonale simple,
Les relaxations de volume de ces réseaux peuvent dtre effectnées comme dans les para-

graphes précédents mais, compte tenu des symstries, on peut aussi inclure des relaxations

de sous-réseau. Par cxemple pour une s
différentes valeurs du rapport c/a définissant la malle. Dans ce cas on a une double mini-

rie tétragonale, il faut caleuler Iénergie pour

misation de I'énergie par rapport aux grandeurs o2c (camactérisant le volume de 1a maille)
et a/c caractérisant la relaxation de sous-résenn.
Les énergies de formation des composés ealculées selon cette double minimisation sont

portées dans le tableau suivant’ :

| AE (eloule/mole) | AuNiy | AuNi | AuaNi | N7y | Aug |
BS, 5590 | 11285 | 9139 | 0 ‘ 0
BS, 7977 | 9079 | 6521 | 0 | 0

Energies de formation (kJoule /mole) caleulées dans les denx bases
BS) ct BS, en tenant compte des relaxations de volume et de sous-réscau.

Cela conduit aw potentiels de multiplets du tablean IV.8.

4 Le rapport o/ de la structure Ll relaxée dans le chapitre III vant 0.90, Te caleul
LMTO donne un rapport de 0.91.
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[ECTGimiemote) | %o | Wi | Vo | W | W
8.67062 | 0.28150 | —8.46375 | —0.28150 | —0.20688
7.02013 | —0.7280 | —6.80925 0.72800 987

Tablean TV.8 : Potenticls d'interaction de multiplets (kJoule/mole) correspon-
dant au tableau IV.2.

sions sur la

On peut remerquer que le signe de ; change ce qui a des répercs
symétric des courbes d'énergie de désordre. Comme AE(Aug) = 0 ot AB(Niy) =
0, on & seulement 3 potenticls indépendants (Vo = —(Va + Va) et Vi = —Va).

de désordre assocides.

Ces potentiels d'intera
La figure IV.5 montre évolution de Iénergic de désordre dens ces deux bases BS; et BS;

ms permettent de ealeuler les énergie

(celn est aussi comparé aux sésultats obtenus dans les bases BE, ct BE;).
Crest dans la base BSy que Iénergie de désordre est la plus faible. Clest en effet dans
cette base que la relaxation de résesn est la miewx prise en compte (dans la base BS;, la
structure L1, est cubique simple ot senle Tn relaxation de volume peut éire introduite).

Pour utiliser le schéma d'inversion de Connolly et Williazns duns le cas d'alliages & fort
effet de taille, il fant done fenir compte du micux possible des relaxations de réseau. Pour
cela, on pent par exemple utiliser des composés de faible symérie et minimiser Iénergie
en appliquant des déformations successives 4 la cellule de caleul. Deux types de relaxations
sont distinguées : la relaxation de volume et Ia relaxation de sous-résea.

Tl est aussi nécessaire de bien choisir le support énergétique que l'on utilise. Dans cc
travail, Iénergie de désordze la phus faible (qui traduit le mieux Ia réalité) a ét¢ obtenuc
pour un support éncrgétique simple et wne base structwrale qui nous offre suffisamment
de degrés de lberté ponr prendre cn comple certains effets de relaxation. Elle va par la
snite nous permettre d’utiliser la méthode CVM pour caleuler Ientzopie configurationnclle.
1L est bicn évident que ce choix est perfectible : d'aprés motre critére, il faudrail faire
une recherche exheustive des bases (structurales et énergétiques) pous trouver celles qui

minimisent I'énergie de désordre. Nous verrons que les choix qui ont été fait ci-dessus

donnent néanmoins de bous rémltats quant 3 la détermination de la lacune de miscibilité.
C] Calcul de Pentropie configurationnelle par CVM.
Lentropie confignrationnelle d'un alliage binsire substitutionnel résulte de existence,

dans Vensemble canonique, des Cya+ ™ combinaisons possibles lorsquon place Na atomes
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A et Nb atomes B sur un réseau rigide de Na + Nb sites (ou des 29V combinaisons
dans Pensemble grand-canonique).

Plusieurs méthodes ont &t¢ développées pour estimer I'énergie libre configurationnelle
—kT LnZeons (voir par exemple Frenkel, 1991). Une de ces méthode consiste &

Foony
utiliser des théories de champs moyen. Pour ce faire, il faut choisir un support énergétique
compatible avec la structure du systéme. Les plus simples sont le traitement de Brage et
Williams (champ moyen de point) et le traitoment quasichimique qui permet d'utiliser des
ames (par exemple la paire) mais ils ne tiennent pas cn compte des connexions de résean
définies & lintéricur de Pamas choisi.

Cest ce dernier point qui pent étre introduit grce & la méthode variationnelle en amas
(CVM) développée par Kikuchi (1974).

Lentrapie de configuration s'exprime comme la somme “d’entropies” d'amas pattiels
contermss A Tintérienr d’un amas maximum. La précision de la méthode angmente avec L
taille de I'amas maximum (les températures critiques sont par exemple de micux en miens
approchées, voir Finel, thése). Pour une solution solide fec substitutionnelle, le tétraddre
régulier apparait en général suffisant pour décrire les propriétés cntropiques. Dans cette

approximation
Snt = k|25 Lo — LY 08 + 2 Y €60
- i = <

i o3 o : -
o wijer, v 28 aux

ilités de téirabdre, do paire
et de point®. o, 3, 7 et & représentent les sites du tétraddre (ces sites sont tous occupés
Torsque Pamas est un tétraddre, c'est pour cola que Fon n'a pas de double indice pour w).
La fonction £ est définie sur Vintervalle J0,1] par £(X) = X Ln(X).

Te code informatique utilisé dans cotte thise & été développé au LTPCM par C.
Colinet. Tl a é¢ appliqué avec succés & de nombreux alliages de métaux de transition et
au systéme Ni-Al par Bessoud (1950) ainsi qu

la détermination dn diagramme de phase
complexe Ni-Ti et 4 la stabilité relative des carbures de métaux de transition type NaCl
D] Diagramme de phase

Liénergie libre vibrationnelle est caleulée dans le cadre du modéle de Debye. Plus
précisément, d'eprés Moruzzi et al. (1988) :

! Un octaddre régulier permettreit de tenir compte des iuteractions entre premier et
second voisin d'un atome.
? Ces probabilités sont relides entre elles par des équations de réduction.
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Fus. = £ kn ®n ~ ka T[D(O0/T) + 3Ln(1 = cap(~00/T))
ot D est la fonction de Debye et @p est la température de Debye & la température T.
Pour simplifier le calcul, nous avons considéré : @1 = (), (température de Debye &
température mulle).

Le module de compressibilité est estimé grice & Péquation d'état de Murnaghan &
partir des courbes Energie-Volue. Les valeus obtenues sont : O4* ~ 222 K, OFf ~
435.5 K et pour les composés : ©p"V = 2485 K, 04"V ~ 2876 K et OV
355 K. Ces résultats sont proches de ceux que lon pout déduire du chapitre II1 4 partic

de I'équation de Moruzzi et al. :
(Op), & 41.63 (roB/M)"* (o M est la masse moléculaire en g/male, ry est en unité
atomique et B en kbar).
La courbe @p(ey;) a la méme concavité que pour le potenticl ajusté du chapitre 111,
Cette concavitd est principslement imposée par la variation importante de la masse molé-
culaire (B varie senlement denviron 5 % alors que la masse moléculsire varie d'un rapport
supérieur & 3).

Las prise en compe de Uentropie vibrationnelle est importante puisquelle a pour con-
Tité (voir la figure IV.6). Elle

séquence d'abaisser d’environ 250 K la lacune de mi

angmente aussi d'une fagon notable la dissymétrie de la courbe.

La figure IV.6 montre que Ia lacune caleuléc a nne température critique qui est supé-
ieure d’environ 130 K 4 Ia lacunc expérimentale (Massalski, 1990). La trés forte dissymé.

rie du diagramme cxpérimental est bien retrouvée.

Pour faire un lien avec le chapitre TII, il est logique de se demander quel diagramme

de phase d'équilibre déconlerait du potentiel empirique ajusté. En cffet, & partir de la
conrbe donnant I'énergic de formation de Pallinge complétement désordonné, il est possible

dextraire des potenticls effectifs de multiplets V; (i=0,..4) (ici on considérera la méme base
énergétique que pour les caleuls LMTO).

Un traitement identique & celui appliqué aux caleuls LMTO (prisc cu compte des entropies
wibrationnelle ct configuratiomnelle) peut ensnite atre utilisé pour obteni le diagramme de
phase.

Le résultat obtenu est présenté sur la figure TV.7. La températuse critique est seulement

& environ 50 K de la température expérimentale ct la dissymetrie est encore une fois bien
respoctée
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1l faut bien étre conscient que les dewx approches,  partir du LMTO ou & partir du

potentiel ajusté, sont foudumentalement différentes. La qualité de 'ajustement du potentiel
cst, primordiale dans la méthode empirique et suppose que l'on a tenu compte des effets
d’ordre.

Leffet de taille dans un mélange désordonné va introduire des distorsions inhomogénes qui
ne pourront pas étre prises en compte par des caleuls LMTO mais qui le sont lorsqu'on
utilise un potenticl interatomique ct des méthodes de relaxation numériques.

1l faudrait done pouvoir trausférer les résultats des méthodes précises (par exemple le
LMTO) qui prennent correctement en compte les cffots d'ordre, & des potentiels interato-
miques simples qui permettent d'estimer les distorsions locales du résean (par exemple &
petir de relaxations numériques). Le travail présenté ici a montzé que le potentiel ajusté
sur les métaus purs était trés proche des résultats LMTO. Le probléme qui reste & ésondre
consiste & trouver un moyen pour extraire les interactions hétéroatomiques directement &

partir des caleuls LMTO.

III Diagramme de phase contraint
A] Généralités

Nous allons nous placer dans le cadre d'un modéle simple décrit dans un article de
revue de Chiang et Johnson (1989). Le traitement est restréint & un alliage substitution-
nel cubique binaire (ou psendobinaire de composants A et B) qui posstde une lacuse de
miscibilité. La lacune est décrite en l'abscence de contrainte par un modéle de solution
réguliére!, Géométriquement, le systéme considéré correspond & un cmpilement de deux
phases o et § en couches minces sur un substrat. On suppose qu'il y a cohérence compléte
avec le substral dans le plan (x,¥) qui définit interface. Les denx couches a et § peuvent
relaxer le long de 2 ui est la direction de croissance. Pour simplifier les caleuls d'élasticité,
les interfaces sont supposées rester planes”. La dépendance en température des paramatres
de réscaux et des constantes élastiques est négligde.

Dewx méthodes équivalentes peuvent dtre utilisées pour obtenir les trois inconmmes d

probleme (les compositions des phases ¢, g et Ia fraction volumique fv de la phase 3)

! La dissymétric trés importante du diagramme Au-Ni ne peut done pas &tre prise en

compte.
% Des calenls équivalents sont développés ponr In symétrie sphérique (Johmson et Vo-
thees, 1957).
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La premitre consiste & minimiser U'énergie totale (chimique et élastique) du systéme cn
respectant les contraintes de conservation de la messe (Larche, 1988).
La scconde approche que nous utilisons ici consiste & utiliser dircctement les conditions
déquilibre thermique, mécanique et chimique.
Pour P'équilibre méeanique, on doit avoir :
V&t =0
ol 5 correspond au tensenr des contraintes pour les deux phases v = o, .
Léquilibre chimique est traduit par 'égalité des potentiels de diffusion :
(T,5%c%) M8(T, 52, c%).

La température T est supposée identique dans tout le systéme,

Avec les hypothises précédentes, les denx équations se simplifient en :

e(1—c")\: 8 g (el — 2
RT In (m) +20(c8 —¢¥) — 2Vn(ow—0g) + YaVm(ed —e3) = 0
RT In (Lzﬁ) O+ )R — ) + Wic¥oa - Pog) + VaV(E—c3) = 0

oit Q est le paramétre de solution régulitre, R 1 constante des gaz parfaits. 5 mesure ln
variation des parambtres de résesnx avec Ia concentration : a(e) = as(1 + nc) et mla
vaiation du module élastiqne effectif en fonction de la concentration : ¥(c) = Ya(l +
me). Le module élastique dépend de Torientation du dépot. Pour les trois orientations
considérdes ici (Cabn, 1962) :

(en = exz)en + ena)fen

cr2)(ens — ern + 3H/4) /(20 + H)
Yin = (e = e12 + H)(en + 2ex2)/(en + 2H/3)
avec: H = ciz+2es —cu

Les contraintes qui s'exercent sur les dews phases s'éerivent :

o = ¥
Les déformations sout mesnrées par Tapport au paramtre du substrat as

(a(e") — aslfas = ~( + 1)

avec & = —(a4 - as)/as
Dans ce modéle, les contraintes et les déformations sont indépendantes de la fraction
volumique des phases et les dews équations d’équilibre conplées sont résolucs par rapport
aux concentrations ¢® et . La régle des phases de Gibbs cst vérifide! et les lignes de
4 Ce qui mest pas vrai dans le cas général d'un systéme cohérent (Johnson et Voorhees
(1987) ct Johnson et Chiang (1988)).

139



domaines (qui séparent les domaines monophasés des domaines biphasés) sont confondues

avee les extrémités conodes. Pour trouver les limites de domaine, il suffit donc de poser

« egouc® = e, ¢ étant la composition de l'alliage.

Chiang et Johnson (1958) étudient un autre systéme quils appellent non contraint. Il
correspond au cas o aucune force extérieure n'agit sur le systéme (le substrat n'intervient
plus car les épaisseurs sont supposées suffisantes). Comme on impose la cohérence entre
les phases, les états élastiques des phases sont liés. e, et eg dépendent de fv et on ne
peut plus découpler les dews équations d’équilibre de I'équation de conservation de masse :
(1= fv) ca + focs = co. Dans ce cas, los extrémités des conodes ct les limites de
domaines ne coincident pas et dépendent de ln composition globele de Ialliage.

Pour le systéume contraint, lorsaue les constantes dlastiques sont identiques (m=0), la
Tacue de miscibilité est définic o by L‘qu'\t
YaVr)(1/2— )
R Lnf(1 = co)/eo]
trique et Lo point eritique (pour lequel la transition de phase au refroi-
dissement est du sccond ordre) se situe a ¢ = 0.5: T, (2 — Y4Vp?)/2R (cette
équation est identique & celle de Cahn, 1961).

Flle est done s

La variation des coustentes élastiques introduit un déplacement de T, et par conséquent une
dissymétric qui n'existeit pas dans Iétat non contraint (modéle des solutions réguliéres).

On peut déterminer par un traitement en perturbation la limite de métastabilité (et
tracer Tn courbe spinodale) qui cst donnée par!

Ts = e(l-c) 22 — 2°VYa(l+meo) — 4VVamaleo +neo)l/R
Cette relation permet de retrouver pour m=0 la température critique et en Ia différenciant,

on obtient une équation du second degré qui permet d'obtenir, pour un m quelconque, 1
coneentration correspondant & la température critique.

B] Application au cas de I'Au-

Les parambtres de résem et les constanies dlastiques sont identiques & cews du cha-
pitre IIT (tablesux 1711, 2, 3). L'état de référence est I'An pur. Le volume par mole de sites
dn résean est V= 1.02 107° m®/mol et Ia variation des parambtres de réseaux cst définie

! Attention, la publication originale contient un certain nombre derreuts...
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par:q = —0.136. Les modules élastique cffectifs sont reportés dans le tableau suivant :

Yo | Yo | Yin
Au | 580 [ 17.71 | 2027
Ni | 17.41 | 37.52 | 40.81
m 1.95 112 Lot

Tableay IV.9 ; Evolution des constantes élastiques effectives en 101 MPa et du
parambire m d

veat leurs évolutions en fonction de la concentration.

On remarque que les modules effectifs des denx matérianx différcnt beaucoup ot leurs
variations ne peavent pas dtre négligées dans les caleuls (m est grand). Les phases rickes
en Au vont coiiter moins d*énergie élastique que les phases riches en Ni. Tour ce qui est
des orientations, le coefficient d'anisotropie de Zener est plus grand que 1 ce qui entraine
Yin > Yi > Yioo. La contribution dlastique pour une orientation 100 sera phus faible
que celles des orientations 110 et 111.

Ta figure V.8 représente la courbe de solution réguliére qui se rapporte & Iétat non
contraint (T. =~ 1083 K) pour Porientation (100) puis celle correspondant & la prise en
compte uniquement des variations des paramtres de résemux (m = 0,7, = 416 K)
enfin celle qui inclue & la fois les varintions des paramétres de réseaux ct des contributions
Qastiques (1. = 42 K).

La prise en compte de chacun des effets a ponr conséquence de dimiuer I température

eritique!

Lorsque m=0, le dingramme est symétrique conformément aux prédictions du paragraphe

TTLA. La variation des constantes élastiques avec la composition déplace la lacune vers le
cbté riche en Au (plus du point de

et diminue encore la
eritique.

Cet exemple nous a permis de montrer, sous des hypothéses certes contraignantes, que
la Tacune de miscibilité du systéme Au-Ni est considérablement modifiée par U'adjonation
de contraintes de cohérence induites par un substrat d’Au. Il est bien évident quelars d'une
croissance épitaxiale, tous les mécanismes de relaxation de Pénergie dlastique (adaptation
du paramétre du substrat, dislocations ou défiuts variés, géométric des phases ..) vont
nons éloigner de cette contruinte idéale. De plus los particularités, spécifiques & la surface,

* Pour Tes orientation 110 t 111, Pefiet de variation de paramétre cst suffisant pour
faire disparaitre complstement la lacune de miscibilité
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des interactions énergétiques (évoquées dans le chapitre IT) n’ont pas été introduites (Liu
ot Wynblatt, 1991 et du Plessis, 1991).
Enfin les considérations cinétiques nécessitent des recuits pour éire siir que I'on a attcint

Pécilibre.

TV Elaboration d’une solution solide métastable contrainte par épitaxie sur un
substrat.

Comme nous 'avons déjh dit duns le chapitre I, "u et le Ni pouvent atre codéposés en.
régulant indépendamment les deux vitesses de consigne. Une surface d’Au(001) est choisie
comme substrat initial (voir la préparation dans le chapitre I). Les vitesses de dépdt sont
progressivement modifides pour exéer une couche d'adaptation entre I'Au pur et Ialliage
final.

La caractérisation RHEED du dépot de In couche d’adaptation n'est pas compléte (voir
prochainement Marty et al., 1992), clle permettra de suivre en continu pendant le dépdt L
relaxation de réscau cn surface : la technique d'analyse d'images nous donnant précisément
Ia distance entre les raies et leurs largenrs

A la température ambiante, il est possible de déposer une couche épaisse de solution solide
(nous nous sommes arrétés & environ 1000 A mais on peut certainement aller au dela)
qui conserve l'orientation (001) du substrat tant que la composition moyenne en Ni reste
$uféricare & 30 %. On quelifiers cette couche de monophasée. Le diagramme RIEED garde
les symétries de la surface fec Au(001) initiale mais le paramétre de réseau change pendant

le dépot. Les expériences de diffraction X de surface en incidence rasante coufirment ce
comportement en montrent que I conche d’adaptation ne correspond pas & un seul pic de
diffrection mais & un fond continu. Le dépdt de solution solide west pas cohérent avec le

substrat et I'étal de contrainte est, probablement complexe.

Au delt d'une composition de 30 % en Ni, le dépdt devient clairement diphasé : deux séries
de raies qui correspondent 4 des compositions riches Ni et riches Au apparsissent. sur le
diagramme RHEED.

Leévolution avec la e monophasé semble intéressante : le chauf
fage & 150 °C de la surface de la solution solide contenant 20 % de Ni conduit 4 des va-
riations d'intensités et & des renflements des raics du disgramme RHEED qui traduisent
des modifications de la surface. Ensuite 4 300 °C, le diagramme RHEED retrouve des
raies plus fines sans modulation d'intensité. A cette température, il est possible de faire
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croitre un alliage contenant 30 % de Ni qui reste monophasé?. Ces phénoménes sont & re-
Tier avee prudence wu du volume & 1a notion de.

spinodale) et nécessiteraient une étude compléte.

Nos résultats sont conformes & ceux de Khan et Francombe (1965) qui ont éaporé
& 400 °C des solutions solides contenant 15 % de Ni sur des substrats NaCl avec une
technique de pulvérisaion. Des mesures de diffaction dlectronique ont. montsé que des
recuits & environ 500 °C donnsient les préc : AusNi

et AulVi.

Tis est remarquable de constater que la mise en ordre ou la précipitation se produisent cn
quelques minutes alors qu'en volume, il faut parfois plusieurs jours de recuit pour parvenir
aux mémes phénoménes.

Avec les couches minces épitanxiées par jots moléculsires, n précipitation des phases riches
i et riches Au est pratiquement “explosive”, lu distribution des phases dans le plan de
Iz surface dépend fortement des mécanismes de formation des précipités (voir Stanley et
Ostrowsky, 1985).

Des expéricnces de mélange jonique de multiconches métalliques par faiscenn d'hélium
ont permis & Tsaur et Méenpés (1951) d'obtenir des solutions solides sursaturées jusqu's
75 % cn Ni. La précipitation de ces échantillons commence & 300 °C ce qui illustre le fait
que la stabilité thermique dépend fortement du mode de préparation utilisé (et des érats
de contrainte).

V Conclusions.

La premitre partie de ce chapitre était consacrée & la détermination de la lacune de
miscibilité du systéme Au-Ni. Le calenl de Péncrgic libre n été effectué de dew facons.
~ Tout d'abord en silisant le schéma dinversion de Connolly et Williams. Les interactions
Guergétiaues sont caloulées dems le cadre de la méthode LMTO ct permettent d'introduire
(du moins en pastie) les relaxations homogénes (de volume et de sous réseau) qui découlent
de la grande différence de taille des éléments. La relaxation de sous-réscau est dautant

‘micux prise en compte que on cloisit des composés de faible symétrie (ayant le plus grand
nombre de degrés de libertés). Nous avons mis en évidence avec le caleul de Pénergie de

désordre que le choix du support éncrgétique (qui nous permet de définir les interactions)

* Cest & partir de cefte surface que l'on pent cnsuite déposer une couche épaisse de
(001) fier la ségrégation de I'Au (voir le chapitre TI).
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cst aussi un paramétre important. Une étude complémentaire concernant ce point semble
nécessaire : on ponrrait par exemple recherclier si wne taille croissante de 'amas maximal
permet de mienx en miews tenir compte des interactions dlastiques & longue portée. Le
schéma. proposé ne permet pas d'introduire los relaxations locales (hétérogines) dans le
‘matérian,

- La deuxitme méthode utilise les interactions énergétiques déduites du chapitre I11. Elles
permettent avec 'aide des relaxations mumériques de caleuler correctement les relaxations
de réseau (méme locales). Par contre, les tendances & Pordre sont complétement imposées
par lajustement des potentiels interatomiques initianx et notamment par les moyennes

effectudes

ur les paramétres des éléuments purs qui nous ont servi & définir les interactions
hétéroatomiques.

Une amélioration des méthodes de calenl consisterait & combiner les dewx approches
que nous avons suivies daus ce chapitre, en utilisant un potentiel interatomique (pour les
espices de méme nalure ot surtont pour les termes croisés) directement transféré & partic
d'ime méthade ab initio (par exemple la méthode LMTO). Cela permet de considérer cor-
rectement toutes les contributions électroniques intervenant dans la cohésion. Ce potenticl
pourrait ensuite étre wtilisé dans les techiques classiques (relaxation mmérique, dynamique
moléeulaire ou méthodes Monte Carlo) afin de traiter précisézuent les effets clastiques.

L'addition des ions entropiques ( imation CVM) et
vibrationnelles (approximation de Dehye) a montré que ces deux approches conduisent &

des lacunes de miscibilité praches de ln Iacune expérimentale. En particulier, elles repro-

duisent bien a dissymétric et la température critique du diagramme.

La seconde partic du chapitre Sest intéressée 4 la modification du diagramne d'éaui-
libre lorsqu'on impose unc cohérence compléte entre le substrat et la solution solide. Dans
le cadre du moddle simple qui a ét¢ utilisé, los paramétres de réseau ainsi qu'un module
élastique cffectif sont supposés varier linéai

et les interact;
chimiques sont traitées dans I'approximation des solutions réguliéres.

Si I'on contraint le systéme 5 tre complitement cohérent avec un substrat A, la lacune

de miscibilité disparedt presque complétement. Leffet d'une contrainte épitaxiale semble
donc jouer un rile important dans ce type de systéme.

Ce caleul correspond 4 un cas limite de la réalité cxpérimentale. Dans le cas général d'nn
dépot élaboré par épitaxic par jets moléculaires, il est difficile de savoir si on a attcint
Téquilibre thermodynamique, de plus Ihypothése de cohérence totale sur le substrat west
généralement obtemue que pour les faibl

épaissenrs (avaut la eréation des dislocations

destinées & compenser le désaccord paramétrique).
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La troisitme et demitre partie a décrit des expéricnces préliminaires diépitaxie de
solutions solides sursaturées et monophasées, de méme orientation quun substrat d'or
(001).

Ces expériences peuvent conduire & Pétude de Ia stabilité thermique des échantillons et
permetire une comparaison entre Iévolution structurale de la surface (mesurée in situ par
RHEED et spectroscopie Auger) ot celle du volume sous-jacent (mesurée par rayon X ou
microscopie électronique).

Le dépot est en état de contrainte plane (bien que l'on it pas nne cohérence complite
avec le substrat) et & Péquilibre, on peut rechercher des phénomenes de décomposition
spinodale en milien anisotrope (Essery et Ball, 1091).

Enfin, I'étude des propriétés magnétiques de ecs couches semble intéressante puisqu'on
peut changer la concentration en Ni de 0 & 30 % dens la solution solide ct rechercher quelle
est la part de lefict de taille dans les propriétés magnétiques.
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CONCLUSTION GENERALE DE LA THESE

Tn des objectifs de ce Lravail était de réaliser, par pitaxic par jets moléculsires, des
interfaces et des multicouches métalligues de “bonne qualité cristalline”, le travail présenté
ici constituc Paboutisscrent des Lous premiers résultats d'un théme de recherche nouvesn

dens le laboratoire.

Dans le premier chapitre, nous avons étudié la croissance du Ni sur les trois
orientations les plus denses de I'du.
Pour y parvenir, nous avons uilisé des suites d'épitaxics qui se sout avérées intéressantes
~ Elles nows ont tont d'abord permis de discuter les conditions ’application des modéles
géométriques simples, de verrouillage ct de lignes invariantes.
~ Ensuite, elles nous ont servi & découvrir toute une sézie dlorientations nouvelles :
Fe(211) f Au(110), Cx(211) // Au(110).

Les reconstructions Au(100) - (1x5) et Au(110) - (1x2) ont pu étre ébudiées in situ.
On & montsé que Pon peut obtenir par évaporation des surfaces de qualité comparable
& ce que T'on obtient lors de cycles d'érosion et de recuits de surfaces monocristallines

Ce travail pourra étre poursuivi ult

ieurement par des analyses dlimages pour estimer le
désordre topologique induit per la croissance (par exemple la. transition ordre désordre de
Torientation (110)).

La surface dense

Au(111) est T plus souvent étudiée car clle peut étre obtenue par grossis-
sement de grains de filus minces sous wltra vide. Nons avons choisi ici une voie inhabituelle
(par croissance sur du Co) qui mous a permis de tester o eritére de la ligne invariante. La

qualité de celle surfice est bien inférieure 4 celle des oricntations (100) et (110).

En ce qui concerne I'étude du dépét de Ni sur ces surfaces d’Au :
— Pour la surface Au(100), la croissance du Ni est pseudomorphe dans les premmiers stades du

dépdt avee une interdiffusion (on wn mélange atomique) qui reste localisée sur les premicrs
plans de Uinterface. Pour des épaisseurs de Ni plus importantcs, la scconde orientation
(110) du Ni appazait.

Pour Ia surface Au(111), le dépét de Ni posséde une orientation (111) non désorientée
‘par rapport au résee intial. L'état de contrainte dans cette conche est rapidement relasé
~ Lépitassie du Ni sur la surface (110) de I'Au est plus complexe : les deux résess sont en
coincidence pour une direction (il pent néanmoins exister des défauts qui n'apparaissent
pas avee le RHEED) mais il existe wn trés fort désordre orientationnel dans les autres

directions. Ce dépt w'a pas encore été complétement caractérisé.
Cette étude nous a aussi permis de réaliser :
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— Des multicouches pseudomorphes : Au/Ni(001) et. Co/Au(001) (Ie Co ayaut une structure
et métastable).
— Des mlticonches Fe(211)/Au(110)!

Une partie du second chapitre a été consacrée au probléme de la ségrégation d'équi-
libre. Si Teffet de tension superficielle prédomine (comme dans le cas du Cu-Ni), I'élément
e plus tensioactif ségrige et les modéles de paires sembleat suffisant pour décrire semi-
quantitativement les profils de concentration (hamiltonien d’Ising). Nous avons cffectué
des simulations Monte Carlo dans lesquelles la variation du potentiel effectif de paires a
64 estimée dans le cadre du modéle de King et Donnelly (1084).
Une décroissance monotone ou oscillante découle du signe de Dénergie dinterchange (et
done de Q).

Licffct de taille peut avoir des conséquences importantes sur la ségrégation coune
Villustre le cas du Ni-Pt ot selon les faces considérées on aboutit & une ségrégation de Ni

ou de Pt pour une méme concentration volumique (ce cas se produit lorsque les tensions

de surface sont voisines). Il semble done qu'il soit nécessaire d'aller au deli des modéles

d'élasticité continue si l'on veut svoir wme information quantitative fiable,

La ségrégn

fon dynamique, étudice dens e seconde partie du chapitre, & été décompo-
sée en denx étapes. La premitre aboutit & Ia création de la quantité de matiére qui va
ségréger : T'Au dans la solution solide 4n-Ni sous contrainte ou I’As an dessnus dela couche
de Fe (phénomene de réactivité interfaciale). La scconde étape correspond 4 la formma-
tion continue pendant le dépdt de cette couche. Les forces motrices dn phénoméne sont
identiques & celles de la ségrégation d'équilibre. La ségrégation est localisée au nivean de
Vinterface ef lincorporation est faible. Les dépéts

Peffectuent & 300 K pour le Ni et 3 I'am-

biante pour PAs. La cinétique de réorgenisation des atomes qui

montent” 4 Ia surface
est trés rapide ct wnc tude précise des mécanismes mis en jen semble particulibrement
intéressante. Dans le cas de I'As, la ségrégation s'accompagne d'une mise en ordre de T
surfice du substrat d'Au.

TUne modélisation Sable du phénoméne d'épitaxic nécessite I'ntilisation d’un potentiel
interatomique réaliste. Nous avons utilisé duus le troisieme chapitre, sussi bien pour les
métaux purs que pour les linisons hétéroatomiques, la fonetionnelle des liaisons fortes dans

Tapproximation dn secand moment qui posséde quatre paramétres ajustables.

T 1l est probable que T'on puisse aussi réaliser aussi les multicouches Cr(211)/Au(110)
ou Fe(211)/Cr(211)
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TUne premiére partie 5 été consacrée & la méthode que nous avens chois

miner les paramétres du systéme Au-N

~ Pour les éléments purs, les données d'entrée sont la distance de premirs voisins, I'énergie
de cohésion et le module de compressibilité. Le paramétre qui fixe la décroissance du terme
attractif de bande cst supposé garder In valenr quil posséde en interactions de premiers
woisins (pour cole, une constente élastique est utilisée comme donnée d'entrée supplémen-
taire). La qualité de ces ajustements o été testée 4 0 K sur les constantes élastiques, les
énergies de formation de lacunes, les tensions cf les relaxations de surface. Parimi ces gran
deurs, les constantes élastiques ¢y et les tensions de surfnce calculécs semblent toujours
trop faibles par rapport & Pexpéricnce. Cela esi & meldre sur le compte de la simplicité
de la. forme du potentiel choisi. Les autres graudenrs testées sont bien reprodutes per le
potentiel

— Pour les interactions hétéroatomiques, les paramatres sont définis par des moyennes des
termes des éléments purs.

La solution sofide Au Ni a é¢ trds étudide expérimentalement et permet de tester effica-
cement le choix de la moycnne. Nous avons étudié la solution solide désordonnée & 0 K &
partir de relaxations numériques. Les potentiels interatomiques choisis décrivent trés bien
Tes mesures expérimentales de propriétés chimigues telles que les énergies de formation des
allinges pour toute I'étenduc de concentration (ainsi que le cas de la dilution infinie) et de
‘propriétés topologiques : écarts par zapport 4 la loi de Végard ou distributions partielles
de distances en premiers voisins.

Nous avons montré que la tendance & Ihétéracaordination du polentiel était due & Ueffet
de frustration topologique imposée par le résean (fort offct de différence de taille).

Ces simulations nous ont. aussi permis de prédire (L

s mesures wont pas cncore été e
foctudes) la discrétisation des volumes des sites |étraédriques ct leurs évolutions avec la
concentration.

Tnfin, la variation des constantes lastiques avee la concentration a pu étre déterminde et
comparée avec succds aux rares mesnres existantcs.

Le e mettant en jeu T icité du potentiel (qui n'a pas

é1é introduite dans Pajustement initial) a pu étre testé par des simulations de dynamique
moléculaire. Pour les éléments purs, les températures de fasion sont trop faibles, sinsi que
Les coefficients de dilatation, Uenthalpie de fusion ef les chalcurs spécifiques du solide et du
liquide. Les valeurs obtenues sont néanmoins réalistes et suggtrent qu'il faudrait augmenter
Ia portée des interactions du potentiel

Une seconde partic & été consacrée & 'étude de quelques propriétés statiques des
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multicouches métalliques.

La tendance an mélange dans les (001) est &
défavorable & 0 K (tout au moins pour unc structure idéale de 25 plans d’Au et de 5 plans
de Ni). Des expériences de dynamique moléeulsire ou de simulation Monte Carlo seraient
nécessaires pour introduire la température dans le calcul et pour comprendre Iinfluence
des contraintes sur la miscibilité des dewx éléments (le chapitre suivant nous permettra de
Préciser ce probleme).

La périodicité du maclage du Ni(110) sur le substrat ’Au(100) pousrait aussi étre étudide,
elle permettrait de comprendre quelle est In stabilisation énergétique induite par le maclage
et quel est o réle du substrat

Lorientation des réscaus (de type cube sur cube) des multicoucies An(111)/Ni(111) 2 été
prédite par nos calculs puis confirmée par les expériences. D'une fagon plus générale, on
peut tracer les courbes de varintion de I'énergic de deux dépéts d'orientation quelconque
en fonction de I désorientation des subsirats (snalogie avec les travaus sur les joints de

graing). Ces

Is penvent étre effeetuds & partir de cellules de simulation sans condition
périodique (gros amas) dans lesquelles on ne considére, pour le caleal de Iénergie, que los
atomes centraux (de coeur) qui ne resscntent, pas les effets de bord.

Enfin, nous avons regardé quelle pouvait étre l'influence dn désordre interfacial sur les

constantes lastiques effectives d'une umlticonche. Nous avons montré que divers types
de relations epitaxiales (conduisent & différents désordres topologiques) peuvent dtre &
Vorigine d'effets d'anomalic lastique. Ces caleuls illustreat 1é fait qu'une caractérisation
structurale pousséc cst primordile dans ce type d'étude.

Le quatri¢me ct dernier chapitre de la thése  été consacrée & la détermination de la
Iacune de miscibilité du systéume Au-Ni. Le caleul de énergie libre a ét¢ effectué de denx
fagons.
~ Tout d’abord en utilisent le schéma d'iuversion de Connolly ct Williams. Les interactions
énergétiques sont calenlées dans le cadre de la méthode LMTO ot permettent d'introduire
(du moins en partie) les relaxations Lomogénes (de volume et de sous réseau) qui découlent
de la grande diffézence de taile des &léments. La relaxation de sous-tésean est d'mutant
mien prise en compte que U'on choisit des composés de faible symétric (ayant le plus grand
nombre de degrés de libertés). Nous avons mis en évidence avee le caleul de Dénergic de
désordre que le choix du support éner

ique (qui nous permet de définir les interactions)
est aussi un paramétre fmporiant. Une énde complémentaire concernant ce point semble
nécessaire : on pourrait par exemple rechercher si une taille croissante de lamas maximal

permet de mieux en miews tenir compte des interactions dlastiques & longue portée. Lo
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schéma proposé ne permet pes d'iutroduire les relaxations locales (hétérogéncs) dans le
malérion,

- La deuxiéme méthode utilise les interactions éncrgétiques déduites du chapitre IV. Elles
‘permettent avee zide des relaxations numériques de calenler correctement les relaxations
de résean (méme locales). Par contre, les tendances A Tordre sont complétement imposées
par Pajustement des polentiels iteratomiques initiaux et notamment par les moyennes
effectnées sur les parametres des éléments purs qui nous ont servi  définir les interactions
hétéroatomiques.

Une amdlioration des méthodes de caloul consisterait & combiner les deux appraches
que nous avons suivies dans ce chapitre, en wiilisant un potentiel interatomique (pour los
espéces de méme nature et surtout pour les termes croisés) directement fransféré  partic
@une méthode ab initio (par exemple la méthode LMTO). Cela permet de considérer cor-
rectement toutes les contributions dlectrouiques intervenant dans la cohésion. Ce potentiel
pourrait ensuite étre lilisé duns les techiques classiques (relaxation mumérique, dynamique
‘moléeulaire ou méthodes Monte Carlo) afin de traiter précisément les effets élastiques.

L'addition des ions entropiques configurati ( CVM) et

vibrationnelles (approximation de Dehye) 2 montré que ces deux approches conduisent &

des lacunes de miscibilité proches de Ia Iacune expérimentale. En particulier, elles repro-

duisent bien la

ymétrie cf In température critique du dingrazue.

T seconde partie du chapitre Sest intéressée & ln modification du diagramme d’équi-
libre lorsqu'on impose wne cobiérence complate entre le substrat ct la solution solide. Dans
le cadre du modéle simple qui a été utilisé, les paramétres de résean ainsi qu'un module
Qlastique effectif sont supposés varier linéairement avee la composition e les interactions
chimiques sont traitées dans l'approximation des solutions réguliéres.

SiTon contraint le

stéme & étre complitement eolirent avee un susbtrat d'Au, la lacune
de miscibilité disparait presque complétement. Lieffet d'me contrainte épitaxiale semble
done jouer un rdle important dans ce type de systéme.

Ce calcul correspond & un cas limite de ce qui peut étre obscrvé expérimentalement. Dans
le cas général d'un dépot élaboré par é

rxie par jets moléeulaires, il est difficile de savoir
i on & atteint Péquilibre thermodynamique, de plus I'hypothése de cohérence totale sur le
substrat n'est généralement obtenue que pour les faibles épaisseurs (avant la création des
dislocations destinées & compenser le désaccord paramétrique).

La troisiéme et dernitre partie a décrit des expériences prélimina

s dépitancic de
solutions solides sursaturées et monophasées, de méme orientation gwun substrat dor

(001).



Ces expériences peuvent conduire & Pétnde de la stabilité thermique dos éehantillons et
permettre une comparzison entre Iévolution structurale de Ia surface (mesurée in situ par
RHEED et spectroscopic Auger) et celle du volume sous-jacent (mesurée par rayon X ou
microscopie dlectronique).

Le dépot est eu état de contrainte plane (bien que Ton wait pas une cohérence complite
avec le substrat) et & Méquilibre, on pourrait rechercher des phénombnes de décomposition
spinodale eu miliew anisotrope.

Enfin, Pétude des propriétés magnétiques de ces couches semble intéressante puisqu'on
peut changer la concentration en Ni de 0 4 30 5% daus Ia solution solide et rechercher quelle
est Tn part de Ieffet de taille dans les propriétés magnétiques

153



ANNEXE 1

Profilométrie Auger de multicouches métalliques.

ANNEXE 2:

Discrétisation de I'équation dadvection diffusion.

A

XE 3 :
Méthode d’analyse factoriclle.

ANNEXE 4 :

Relaxation numérique el dynamique moléculaize.

Détermination des constantes élastiques.
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PROFILO){ETR}E AUGER DE MULTICOUCHES METALIQUES
I Introduction

L'analyse de specirométrie Auger est souvent préeédée d'une érosion ionique qui per-

met d'étudier des échantillons qui ont été exposés & l'atmosphere. Cela peut servir, par

exemple, & identifier les espices qui ség;
catalyseurs

¢gent lors d'une fracture, & analyser la surface des

Les processus mis en jeu dens Iérosion jonique sont nombreu et ne seront pes détaillés
ici (voir les revues de Driggs et Seah, 1955 et Walls, 1088). Les ions incidents communi-
quent progressivement leur énergie cinétique au cours d'une suite de collisions primaires
avec la cible ce qui peut donner lieu & I'éjection des atomes de la cible ou de Iion lui

méme. L'atome déplacé au cours dune collision primaire peut aussi entrainer des col-

Iisions appelées secon:

ires (voir Ia figure

ii-dessous). Qompte tenu de nos énergies de
travail, inférienres & 1.5 keV, il n'y a1

pas une implantation importante des ions dans la
surface et le ralentissement, des atomes sera élastique et d'origine aucléaire (Lindhard et

al, 1963).

Ion incicent

Particule _séuodiffusée

Surfce

Cascade secondaire

primaire




La profilométric Auger couple lacquisition du signal Auger avec Dutilisation d’un
faisceau d'ions pour abraser la surface. Elle est souvent ufi

e pour étudier les profils
de composition de structures multicouches. Nous allons sontrer quels sont los ingrédients
néoessaires & interprélation des signaux Auger. Nous nous cantonnerons toujours aux

faibles périodes qui constituent la limite de résolution en profondeur de la méthode.

Deux systémes trés différents seront étudi
Ies multicouches Fe/Ti, ol la. résolation en profondeur diminue leatement avec I'épais-
seur érodée. Nous montrerons qu'une méthode de déconvolution permet d'accéder & une
estimation semi-quantitative des concentrations.
- les multicouches Ni/C ot:, au contraire, le signal s'amortit trés vite en fonction de I'épais-
seur érodée. Nous proposerons wn modile simple pour tenir comple de cetie perte de
sésolution rapide.
Les expériences permettront de dégager nne méthodologie pour éviter les artefacts
et les erreurs d'interprétation. Nous finirons en discutant le cas du sytéme Au/Niod des

expériences

récentes ont étudié Ia profilométric d'slliages désordonnés.
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1. Introduetion

The depth profiling technique is now generally
used with AES and XPS analysis. It has become
an established method for controlling the quality

il disiibution
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Frents cam sty alfet the estimaton of the
composition profiles (especially at interfaces where
there are strong concentration gradients (1.

Tt is quite difficult (see. for example. re. [2]) o
take into account simultancously the different fac
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propriate (analytical or numerical) treatment of
he messured data. It requires calibrating € a5 a
function of signal 7 znd I as a function of by
inuoducing the concept of depih esolution (wls)\
the contribution of instrumental factors
arries oot s Ie
certain cases. dynamic cffeets such as preferantial
spunering. surface diffusion or equilibrium segre-
sation have to be considerad.

Tn this paper. the discussion is restricted to the
interpretation of the as.measured Auger signal
because. for the experimener. it is
information (but sometimes misleading). To
lustrate this point. 2 few crater-depth profiles of
Fe-Ti mulilaver samples produced in our labora-
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tories were deconvolved. This process pravided
information on the refative position of the differ-

the various components that must be included in

the calculus. This is followed by a description of
the numerical method used and. finally, an exam-
ple of 2 deconvolution procedure.

2. The Fe-Ti system and the parameters to be
considered

The effects of the measuring process are gener-
ally not given enough attention: large distortions
in detailed depth profiles can arise from two main

sources, one exirinsic (instrumental) and the other
intrinsic (inherent in the material and in the physi-
cal method of investigation). Owing to the fact

choose a system for which (i) instrumental factors
are well controlled and (i) physical properties
(used in AES analysis) are not t0o different, so
that matrix cffects can be avoided. This chapter
shows that the Fe-Ti system is very appropriate
with respect fo (i) and (i) (2 detailed analysis will
be used to isolate three main factors which explain
the differences between the real and the obscrved
profiles).

(i) Depth scale calibration may be cerried out
using a large cnough multlayer period by measur-
ing the time used to cross one layer (the depth of
which has been determined by X-ray or RBS
measurement). The sputtering rate depends on &

wide variety of parameters (kept as stable and
reproducible 25 possible), including the nature of
the clements 10 be pulled out. the Susface char-
clesisics, perticular geometry and flamness, the
sputtering conditions such as e natur, encrey
220 dose o incidemt fons. Because these parame-
ters aze not ahways well controlled, the values
found in the literature for iron and titanium with
Xe ions at 10 keV are rather scatiered but the
general tendency is to predict an Fe sputtering
yield twice s big as Ti. For the present swdy, the
observed values are nearly the same.

uger dep o

anelo of spstered Fo-Ti

The ion beam focalization and the geometry of
the cxperiments can be set to give an idcalized
erater profile assuming a trapezoidal cross scction
(sce fig. 1 and note the scele). In such a case, the
analysed spot is small compared with the size of
the bottom layer. The exact position o the spot is
fundamental (fig. 2): if it is slightly off-centre it
will lead to damping (which may be not symmetri-
cal) and deviation from the horizontal of the mean
Tine of the sigaal. Bath could he ateributed 1o the
projection cffect on the surface of the analysis
spot (of diameter d,) during erosion and 10 the
loss of instrumental depth resolution Az Az
24./AD where AD is the diameter of the top
Sample luyer minus the diameter of the botiom of
the crater. This damping is sometimes assig

cliingted by sing appropratc expemental set
tings us explained below.

in the Auger ansiyser). The Fe
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>

Srurteame e am)
Fig. 2. Importance of the pasiion of the analysed spot. 1 i is
ot precisel centred at the bottom of he crater (uppee part of

s s (10 3ot i w3 hts et
and an energy of 15 keV),

‘The right position of the analysed spot st with
clectronic deflectors (and with the help of 4 see-
ondary clectron image), is then verified by the lack
of this damping effect (deflectors must be used
with care so as not to distort and diminish the
signal 00 much). Therefore the multilayer struc-
ture may be useful in accurately determining the
intersection point of the three lines defined by the
electron beam, the fon gun and the detector, par-
ticularly before studying samples which are not
sufficiently contrasted.

As cam be shown by HREM [7], the initial
surface roughness of the glass subsirate is
smoothed off by the numerous alternating deposi-
tions. Also, initial roughness imperfection does
not increase Az as a function of depth, contrary to
some works (2] which assume that the initial
roughness amplifics redeposition, resputtering or
shadowing effects. The thicker samples can e
removed from the substrate and. on the honded
side. the roughness effect is combined with sam-
ple-substrate interactions, then the free surface
must preferentially be chosen to apply 2 decon-
volution procedure.

(i) The contribution (o the Auger signal of an

clement ¢ of the analysed surluce is pproximated
as follows:

»

[TR2) €(2) expl

o

where T is the intensity of an elemental bulk
standard: A, is the inclastic mean free path (IMFP)
of the Auger electron and characterizes the sam-
pling depth; R, is the backscattering factor con-
Luining both primery and backscatiered electron
combetions (K, I where [ and J are

Auger electron yields excited by primary and
e et respectively).

In the case where an atom is cmbedded in &
matrix of two types of clements, there is a matrix
effect due both to the escape depth and 1o the
backscattering on the surroundings. The IMEP is
the most important factor in quantifying the Auger
signal. But with the strong composition gradicnts
in the multlayers. the variation in electronic exci-
tation density resulting from the backscattering
effect may be large between elements of very
different atomic numbers. Tt is thus important to
verify that this effect, which s difficult to correct,
can be ignored

Considering the escape depth, both Penn's
analysis [3] and Seah and Dench’s compilation [4]
give rlatvly desil reutn (o Fen's ol
Tid18 V), A =85 A; Fe(T03 cV),

e calealation for the backscatering fac h:mr was
performed by Ichimura et al. (3] by applying a
Monte Carlo technique. The values of the correc-
tion factor for Auger electrons with an ionization
energy £, (with primary electon energy £, = 1.5
T e S A e (T
eV) and Fe(E, = 703 cV) 1.42 and 1.36, respec-
tively m\e relative difference is only about 45%).

3. Formalism and numerical method
3.1, General remarks

1tis assumed that the effects responsible for the
distortions of the measured depth profiles cam he
integrated into a single response function r(q)
(for example, a peaked function that must fall
quickly 10 zero on both sides of its maximum,
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wpically in a distance range less than the thick-
ness of 2 bilayer).

1f s(g) is the real signal (1(2) for x xample) o
be cxiracted from 2 measured signal m(g). the
canvolmion of he o fomesons (g and o(4)

m(g)=(r=s)(q)=(s*r)q)
- [ re) stg-m)ar
In the discrete case of the application, s(7) may

be represented by its sampled values s, at equal
intervals an

A i the finite extent of the response function.
Fig. 3 illustrates eq. (2). For 2 technical reason
the N values of r, are stored in wrap-around
oxder. This means that the first half of the array r,
contains the response function at positive tim
while the second half contains the response func-
tion at negative times, counting down from the
bighes ciment of (o 2 mors siual explene.
tion, see fig. 3 and the bottom of fig,
Deconvolution is the process of ehmmmmg
from (m;) the influence of a known response
function (r): it is implicitly assamed that this
Iunction does not change between twa points s,
and s, (17 ). As explained above, it is supposed

Fig. 3. Example of the convolution (or deconvolution) of two

inuous measured
sampled fomction. Note that (7) i stored in wrap-around order
(s tet o defintion).

s of spisterd Fe-Ti

10 be the case in the Fe Ti system because the
IMFP, mixing and backscattering cffects are nearly
the same for each

The resolution methods of <q. (2) are varied.
This equation leads to simultancous linear equa-
tions in the “time™ (or composition domain) but
this direct method wastes computer time and leads
to solution instabilitics. The Fast Fourier Trans-
form (FFT) renders the problem almost trivial
the twansform of the known convolution is simply
divided by the transform of the response to get the

one frequency, reconstruction is impossible (divi-
sion by zero). This process is gencrally quite sensi-
tive to noise in the input data and an additional
process of aptimal filtering must be used (ihis
‘point will be discussed later)

to we an iteration
procedure described by Van Cittert [9] based on
the recursion formula (writien for the continous
case and a normalized response function):

() D)+ (r =)0}
(7)r(e=7)dr, )

where s =(r » s)(t) and s is the ith ap-
proximation of the signal to be extractet

The convergence cannot be treated in a general
imuanee [0}, Novetieles, with the preent choie
of functions (detailed hereafter) and in
Sence of neise comvergence 1 achieved quite
sapidly. For a finite iteration number n, the
method is equivalent (0 the use of a filier and the
best value of n may be detcrmined by studying
the convergence.

Two main difficulties must still be overcome
Fisst, the presence of noise does not enable a large
mumber of iterations to be oblained (an interesting
swdy is developed in ref. [11]). Without any datz
manipulation.  noise amplification phenomenon
favours some frequenci
volution. This problem can be considersbly allevi-
ated by smoothing the data (for instance with an
FFT procedure). Secondly, the boundary effects
must be climinated, either by considering an in-
teger number of periods, or by padding the data
with a number of 2er0s on one end.
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‘These two points may he estimated by evaluat-

ing the quantities:

2= T (-

)

where the interval [Ni, Ns] is long cnough to
contain all information (at least ome period)
without taking into account the boundary effects;
D=x

[ma=(r =520’ (&)

where m, =(r = 5); is known and (r = ™),
calculated with (2).

With such quantitics, the convergence of the
process may be checked; this constitutes the great
advantage of the Van Cittert method. The itera-
tion numbers of the deconvolutions presented in
cction 4 were chosen in order to minimize the
two previous parameters which decrease as a func-
EE i DT
comes too large. These numbers depend largely on
the choice of the response function.

3.2 The response function

The IMPF is generally included in (1) with the
normalized function:
r{t=r)=exp[ = (1= 7)/A ]/
Such an expression is suitable in (3) and the clfect
of the mean escape depth will be shown in section
3 with a sampled function

The etching-induced effect is conventionally
defined by a single parameter o. the stan
deviasion. This choice is bascd om experiments (it
has been observed that sputtering of a step con-
centration profile nearly defines a measured error
function) and is motivated by the simplifications
{hat it involves: a conventional depth resolution is
defined by 20 (the difference in the depth
coordinate between 84% and 16 of the intensity
value at @ sharp interface). If n different Gaussian
contributions to depth resolution are supposed to
be independent, the total depth resolution 4z can
be written exactly:

(®)

This point of view is uselul (o seperate constant
or depth-dependent contributions. But in the pre-
sent problem. it is questionable whether such &
function really suits the atomic mixing.

Indeed. the recoil mixing results in the genera-
tion and slowing down of recoils created either by
el e e e o o
development of the cascade. A symmetric function
et . G one, someadins (with the
encrey range in the present stady) all the interpre-
tations of ballistic relocation function [12]. Thus.
the influence of the response function asymmetry
must be studied in order to accurately analyse the
profies (in particular the slopes of the interfaces).
To illustrate the importance of this point, an ana-
lytic function may be created: fig. 4 shows a
onse function with a g-curve (centred on zero:

) which consists of two Gaussian portions
it different sandard deviasons

x20: g(x) =aG, (x),

o exp| = (x—m)/20?

(m=0). (1)

Vame
<00 g(x) =bG,,(x),

The constants a and 5 are determined by writing
he contmity of £0x) 41 5 = 0 and the normalizn

°

CONCENTRATION

00
30 60 90 120
DEPTH (A)
twic (A =60 &) saih
& glonction 0 0 -3 A 06 A (8)
71258 104 (e s y\\mcd the curves are

Smmeris to the swaight fine «~60 A) At the hottom. the
Toncion comespondin 1 a) 5 drawn s raparound o
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tion: [ Zg(x) dx = 1 which leads to taking: b=
2/(y+1) and a =1b with Y = 0,/0,.

Fig. 4 llustrates the strong asymmetry effect on
the slopes and positions of interfaces. The middl
of the stairs is shifted (0 the right-side if o, > o,
(this change is quitc similar to the IMFP effect

artificialy creates a diffusion profile which can
lead to misinterpretation, given the small thick-
ness studicd.

Up 0 now, it has been supposed that the centre
value m of eq. (7) is equal to zero. but it cannot be
justified with the present hypothesis (energy range

his mean parameter is
correlated with the ion range R in solids which
can e easily calculated with three different tech-
niques (they generally assume an infinite
amorphous target which is not the initial state of
the sample used in the present study, but channel-
ing and anisotropies will he ignored depending on
the radiation effect and the micro-crystallinity in
the analysed spoy). The first technique uses th
linearized Boltzmann equation [14,15], while the
second is a Monte Carlo technique (TRIM caleu-
Tation [16]). Both of these techniques use the Bi-
ersack—7iegler universal potential. The third tech-
nique simply consists in choosing 2 conventional
potential [23] and in caloulating R 25 2 function
of Lindhard's reduced energy

saeo( By )/ 2,220+ )]

where E, is the primary energy in ¢V,

= 08853a,/(2}7+ 22
=520171x10™"" m, M and Z are the mole
Ui and atormic masses (1 and 2 refer espoctvely
10 the fon and 1o the target). Then a normalized
range is defined by

el
b S+ 5.0e)”

where 5, and S, arc the nuclear and clectronic
stopping power (depending on the interaction
poteatials).

ol(e)

st depte rofile anclysis of sputered Fe- 1

Finally, the range is estimated 1o be

R=3612p(c

where ¥ is the density (atoms/m’ ). The range R,,
projected on the surface normal is computed with
the cmpirical equation [17):

Ro= R/(0.58 +0.975).

M/, | Fe: R, =084R)
ar with the theoretical model of Schiort [19], This
model predicts for low dimensionless tnergy ¢

Ry (ug/ent)

1y g
B by

() M

where C(x) is a function which tends asymptoti-
<ally t0 0.0925™'3(1 + 0.9p) for small .

Table 1 shows the numerical :\vphcauon of
these three methods for the Fe and Ti elements
(maear anc slioric energy losss ot stopping
powers are taken into account and assumed inde-
penden). The projected range of Xe in Ti (with a
mormal incidence) i slightly larger than that of Xe
in Fe. The saihe types of caleulation confirm the
fact that Xe must be used instead of AT if the
projected range effect is to be minimized (with Ar
ons and for TRIM calculations R\ (Ti) =34 A
and R ,(Fe) =20 A)

Comvequently, the influence of the m parame-
ter may be quantitatively estimated. The cxample
of fig. 4 only involves an m-translation, but if a
multicomponent analysis is to be conducted (sce
section 4), with very different m,, the relative
positions of the elements are changed (as will be

bl |
Thres ety o compue e proected on rang (@

e ) spicainof bl asion le
0 TRIM o 1 £ 5 o st ot
tudinal sagghng is netd i racke (i) Molir potemtal
24
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shown later, this remark is quite significant in
reaching conclusions on the position of impurities
in a maldtayer),

In conclusion. the stady shows the conse-
quences of the asymmetry and mean purameters
which are never (1o the authors’ knowledse) in-
cluded in o direct numerical deconvolution proce-
dure of multilayer depth profiles. With the experi-
mental data available, it is not possible to ignore
tecoil implantation which produccs a shift and
n initial profile and caseade
mixing which produces mainly broadening. If we
had sufficient knowledge of the values of the
response function, a fourth-moment. analysis of
the disuibution would statistically define the
skewness and the kurtosis (which must be added
to the mean and standard deviation parameters).
The skewness characterizes the degree of asymme-
try around the mean and the kurtosis measures the
relative peakedness or flatness of the distribution
relative 10 a normal one. All these quantitics arc
physically meaningful but cxperimental knowl-
edge of the collisional (and diffusional) mixing
effect is not sufficient to take them into account
quentitatively. Nevertheless. by using Monic Carlo
calculations (TRIM techiques (1)), interesting

 uger dept profle anaivss of sputered Fe-Ti e

information can be abtained on net displacement

ms and on deposited encrgy distributions
(fig. 5) and therefore on the response function as
defined later. This method is applicable to 2 wide
range of incident energies, approximatively 0.1
keV 10 several MeV. depending on the mass in-
volved. The lower limit, which is due to the inclu-
sion of binary collisions cnly, is just under the
energy we use in the present study. This approach
will be developed in sectian 4.

4. Experimental method, results and discussion
4.1, Experimental method

The Auger instrumentation used in the present
experiment consists of a single-pass cylindrical
‘mirror analyser (CMA) with & resolution of 4 £/F
3% at 2 keV. A coaxial electron gun produces
a2 KV potential with a 107 A sample current and.
with an angle of incidence of 45° from the surface

normal
The analysis spot has a diameter of 30 um and

derivative spectra N'(£) are recorded by apply-
ng a modulation voltage of 4 V 10 the outer

eylinder of the CMA.

aeph profing s obuaiec by Xe ion

COLLISION EVENTS

(NUMBER/ 1ON) /A

10 30 50 70
TARGET DEPTH (A

Fiz, 5. TRIM caleulations (6] for Fe and T fims. All the
=15 KoV and inci-
e folowed 2nd the

0 % o

et is shown. N
discussed

displacsmen energy (T 19 V. ; i
(T& 3oV, Fe: 3 oV) ana sucue enecgy (T 12 eV, Fe

V acccleration with an
e of 5+ tros th st poral A do
ble x/y beam deflection capabilicy makes it possi-
ble to match analysed and sputtered arcas exactly
(by optimizing the secondary emission monitorcd
by the CMA). The ion beam is focused to obtain a
Targe, Nat-hottomed sputtering crater. This is nec-
essary to obtain an optimum depth rosolution and

profiles by maintaining the pressurc between 10
and 107" Torr in the system (radiation-cnhanced
diffusion will be ignored in this paper). The peak-
to-peak heights of the characteristic element en-

ergics are successively measured in independent
windows for the LMy, M, AR217 eV), KLL
C@72 eV), LMy M,s Ti419 &V), KLL O(303
V) and L;M, M, sFe(703 eV) transitions and are
plotted against the sputtering time. In order 10 be
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direly ussble in & numericl reatment. the ex-

and divided into

el perts taking care not 1o los 100 much

infarmation (the curves before and after this oper-
n must be nearly superposable

The analysed samples arc grown by

sputtering by alternately depositin

triode DC-
Fe and Ti
ound to
ocess) glass sub-
strate from Fe (99.995%) and Ti (99.95%) targets.
“This sltemate depositian is carried out by feedin
sicher the Fe or Ti target (shielded from one
another) and by keeping the deposition rates con-
sanl A tuming glass substrate and the sample-
to-target distance (close to 60 mm) ensure good
planar homogeneity of th thicknsses. The basc
chamber is in the range of 1077

Tort and the working argom proeure 1 60.¢ 10 *
Torr, A few hours of pre-sputtering heating with a
diffuse plasma is provided before deposition.

Samples were prepared in which the two ele-
‘ments where of identical period thickness (15, 45,
60, 80. and 100 A). The total thickness i sufficient
(=4 pm) to obtain frec samples which sponta-
neously come off the glass. Depending on the Fe
and Ti bulk densities, this leads to an average
composition: FegTiy,. Only two characteristic
thicknesses, 60 and 100 A, are presented in this
paper.

4.2, Results and discussion

Figs. 6 and 7 show some characteristic mea-
sured peak-to-peak heights for samples of equal
thickness (60 and 100 A). The contributions of the
major clements Fe and Ti are subject to very lttle
damping and the signal may be recorded during
abont twenty oscillations withont decreasing foo
much (= 25%). Thus, the curves shown are as-
sumed 10 be 4 good image of the structure of the
multilayers and the variation of the depth resolu-
ton may be ignoed

r. C. and O impurity composiions at e
S PR A
e caleulus dirty applea to.the difterentia

1%. The maximum C level is between 6% and 10%.

 Auser dapis pryie analsis of sptered Fe-Ti

PEAK-TO PEAK HEIGHT (au)

SPUTTERING Time (in]
Fis. € M et profle o 0 60-60 4 Fe T sl
Dealk-10-peak heghis versus sputtering Gme. Note the Ar gl
Fepetmencl condition o g ,7 The mbtte .o the ight

but this large value will be discussed later (Fe and
Ti Auger sensitivities are equal 10 0.23 and 044
respetively

h proper instrument settings, it is possible
o observe (3. 6 oxclaons of the Ar signal
which prove that Ar is trapped in the Fe and not
in the Ti layers. It was first suggested that Ar was
trapped in the amorphous layer [20). Maybe the
nanocrystallisity state of Fe or Ti plays a role in
that Ar is more or less trapped. However, it must
be admitted that a preferential affinity exists be-
tween Ar and Fe, since in our samples hoth Fe
and Ti are in the same textured state: the prain
size was determined by X-ray scattering o be

= Fe-Ti 100-100A

H / UV,

N \ SN

g N

£f |
sl

VAN SN

H .,\\\.ﬂ(/ S,

LA
s TSPUTTERING TIME IR 2=
i . Mesnard et prfle o 100 100 A Fe T sl

peakoto-peak iights versus sputtes (experimental con-
tonsof . 5 Toe subsrte s on he 1t s
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lower than the period (ceven for thicknesses as
A)

position of O atoms (fig. 6) in
inates from the following two

factors:
@) the solubility of O in hep Ti is very high
(existence of a solid solution with a wide composi-
ion sange Lrom 0 10 3%, O the other hund. he
salubility of oxygen in Fe is always very low
(<01 at%) even though considerable dsencpan:
cies exist between the results obtained by many
investigators.

(ii) the O affinity for Ti is well known (and used
in vacuum insuumentation). The exothermic en-
ergies of formation of the various Ti oxides [22]
arc well above those of the iron oxides and denote

3 song coleive tendeney (ox sraple, i el
[21D: A , AGET, , AGEm,
Gy _’\G‘,‘(R“_— o el ot o0 0

Uniil now, it has been considered that the O
and Ar atoms do not undergo any displacement in
the matrix because of the ion beam. This is justi-
fied by the fact that Ar is 2 large atom (compared
with O and ©), not easily mechanically moved. On
the other hand, the chemical stability of titanium
oxides explains why oxygen. which is small in size,
is not displaced too,

Carbon atoms. however do not belong to the
two previeus cases. The study of the Auger line
stagesprows, concusivaly ot TiC is formed.
This result is confirmed by the high chemical
afinity of C for T, Transition mtals ¢0 not form
stoichiometrie compounds with carbon but rather

. 20 XY e the foz i of
1 300 K are respectively — 19 and
7 ol These vales are considerably
below those of oxide formation and it can be
assumed that TiC may be dissociated in such a
way that the C atoms can be trailed along by the
incident ions. Simulation of the displacement
small atom such =5 boron in a Si target with At
incident fons has confirmed [24] that the knock-in
effect skews the impurity layer toward the interior
of the target, Experimental evidence is provided
by comparing the frec and the banded sides: the

Cola

position of the C peak, which corresponds 1o the
decrease in the Ti signal (figs. 6 and 7). should
correspond in the second case to the increasing

first position, thus proviag that the C profile is
moved by the ion beam in relation to the titanivm.

The peakedness of this distribution could be
the result of the iwo simultancous processes: the
atomic mixing and the removal of surface lavers
by ion sputtering. These two combined cffects

number of
Jocated rom a ayer (, ) 1. lyer (x
Poor knowledge of 1 funcion, preciudes
quantitative interpretation. It should be noted that
it was possible to eliminate carbon by using elec-
tron guns in a UHV (10~ Torr) evaporation
chamber, which suggests that the sputtering prc-
paration is responsible for this contamination.

With regard o the interpretation of the main
constituent signals, the experimental results pre-
sented in figs. 6 and 7 are affected by several
perturbing factors: collisional mixing (a
be described by TRIM calculations),
escape length ( A with an cxponential de-
erease) and interface roughness, This
bution mainly results from three factors: (i) the
nancerystallinity imposed by the production pro-
cess, (i) the microroughness due 10 the ion beam
(which should be decressed by the use of sample
rotation). (iii) the flatness of the substrate due
both to the initial characteristics of the substratc
and to the sticking conditions (the residual stress
tends to bend the sample). When statistics are
good enough (with a large number of wna
“configurations”), the roughness contrihution is
conventionally fitted to Gaussian curves, This is
generally the case for (i) and (i) The HREM
rvation [7] of the sample in the present study
shows that the standard deviation of (i) is cqual to
§ A with  perpendicular wavelength around 80 A
(it means that this type of roughness is averaged
by the measured spor).

Point (iii) depends largely on the experimental
Procedure and must be carefully introduced. For
the sake of simplicity, factors (i) and (i, which
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it & Decnluion o Ti rofls when onghnss (5 colisions misin () 2nd IMGF () el

s @ 7 (b} (o) |
H 0 1

e d | \
: Py
i/ | &N
ol g _ |
20 7" e oeera (6 5

© laken into sccount

100 A Toe sarne s o the

are difficult to measure but estimated 10 be small,
are ignored.

To check the influence of the scparate contribu-
tions of roughness, collisional and IMFP effects,
deconvolutions were performed taking into
account just one effect at a time. This comparison
is shown in fig & for a 100 A clementary period
Uik sample. The rowgnes ffe (0 -
duces mainly o weak fncease i the mrtuce
slopes. The quite similar collisional (b) and IMPF
(€ et cend o o he el dotod eurve and
10 extend the bottom of the Ti signal. This curve
compares the collisional mixing of the multilayer
with the mean escape depth influence and proves
that, with the experimental settings in the present

v, these effects lead to nearly the same modifi-
cations of the Fe-Ti profile. Such observations
explain why profile oscillations 2rc recorded for

PEAK-TO-PEAK HEIGHT [0.0)

100
TITANIUM  DEPTH (4]
i - The sl of B, e sy il i
e ceatons. Th il prole s ploted (-

e period of each

Ce-pe
"

very small multilayer periods, for example 45 A
for 1.5 keV and 15 A for 0.7 keV (na attempt was
made to reach the inferior limit).

As the mnv(\\\nmn nmduc\ is associative for
the preceding function: ects can be taken
ot m(mW\\'n]\' “(fs % The resulting

ark fully representative of what is
Shained wh other thicknesses. The slight initial

of he alermating layers: the Ti an Pe iterface 5
sharper than that of Fe on Ti. Some explnstions
i Sormulaed 1 e ot e e
reria of of mising effoct during deposition (71
(these points vl not be discussed in this puper)
To prove such asymmetry. the best experiment is
to invert the direction of the analysis: the profile
should then be reversed. Unfortunately, the re-
moved side of the sample is generally not good
enough for an accurate analysis: the roughness of
the glass substrate is not damped at all and
silicide fragments are extracted from the substrate
and form tough islands which are not casily

Table 2
Semi-quanttstve interprezaion of the as-measured samples
Concerrration & EER 10071004

Max T w Gl

Min Ti I 7

Max Fe ® o

Min Fe a2 s

The sersitvies are sssumed t0 be: Fe: 0., Tis 04, C: 020,
05.0: 05,
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sputtered by the ion bezm. Conscquently. Lhe dis
play of s asometry shows the chemical
and physical heterogencities of the surface and
does not allows the optimal position of the analysed
5pot to e determined. However. the general shape
was controlled by decreasing the ion energy (£,
1.0 keV) for the sample thickness of fig. 9 and by
ahserving the profiles of a FeyTi, sample (100 A
Fe/300 A Ti) after thermal annealing for 60 h at
650 K. These two cxperiments fully confirm this
type of shape with an asymmetry which is even
more pronounced. The diffusion process seems 10
use the preferred way of diffusion resulting from
the different slapes of the initial interfaces,
Semi-quantitative interpretation of two de-
rivative signals is summarized in ble 2. The
peak-to-peak heights in the derivative Auger spec-
trum represent integral data because they contain
contributions from seversl atomic layers.
over, these measurements are sensitive Lo all the
pebasions discieed e In parsoul, (5. 9
sy st e el i, i of
the Ti wm\ s desreased by the analy
transformation wil not be de-
vloped in this paper,

5. Conclusions.

Several important points are revealed in the
Fe i system
() For the main constituencs, by including the
TMFP, the roughness and the mixing depth effect,
it was possible to deconvolve the as-measured
sl i ondes o bt the anlucts of the
experimental method. The corrected signal cloarly
showed a growth asymmetry arising from the pro-
duction process.
(i) The impurities of the muterial were swdied,
100, The oxygen position in the titanium layers is
explained by thermodynamical arguments.
argon modulution concentrated in the iron layers
seems to be more difficult o justify. Finaly, the C
nal position an the depth profile is misleadi
because this element is truiled imo dhe Ti by the
Xe ion beam.

In his system. the AES profiling fechnique
makes it possible 1o oblun fisi-rate information

g

very small total multi layer thicknesses. The
problems of experimental curve interpretation
using a deconvolution program based on the itcra-
tive method of Van Cittert [9] were ulso poitted
out. The surfuce lopographical evolution and the
redeposition, which can affect the accuracy of the
depth profiles, were neglected but the gencral
trends (in particular mterdiffusion) are well shown.

Tn 4 more general way, the present approgch
must be adapted to detect and (o introduce the

relevnt parameters for properly describin
ilayer syster example, in the case af heavy
and light elements with two very different pro-
Jected ranges. it s sometimes possible Lo take into
account the mixing effect in the deconvolution
procedure by using TRIM calculations [16] as the
frt approsimaton of the mixing depl auges (it
will be necessary 1o define & *
Gon™, Tae very different mechariomt of miving
can happen: the ballistic mixing with binary colli-
sions und the therml mixing with a zone of high
colision density where the energy is thermalized
between all the atoms of a local volume. Experi-
mental studies on bilayers by Jonhson et al. [25]
have shown the influence of the thermodynamic
parameters on the mixing rate in the low tempera-
wre regime with high energy fons. The presen
work shows that multilayers are good materials to
test the results of molecular dynamics studies (26]
and to choose what mechanism is involved.

sponse func-
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TII Profilométrie des multicouches Ni-C ol les masses des constituants sont
trés différentes.

A] Tntroduction.

Les mircoirs ntilisés comme monachromatenrs de rayons X consistent généralement
en des empilements réguliers d'élements lourds (Ni, W ...) e légers (C, Si ...). Les deux
paramétres qui ont la plus grande influence sur la xéflectivité étant Ia rugosité de interface

et la seproductibilité de la périodicité.

La profilométrie Auger permet, entre sutre, d'snalyser I périodicité des empilements mais
Vinterprétation des résultats est parfois délicate puisque le sigaal mesuré est rapidement
amorti.

Dans ce paragraphe, on

sers la perte de résolution observée lors de Iérosion en
profondear de multicouckes Ni/C constituées par un couple d'éléments lourd et léger.
Nous verrons que cette méthode est aussi particuliérement cfficace pour extraire la nature

chimique des éléments dans chaque couche ainsi qu's Vinterface.

Les échantillons analysés sont produits par le LEP (Laboratoire d'Electronique et
de Physique appliquée Philips, France). Les conditions opératoires ont déja été déerites
par Boher et al. (1989). La croissance est controllée par éllipsométrie et la caractérisation

ultérienre (périodicité, rugosité) consiste essenticllement & mesurer la réflectométrie X des

échantillons.
Lacquisition Seffectuc au moyen d’un analyseur eylindrique (GMA) dans le mode dérivé
(modulation de 4 V) et la mesure des hauteurs pic-a-pic des transitions Auger principales

(8272 6V pour le C et & 61 et 848 eV pour le Ni) nécessite environ une dizaine de secondes.

L'érosion en profondeur est obtenue 2u mayen d'ions Xe avec une tension d’accélération
denviron 1 keV et un angle d'incidence de 45 ° par rapport & la normale & In surface. La
résolution optimale est obteaue pour un eratire d'érosion lrge & fond plat comme dans le
paragraphe précédent. Nous avons pris sofn de positionner I zone analysée bien au centre
du eratére afin d'éviter un amortissement parasite du signal (Eymery et al., 1991). Deux
modes de travail peuvent étre choi

i
- Soit le bombardement fonique et I'scquisition du signal (hauteurs p

pic) sont conduits
simultanément (e signal est ainsi moyenné en profoudeus).
Soil un encle est utilisé pour interrompre le fiux fonique pendant Iacquisition.

Les déterminations semi-quents

atives des compositions de surface déduites de ces

denx méthode:

sont équivalentes car on travaille & des vitessos d'érosion petites (de Pordre

du dixiéme d’A par scconde). On peut néanmoins noter de faibles variations des hauteurs
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pic:
se réorganiser rapidement. Ensuite, les mesures donnent des résultats stables, les cinétiques

pic juste aprés 'arrét du flux ionique. La surface semble donc, dans un preusier temps,

deviennent beaucoup plus lentes et doivent suivre los phénoménes classiques de diffusion
de surface.
Une implantation des ions Xe dans le C se produit progressivement pendant Iexpérience!

Elle est due & la différence entre les poids atomiques des espéces mises en jeu.

B] Amortissement du sigual.
La figure 2 montre quelques courbes caractéristiques d’évolutions des hauteurs pic-
a-pic observées pendant 'érosion. Pour une multicouche de faible périodicité totale et
@épaisseur équivalente en Ni ef en C, la résolution en profondeur disparit presque com-
plétement aprés seulement quelques périodes elors que pour les échantillons plus épais (voir
b), Ia périodicité demeure clairmentvisible dans Iétat stationnaire. Les temps initiaux de
ces graphiques ne correspondent pas & In surface de Iéchantillon : le spot danalyse doit
Btre contré et ectte opération nécessite Iérosion d'une ou dew couches porr bien localiser
le centre de Iimpact fonique. En procédant ainsi, leaveloppe des courbes est symétrique
par rapport & la valeur moyenne de 'état stationuaire. Dans le cas contraire, les amortis
sements des maxima et des minima ne sont plus identiques : cot offet a déja 6té observé
dans le cas du Fe-Ti.
Le cas (<) montze g

1 gardant une épaisseur de Ni identiqie & celle du cas (a) et en dou-
blant Pépaissenr de C, on allonge considérablement la durée de I'état transitoire pendant
lequel se passe 'amortissement. L’amplitude des oscillations de I’état stationuaire est aussi
augmentée par rapport au cas (a).

Les explications données A In distorsion de ces profils sont nembreuses, elle compren-
nent : Paugmentation de la rugosité indute par le faisceau d'ion, Vimplantation jonique, le
mélange collisionnel, la. diffasion induite et I'érosion préférentielle. La rugosité initiale du
substrat (faible d’apris les mesures e réflectivitd) et son évolution pendant I'érosion sera
négligée devant les autres effets. Une rugosité phus importante aureit pour conséquence
@amortir encore plus les sigusu enregistrés (Potrakian ot Renucci, 1988).

Lenrichissement ex surface du composant ayant le plus petit rendement d’érosion joue
un réle important duns la modélisation de la profilométrie du systéme Ni-C. Nous avons
cn effet pu vérifier sur des couches épaisses que la vitesse d'érosion du C était environ
le double de celle du Ni. D'aprés Zanderna (1975) pour un faiscesu incident d’ions Xe &

! Elle n'était pas mesurable dans le cas du systéme Fe-Ti.
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l 8184
mps (s)

pic--pic expérimentales de la t=:

énergie (61 ¢V) obtenues par profilométrie (voir le fexte pour les détails pratiques)

(i)

Profils calculés (w.a.)

Temps (s)

le texte. Ay =

de Ni calenlés selon le modele présenté
= 2etAp = 1L




500 €V, les rendements d’érosion (nombre d'atomes arrachés par un on incident) sont 5
Yo = 0.17 et Vi = 1.2. Compte tenu des deusités : po 2 2.6 g/cm® et py; = 8.9 g/om’
le rapport des vilesses est estimé & 1.8, Cette valour sera utilisée par la suite.

Ho et al. (1976) supposent que le changement de composition s lien uniquement 3 Vintérieur
d’une couche “altérée” moyenne d’épaisseur § ct de densité p.
Un des avautages de ce modele est qu'il permet de calculer facilement dans le cas d'un
alliage homogéue la valeur de 'état d’équilibre et la profondeur pour l'atteindre (voir les
interprétations de mesures cxpérimentales faites par Qu et Xie, 1088).
L'équation bilan de masse s'éerit ¢

P8GR = TI-YaCh + Ca(YaCh + ¥uC3)]

V() représente diérosion des &lé A(B) de densité iique p (supposée

commune) et J est le fiux des atomes amivant sur la surface, 4 cst la concentration
atomique dans le volume juste en dessous de I conche 8, C3 cst la concentration moyenne
dans In conche d'épaisseur 8.

Cefte expression peut étre rééerite em considérant dircetcment la variable de profondeur x
plutét que le temps t :

SodUr _ L Ca Cp
YaYp dz i Y, T %)
ob i U* = Y4C4 + YuCj (Remarquez que p disparait dans cette formulation).

Cette équation w'admet pas de solution analytique générale C%(x) pour un profil iuitial
Ca() mais elle peat étre facilement résoluc numériquement,

Supposons que la multicouche est décrite initialement par une fonction créneau de période
A et & laquelle correspond le signal maximal Ip. Lu résolution numérique des équations
montre qu'un régime stationnaire est obicu d’autant plus rapidement que A = §/A est
petit. Par contre, Tenveloppe des courbes west jamais symétrique par rapport & valeur
woyenme de Pétat, stationnaire (sauf pour le cas trivial Ya = Yi).

La prise en compte de I'effet d’érosion seul ne permet done pas diexpliguer les profils
expérimentaus.

Dans les modéles de cascade lindaire et de pic thermique’, un mélange atomique st
produit pendant le bombardement fonique et les atomes du substrat sont repositionnés.
Cet cffct peut étre pris en considération par une fonction de relocalisation (Sigmund et
Gras-Marti, 1981) qui est. trés difficile & cstimer dans le cas d'une multicouche. La fonction

de relocalisation est telle que pour chuque ion arrivant sur la surface
* La cascade lindaire sc distingue du pic thermique essentiellement pas wie densité
d'atomes mobiles plus faible (voir Ia figure 1).
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pa Ca(e) Fa(z,z') dz dz’ atomes A de densité atomique p4 sont repositionnés de la
couche de position x et d’épaisseur dx vers la couche de position x + X' el dépaissenr dx'.
Elle permet d'écrire I'équation de conservation de masse sous la forme? :
% _y s /n [Calz —2') Faz —2',2") — Cal®) Fale,o’)] dz'

V est Ia vitesse d'érosion qui dépend de I concentration en surface C% et Fa(z, ') est
1a fonction de relocalisation qui dépend du profil de concentration instantannée Ca(2) (le
temps west pas explicitement introduit dans I notation).

En premitre approximation, on peut remplacer la fonction de reloealisation par son premier
et son second moment, par rapport & o' (Sigmund et Gras-Marti, 1080).

Le second moment se comporte cormme une canstante de diffusion et par conséquent, la

relocalisation et la diffusion indnite par la création do défauts peuvent &tre intégrés dans

un seul

coefficient de diffusion effectif D. Pour simplifier les calculs, D sera moyenné sur
toute Iétendue spatiale de la relocalisation.

Cela peret d'aboutir & I'équation d’advection-diffusion :
8Ca _ pen®Ca | oo 0 18Ca
G = DRt + Va0 T

La prise cn compte de Penrichissement de surface it & I'érosion préférenticlle (Ho,

1975) peut maintenant Stre considérée comme une équation aux limites de I'équation
dadvection-diffusio:

0% s, emesa- =0

o ou() = Yam/pam)-
La vitesse d’avancée de la surface étant écrite :
V = JoaCal0t) + enCa(0.)] = va Ca(0,8) + vp Cul0,1)

Afin de comprendre le phénomene d’amortissement d'une facon trés générale, Iéqua-
tion d’advection-diffusion et sa condition aux limites peut étre rééerite avec des coefficients
sans dimension en posant :

X = zf6s T = ifra
olity = Dfv? se rapporte & Pespice A et ot la signification physique de 84 correspond
& I'épaisseur § définie ci-dessus pour I'élément A.

Ox obtient un &

stéme d'équations non linéaires qui dépend uniquement du rapport r =
B /a4 (ce Tapport scra choisi supérieur & 1 sans perte de généralité) :
s _ 8Ca 8C4

v Eonius - & La
Volume : St~ Tl b+ (-DOGF = 0

2 La suface est

wpposée positionnée e x=0.
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ac"i(‘f'” — (1-7) Ca(0,8) 1 - C4(0,1)] = 0

Considérons encore une fois le cas d'une fonction créneau de période A et définissons
Ia variable réduite : & = 6a/A.
Les solutions de I'équation d'advection-diffusion (dont la méthode de résolution est décrite
dans Pannexe 2) dépendent fortement des valeurs de A.
En particulier, si A >> 1 (voirle cas (i) e la figure 8), le phénoméne d'érosion préféren-

Sur fu

tielle est plus rapide que la diffusion et la fon en surface se déduit d
de la composition du volume sous-jacent :
Cuop
=
4 " Caon + Caoa

Les courbes (j) et (k) de la figure 3 obtenues respectivement pour
sont tout & fait similaires aux courbes (a) et (b} de la figure 2.

n=4ct Agy =2

Ces deux résultats sont sutocohérents puisque Aw /A@y = A/Aq) = 2 et nous donnent
environ la méme épaisseur altérée par I'érosion § ~ 25 4.

Ce résultat peut aussi expliquer I'augmentation de la durée du régime trausitoire de la
courbe (c) de la figure 2.

ot on considére i des

Les cas (i) et (j) sont les cas limites
périodes trés courtes (le probléme est alors équivalent & Iérosion d'une solution solide) ou

trés longues (la densité dinterfaces ne joue plus de 3le).

Un calcul Monte Carlo (TRIM)! de la distribution des déplacements induits par des
ions Xe (1 keV) ayant une incidence de 45 ° par rapport & la normale & Méchantillon dans
le C et lo Ni donment des pics similaires & coux présentés sur la figure 5 de la publication
insérée dans cette annexe. Le maximum des pics correspond & une distance projetée (sur
la normale) d'environ 10 4 ct les pics s'étendent environ jusqu’ 30 A. Ce résultat est done
conforme aux expériences et & leur interprétation.

Pour conclure, nous avons montré que les expériences de profilométric dans ce type
de matériaux doivent prendre en compte  la fuis la diffusion ot érosion préférentielle
de surface. Un modsle simple faisant intervenir un coefiicient effcctif moyen de diffusion
et une épaisseur dans laquelle un enrichissement préférentiel a lieu semble suffisant pour
déerire la variété des comportements observés. Le coefficient de diffusion doit bien siir étre
velié aux spéeificités des mécnismes mis en jeu (notamment pour expliquer les différences

de comportement entre les systémes Fe-Ti et O-Ni).
! Les données pour le calcul sont celles de Andersen, 1979
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] Nature chimique des éléments.

Une évolution typique des pics de carbone et de Ni pendant Iérosion est montrée
sur la figure 4. Pour minimiser les effets d'amortissement, nous avons choisi une période
suffisamment grande.

Le pic principal de carbone 4 haute énergie (272 eV) apparait succossivement sous dews
formes caractéristiques pendent I'érosion (voir In figure 5). Elles ont 6té identifiés dans des
travaux ultérieurs (Coad et Riviére, 1971, Sinharoy et al., 1978, Kleefeld ct Levenson, 1979)
conne so upportaat s e de type NisC o an graphite pur. Jusqu'h présent aucune

dela des échantill

induite par le faiscenu d*électron n'a été
reportée pour des temps courts. Pour les carbures de W, Ptz ot al. (1092) ont montré que
T'on augmentait le caractére graphitique de la lizison par un bombardement dlectromiqne
prolongé (deaviron 10 % pour une durée de 50 minutes avec un faiscean incident de 3 keV
et sans érosion ionique).

Dans le cas du carbure, deux pics additionnels caractéristiques apparaissent & 251 et 250
VL. Cette structure est métastable & toute températuse mais clle peut étre obtemue de
différentes Fagons :

- en chauffant une surface de Ni (avec sa contamination) & haute température (Coad et
Rivitre, 1971)

- en traitant le Ni avee du CO (Kleefeld et Levenson, 1979)

~ en évaporant le Ni sur du graphite (Sinharoy et al,, 1978)

~ ou bien comme on le montre ici, en eréant des multicouches Ni/C.

La comparaison de la stab:

é thermique du carbure lorsquil est déposé en couches minccs
sur un substrat (Sinharoy ef al. 1978) ef le cas des multicouches serait probablement trés
intéressante.

Le cractére “carbure” du pic de C est maximal lorsque le Ni est maximal.

Une interprétation quantitative cst délicate car il west pas possible de synthétiser des
étalons purs de NisC . L'analyse fuclorielle (voir annexe 3) permet néanmoins de vérifier
quiil faut tenir compte des Lrois phus grandes valeurs propres pour décrire complatement la
matrice des domées de la figure 4, Tes autres valours propres correspondant & du bruit. On
peut ussi tester que les deu spectres de C o celui de Ni correspondent 4 des composantes
‘principales de cette matrice. Une publication récente (Piltz et al, 1992) utilise In méthode
dianalyse factorielle pour obtenir la variation de composition en fonetion de Ta profondeur

* Ce doublet est général pour los carbures (voir Piitz et al., 1992) ct le carbone de T
multicouche Fe/Ti avait aussi un caractére carbure.
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dens des dépdts de carbures de tungsténe?.

TV Quelques remarques concernant le systéme Au/Ni.

Les déplacements moyens projetés sur la mormale & I'échantillon des ions Xe d'énergie
1keV sont & peu prés identiques pour les deux matériaux : los calecls Monte Carlo TRIM
(données dlentrées de Andersen, 1979) aboutissent & des pies de valeur maximale environ
11 A et d’étendue 30 A (voir la figure 5 de la publication inclue dans cc chapitre).

La méthode décrite d: P phe L pour dé les effets de mélange est donc en

principe applicable (en lui ajoutant la contribution provenant de la différence des facteurs
de rétrodiffusion). Les rendements d'érosion de I'Au et du Ni pour les ions Xe d'énergic 500
&V sont (d'aprés Zanderna, 1975): Yy & 1.2¢t Viy; = 3.0 ct les masses volumiques sont :
pni = 89 g/em® et pa, = 193 g/em®. Cela permet de prédire un léger appauvrissement
en An.

Li et al., 1992 ont trouvé pour des alliages de solutions solides (couvrant toute P'éten-
due de composition) un appauvrissement de surface important en Au. Il est maximal pour
une concentration cn Au dans le volume d'environ 75 %. La mesure de plusieurs pics d’Au

et de Ni permet, d'accéder aux
Au dans le second plan est encore plus faible que dans le plan de surface. Ensuite, elle

des plans sons-jacents. La, en

sugmente pour atteindre progressivement la concentration de volume.

Ces expériences tendent & montrer que lors de I'érosion, il peut se produire des phéno-
menes denrichissements préférenticls qui sont couplés avec de lu ségrégation assistée sous
faisceau d'ions. Des expériences supplémentaires doivent élre conduites pour obtenir les
profls de concentrations instentannées dans chaque plan. Cela permettrait, entre autre,
de comprendre quel est le réle de la différence de taille dans le processus d'érosion.

V Conclusion

Liobjectif de cette annexe était de mieux comprendre comment interpréter les expé-
riences de profilométrie des structures multiconches oft 'on mesure Dévolution, pendant
une érosion ionique, des hautenrs pic-a-pic de transitions Auger sequises en mode dérivé.

Dans le cas des multi Fe-Ti, les consti ont des similaires

vis-b-vis de érosion préférentielle, des effets de mélange (cstimés par des calouls Monte
Carlo), du facteur de rétrodiffusion et du libre parcours moyen des électrons. En prenant

? Dans ce cas, les étalons purs de carbure sont disponibles.
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en compte les ingrédients importants qui modifient le plus les profls, cest & dire : le

mélange en profondeur, le libre parcours moyen des électrons, la rugosité moyenne de
Véchantillon, il est possible de déconvoluer les signawx mesurés! afin d’obtenir Iévolution
réelle de linformation avec I profondeur.

Cette technique permet alors daccéder aus dissymétries des interfaces.

Contrairement an cas du Fe-Ti, la profilométric du systéme Ni-C présente, pour des
épaisseurs équivalentes, un amortissement importent des signaux qui indique que la réso-
lution en profondeu se dégrade rapidement.

Ce comportement a ét modélisé par une équation d'advection-diffusion qui permet d'in-
clure les effets d'enrichissement superficiel et de diffusion (mélange) induits par le faisceau
ions dans I couche. Les mécanismes de diffusion sous le faisceau d'ion semblent trés dif-
Sérents entre les cas du Fo-Ti ct du Ni-C. Bien que le coefficient de diffusion soit moyenad
sur une épaissen donnée, les tendances des profils expérimentansx sont bien reproduites par
le modéle. Celui-ci pourrait, bica sir, étre amélioré en incluant des coefficients de diffusion
qui dépendent des eoncentrations locales. Mais les effets attendus seraient du second ordre
et difficilement détectables par lexpérience.

Les mesures expér: que nous avons effees

&vidence
et de résoudre quelques difficultés technologiques : en particulicr celles concernant le posi-

tionnement des fais

ceanc d'ncquisition et d*érosion qui donnent liew & des amortissements.

souvent, mal interprétés dans In littérature.

Nous avons démontré lintérét de la méthode pour localiser les impuretés qui résultent
des procédds d'dlaboration (par exemple I'Ar et le C qui provicnneat de la pulvérisation) et
pour caractériser les états chimiques des composants (carbures de Ti et de Ni ou carbone
type graphile).

Enfin, nous avons fini par quelques remarques indiquant que la grande différence de
taille entre P'Au et le Ni entraine, pour les solutions solides, des profils de compositions
complexces dans les plans proches de la surface. Lanaly:

des interfaces Au-Ni par cette

technique nécessite donc e lude poussée.

1 Ces signaux s'amortissent au bout d'un grand nombre de périodes.
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ANNEXE 2

DISCRETISATION DE L’EQUATION
D'ADVECTION—DIFFUS!ON
e réquati aw . Ao =
1l $'agit de Véquation E e 5= +t% v qui pent aussi s'éerire e lennt compte
de ln dérivée particulaire & = % +u +v ‘“J
sur (5 ) s coeficients u{ery1€) o o{e, gy omt supposés conmus ot peuvent varier

= viuw. Cette équation lindaire porte

Pour » = 0, on retrouve équation “du transport” et pour u = v = 0, elle dégénire en
équation de la chaleur.

Nous allons détailler le cas unidimensionnel qui correspond mux symétrics rencontrées et
nous donnerons simplement quelques indications concernant le cas bididensionzcl.

Dans cette annexe,  est le pas despace et & le pas de temps.

Pour discrétiser le problémne, on considére nne grille constituée (pour le cas bidimen-

sionnel) des points M) de coordonnées (ih, 7k, nk) dans le plan (z,y,¢).
© Stabilité de la méthode :
Considérons la donnée initiale :

o = expfi(pz + qu)] = ceplilih + jh)]

(dans le cas général, une coudition initiale peut éire décomposée cn une “superposition”
de composantes de ce lype).

Elle devient au pes de temps 7: (]

= a™u,. o est appelé facteur d’amplification. Ceite

relation est démontrée p ‘pour Iéquation dadvecti vection e qui permet

aussi d'estimer . Pour quil y ait stabilité de la méthode numérique, il faut et il sufit que
| a? | 1 pour tous les points de la grille.

© Cas particulier des conditions initiales et aux limiles pour le probléme d'érosion ionique
discuté dans le texte

~ La condition initiale en temps sera une fonction décrivant le profil initial (réel) de Iéchan-
tillon.

- Ta condition & la limite des positions trés grandes (pour un temps quelconque) pourra
e laissée libre (en s'assurant que les effets de bord n'influencent pas la partie du résltat
qui nous intéresse).

La condition & la imite des positions trés petites (surface) sexprimers grice
équation différentielle locale traduisant Peffel d’enrichissement de la surface.
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A] Cas \midimensionnel

Léquation st 22

e
Le facteur d’amplification pour une osL\lln.umu initiale up = exp(ipz)
vauta=1- 1Tsm(ph) — 351 — cos(ph)]

G 2 g

() -(n)
- o

ezp(ipjh)

Le critére de stabilité impose k < 2 et k < &

On peut alors introduire le nombre de Reynolds de maille défini & partir du pas h ot de

"% Le eritire de stebilit s'exprime alors & Paide de grandeurs
sans dimension S; < Z et Sy < }

LB Schéma explicite. décentré en espace.
Pour un décentrage vers I'mmont ("upwind”), on remplace S en § + 2 dans les
Squations précédentes suivant le signe de u

Siu>0:

G 2 ) _ a0 + o, — 230" + 5]

Siu<0:
S _ o0 ko0 sl k) () L a(n)
& = - Ree - o]+ R — 28 5

Dans ce cas le critére de stabilité se réduit 3 la condition unique $) < b

LC Conclusions portant sur les den schémas proposés,

Comme tous les schémas explicites, la programmation de ces dews méthodes st tri-
viale. Une représentation graphique des conditions de stabilité nécessaires of suffisantcs
des dews schémas préoédents en fonction des varinbles § = 45 et Ry = M2, nous donne
Ia valeur maximale admissible de S en fonction de Ry:

@ Pour Ry < 1++/5, le schéma décentré est le plus contraignant (S; < S)).

@ Pour Ry > 1+ /5, le schéma centré est le plus contraignaat ($; < 55).

Pour la résolution du probléme, on S'attachera & ne pas introduire une viscosité mumérique
(qui intdgre les variables de maillage) hien supérieure & la viscosité réelle (physique)

B| Cas bidimensionnel

Les méthodes présentées auparavant
recherche des conditions de stabilité néces
plus déficate [Euvrard, 1990].

 généralisent, pour le cas bidimensionnel. Ln

res cf suffisantes cst néanmoins beaucoup



Pour éviter ces contraintes, on utilise en général des sehémas implicites. Par excmple,
I méthode des directions alternées (du type prédicteur-correcteur) qui a l'avantage d'stre
inconditionnellement stable ct pour u ct v constants globalement du second ordre. Ces
méthodes sont plus lourdes & mettre en pratique puisquil faut résoudre des systémes
linéaires.

Nous ne déerirons pas plus ces méthodes puisque la symétie des problemes traités se

restreind au cas unidimensionnel,
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ANNEXE 3
METHODE D’ANALYSE FACTORIELLE

Ceite méthode est destinée & fournir une information synthétique & purtir d’mn grand
nombre de données expérimentales. Dans cette annexe, on introduira une méthode d'ana-
Iyse factorielle, on détaillera un cas d'application & la profilemdiric Auger puis on discutera
Qantres utilisations potentiellement intéressantcs en physique des matériaux.
A] Tntroduction générale de Panalyse factorielle :
Soit un tablesu de dounées D représenté sous forme matricielle par ses éléments Di; ol :

Divariedelan

©jvariede 13 p.

Pour fixer les idées, on verra par Ia suite dans le cas de Ia profilamétric Auger que i repré-

sente les variables quantitatives du probléme, (les "concentrations”) et que j représente,
selon le vocabulaire siatistiqne, nne population d'individus , c'est & dire le contemu de

chaque canal dénergie.

Considérons le sous-cspace vectoriel TR? muni de la distance eudlidienne wsuclle. On
cherche tout d'abord L droite D; de vecteur unitaize u qui passe par Torigine de lespace
afine associé et qui ajuste mu mieux le nuage. Les n lignes du vecteur [D]u sont los
produits scalaires de ces points avee u : ce sont done les longueurs des projections des
2 point sur ;. Or minimiser Ia somme des carrés des distances 3 Dy, c'est maximiser
I somme des carrés des projections sur ID;. Tl faut donc chercher u tel que : ([D]u)t
[DJu = [ D]'[D]u soit maximale avee u'u =1

En raisonnent par récurrence, sur la dimension du sous-espace vectoricl, on construit un

“meilleur” sous-espace & q dimensions (q<p), engendré par les veeteurs uy, mu-

g
tuellement orthogonaux tel que u, rende maximale la forme quadratique u$[D]‘[Dlu,.

On montre quune base orthonormée du sous-espace vectoriel 4 q dimensions qui Fajuste
au miews, au sens des moindres carrés, au muage de points est constituée pr les q vecteurs

propres correspondant aux q plus grandes valeurs propres de la malrice symétrique des

covariances [Z] = [D]'[D].

En effet, cn gardant les notations précédentes, on veut rendre maximale (ou minimale)
u![Z]u avec la contrainte | u |*= 1 (sinon on a la solution triviale u = 0) ce qui nécéssite un
mulilpicateur de Lagrange . L'annulation de la dérivée de u'[Z]u —2Au, par rapport aux
différentes composantes de u, impose [ZJu = u, = qui prouve que v est un vecteur propre
de [Z]. De plus, le maximum cherché X est une valour propre de [Z] puisque u(Z]u =
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Autu = X . Dans Vespace & une dimension Dy, uy est le vecteur propre corzespondznt & la
plus grande valeur propre ) de la matrice [Z].

Si 'on cherehe Pespace & 2 dimensions qui s'ajuste au mieux au muage, on doit trouver
une droite dirigée par un vecteur v orthogonal & u; tel que v'v = 1 et que v*[Z]v soit
‘meximal. Le Lagrangien conticnt cette fois ci deux multiplicateurs X et s : v*[ZJo— A(vv' —
1) - pwtuy. L'annulation des dérivées partielles par rapport aux composantes dev conduit
2 la relation 2(Z)v—2Av—guu1=0. En multipliant par u} et compte teuu de uf[Z] = Muf et
u{v =0, 004 =0et donc [Z]v = Av, v sera done le deuxitme vecteur propre associd
Iz deuxizme plus grande valeur propre de [Z].

Per récurrence, ce résultat s'étend aux mutres vecteurs propres de [Z].
Dans R" , il suffit de considérer la matrice [2]* qui posséde les mémes valours propres
et le rai précédent est 2
matrice carrée [Z] ou [2]' de dimension minimale (le choix précédent de RP supposait

En pratique, on utilise la

implicitement que p<q).
Supposons que l'on ait déterminé les valeurs propres de [Z]. U repére formé par les
‘premiers “axcs factoricls” permettra de reconstituer les positions des points avec une bonne

précision, s I quantité A, +...+ A, représente une proportion notable de la trace de [Z].

B
Pour quantifier cela, on est amend & utiliser la notion de taux d'inertie 7, = > Xa/Tr((2]).
=1

B] Notation pour la profilométric Auger :
Te but du traitement consiste & obtenir la décomposition suivante :
D] = B *

Données Spectre dek  Fraction molaire de chaque

expérimentales  composants  composant dans les p spectres

Soit, sous forme matricielle :

e ERE e @ s
- & 8 B e a|, (e e o),

& 8 8 s B

P spectres k composants  p specires

Pour ce faire, on distingue les éiapes suivantes :
1 ) Traitement initial e [D] : lissage et soustraction de fond continu.
2 ) Caleul de la matrice des covariences : [2] = [DI'[D]
3 ) Diagonalisation de [Z] : on définit [Q"] qui contient en colonne toutes ou une pastie

des vecteurs propres normés ) de ().
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La matrice [Q*] aurn wne dimension (PM), M nombre de valeurs propres considérées
(1211@"] = [@"][\))- En pratique, on cherche la mairice disgonsle de dimension (MM)
et Ton compléte par des zéros pour obtenir [Q]. Erant donné que Ion me cherche pas
toutes les valeurs propres de la matrice des covariances (voir 4), on utilise la méthode
itérative de déflation de Wielandt (Vaissidre et Nougier, 1000; Veysseyre, 1080) plutdt
que d'auire méthodes moins astucieuses proposées dans la littérature (Kaiser, 1971) qui
diagonalisent complétement [Z]. Cette méthode = pour trait principal de caleuler la plus
grnde veleur propre (ct le vecteur propre associé), de définir une nouvelle matrice ne
faisant plus inervenir le sous-espace vectoriel propre associ
précédente et de réitérer le procédé

&1a plus grande valeur propre

4 ) Choix des k(<p) plus grandes valeurs propres en valeur absolue telles que :
[Dlewe = (R)C7] = (D]
ol (8] = [D]+ Q"] et [C*] = [@T'

Les autres valeurs propres sont supposées étre du bruit.

5) Obtention de [B] et [C] :

18] = [R7IT] et [C] = [7]7'[C7]

ol [T] est une mairice de passage qui peut s'obtenir de deux fagons différentes
1) soit.
colonne de [T] est donnée par
_ L=RTIRTR
(on verifiera que R; = [R*]Tj = R; aux erreurs expérimentales prés).

Taide de standards R (spectres étalons des éléments considérés) : la ji#me

2 soit dhume fagon autocohérente : on suppose que l'on connait un vecteur de
concentration Cj, on en déduit Tf = (([C*][C*])~*(IC7]IC;]))! et Lon teste d’une
fagon autocohérente la validité de ectte hypothése en vérifiont que € = TF(C"].
Ce procédé nous permet. de reconstruire complétement la matrice [T] aprés k
essals réussis.

€] L'analyse factoriclle et les méthodes de moindres carrés :

Si T'on reprend les équations précédentes, on peut montrer que pour Iunalyse vectorielle :

[RI[C*] = [R(IDIQ*)) &)~ ([D][Q*]}[D]
et que pour une analyse en moindse earrds :
1RI[C*) = [RY([RY1R)(R]'[D].
Ces deux expressions définissent deax projecteurs qui opérent sur IR?, orthogonalement
& l'espace vectoriel défini par les M plus grandes valeurs propres ponr Pan

yse factorielle et
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orthogonalement & Iespace vectoriel défini par les standards pour la méthode des moindres
La méthode des moindres carrés apparait done plus facile & appliquer (pas de diagonali-
sation mais seulement Ia résolution d’un systéme linéaire). Pour estimer la précision de la
reconstruction des données initiales on caleule la somme des distances des points & lowrs
Projections et on défint un seuil & partir duquel il est inutile de rajouler des composants.
L'analyse factorielle utilise la valeur de la trace de [Z] pour déterminer le nombre dos
composants nécessaires pour décire lo probléime ef, pour quanifier lewrs influcnces.

Liinconvénient principal de la méthode des moindres carrés cst quelle nécessite la con-
naissence de tous les standards impliqués alors que Panalyse factorielle peut étre utilisée

lorsqu'on ne connait pas exactement les ingrédients ou qu'on ne pent pas obtenir expéi-
mentalement les standards (il faudra alors avoir recours & 15.2).
Ces différents points seront illustrés par des exemples dans le paragraphe suivunt.
D] Application 4 la physique :
IV.A Spectroscopie et profilométric Auger :

La méthode peut directement étre uiilisée pour étudier P'évolntion d'une surface ea
fonction d'un paramétre physique ié au probléme.

Par exemple, Poxydation du Ni en fonetion du temps (Hofman, 1089) (ou d’ume fa-

con équivalente en fonction du nombre de Langmuir). L'analyse factorielle montre tout
d'abord qu'il faut introduire trois contributions différentes pour tenir compte des spectres
(dN(E)/dE;E) :

2 ) celle du Ni pur

b ) celle du Ni oxydé

¢ ) celle du Ni chimisorbé
Pour ), il faut remarquer que T'on ne peut pas mesurer de standard faute de pouvoir
isoler facilersent e phénoméne. o cfet, explrimentaleaneat s contribution o) et toujours

©). Grace & Vanely ielle (voir 15.2), il st possible dextraire le

sigual provenant de la chimisorption. On peu alors tracer I'évolution des “concentrations”
en fonction du temps et montrer que la contribution c) sugmente dans un preier stade
puis déeroit au détriment de b).

Une application & des “surfaces complexcs” comportant, besucoup de composants
comme par exemple la surface d'un acier passivé semble, elle sussi, trés prometteuse. Dans
cc cas, on Sintéresse mux specizes obtemus a basse éncrgie ol sont superposés des pics
provenant de nombrenx éléments. Le probléme consiste en général & estimer les différentes
contributions des éléments (en fonction de la profondeur) aux phénoménes de ségrégation,
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de protection contre la corrosion... Les recouvrements multiples nécessitent Putilisation
conjuguée de la profilométrie ot de I'analyse factoriclle,

Pour I profilométric Auger, on scra normalement en mesure d’obteni les standards
des éléments majoritaires. Pour les impuretés , il peut en étre autrement avec par exemple,
In difficulté de reconstituer les états chimiques d'un carbure ou d'un oxyde (ou bien des
mélanges de ces états, indissociables durant 'analyse). L'analyse factorielle permettra de
mesurer leurs poids relatif sur la reconstruction des données initinles (et d'dliminer la
possibilité d'existence d'un élément caché).

IV.B Autres utilisations possibles :

Jusqu'a présent, on a supposé un comportement, purement lindaire vis-b-vis des va-

rinbles quantitatives (lorsque ce wétuit pas strictement lo cas, on supposait que leffet
perturbateur pouvait tre négligé).
Par contre, si Tou étudie précisément le remplissage d'une ou de quelques monocouches
sur un substrat, les effets non linéaires deviennent primordiaux pour une interprétation
quantitative du phénoméne. L'analyse factorielle peut alors nous aider & estimer écart
Iz linéarité, par exemple pour étudier Leffet de rétrodiffusion ct pour la profilométrie, les
effets de mélange (voir le chapitre 3).
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ANNEXE 4

RELAXATION NUMERIQUE ET
DYNAMIQUE MOLECULAIRE,

A EXPRESSION DE LA FORCE DANS LE CADRE DE LA THEORIE
DE L’ATOME ENTOURE.

L’énergie totale du systéme S s'écrit ©
1
B= Y Rle) + 5 22 8w)
i + i)

avec o = Y pilei)
]

Les coordonnées réduites seront utilisées dans les calonls. La distance ri; entre
Vatome i ayant pour coordonnées (X, Yi, Z) et I'atome j de coordonnées (X;, ¥;,

2;) est mise sous I forme suivante :

P

X

$5 +
0l A, Ay, s sont les longuenrs (éventuellement égales) des cités de Ta boite, ct 2
= - z; les coordonnées réduites.

L'éeriture cn coordonnées réduites a Tavantage de découpler les varintions de
densité (terme de viricl) des évolutions structurales (termes de coordonnées) pour los
trois directions. Cela est directement utilisé lorsque I'on Lravaille & pression constante

ou & volume constant.

Terme de paire : Epaire = »_ 2(ri;)
=

Zax é(r,,)—z L
=

Terme de coordonnées
9E _1 8 y 1 Orix  Ork
=33 (Zj}(mﬂéwm,)) *52(9_7 +

e A,IM){,,M:ZA 4 )
Z

ik
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Terme en F(p) : £, =Y Fi(ps)
Bp: Ops(rs i
ax, ZJLF (o) = (; ‘ZE\:’)) Fip )
:ZZ ‘1”173(7:;)1‘\’(;7.)
At
-XE =

Terme de mordonnces

oF
oz F(PJ;ZTF(F]L

2 (A(ris) Fip) + #i(ris)Fos)

pi Bp,
Ok Z‘iﬁ(m

6P'F(»,>+Zah <Z/’k(7;k) o)
-2 o) + 245 L)
< 6}’;( U)> Filps) + ’Z;:l da;
X

< e 'm) Rl )+ TS )
-zX

H

(5o Fips) + (i) Fi(e5)

m

Formule finale pour la force :
La force est calculée 4 partir de énergie totale :

i#
i) + (F(p) + F (p3)) /()
Fy et piri) = pilrij) -

avee ¥(r;

siviji: B
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B RELAXATION NUMERIQUE
On considére le probléme de la recherche du minimum de Ia fonetion E(Q) ot @
représente un vecteur de IR*™ qui contient les positions des N atomes du systéme.
La méthode classique du gradient conjugué & pour algorithme (sclon Fletcher et
Reeves, 1961) :
QD = W 4 48 DI oy DB — _yE® 4 4® pee-y
I VE@Q@W) |
I VEQED)

Le scalaire %) est choisi tel que E{(Q®**+1) soit minimum (recherche unidirection-

aveca® =0 et o =

nelle). A litération k, la direction de descente est loin d'éire optimale . Ceci explique
pourquoi, on ne fait généralement pas eflart de caleuler le pas optimal mais qu'on
se contente souvent d'un approximant. Daus le programme, mis au point par Langon
(1984), I'énergie est interpolée par une parabole, cc qui permet d'approximer %),
Compte tenn de la faible variation des gradients entre deux itérations, le paramétre
al® peut rester proche de 1 et la direction du gradient D) garde fortement en
Tinfluence cc qui s'est passé depuis le premier pas. Pour éliminer ce comportement
non justifié, Flechter et Reeves proposent de donner 4 a{*) périodiquement, tout les
3N pas, la valeur 0. Compte tenu de la valeur de N, Langon propose dintroduire un
factenr “d'oubli” empiriquement pris égal 4 0.91, qui permet de suprimer lc probléme
précédent. Une antre méthode de Polak et Ribicre (vir Polak, 1971) propose de
(VE(Q — VE(Q*D).vE(QW)
| VE@QU-1 |12

wn coefficient d’oubli (si B cst quadratique, on retrouve la méthode de Fletcher et
Reeves).

choisir &(¥) = , ce qui revient aussi 4 introduire

Les inconvégnients qui sont souvent reprochés & cette méthode sont que la con-
vergence peut parfois éire lente. Pour un nombre de particnles plus petit, on pourrait
Tacodlérer avec la méthode de Leveuberg et Marquardt (voir Pres ct al., 1090) au prix
@un algorithme plus compliqué.

De plus, on peut rester blogué dans un minimum local de £, ce qui peut étre test

déplacant aléatoirement les atomes par rapport & leurs positions d'équilibre (stable

ou instable) puis en recommencant la relaxation

C DYNAMIQUE MOLECULAIRE

) Bquations dn mouvement

L'équation fondamentale de la dynamique classique, sécrit pour chaque atome



= ag;
LA=mly

ot Fij est la force excreée par 'atome j sur Iatome i, m; la masse de Iatome i, et
sa vitesse.

Dans les simulations présentées dans cette the

Ia température et la pression

(Abraham, 1984 et Evans et Morris, 1953) sont considérés comme des contraintes du
‘mouvement (Hoover et al., 1052).

Tl est parfois nécessaire d'introduire des contraintes concernant la dérivée (par
rapport au temps) de la pression et de la température (par exemple lorsque Ton
simule une transition de phase 0% une trempe). En reprenant les travaux de Lancon
et Chaudhari (1985), on introduit un terme de frottement § (par auslogie avec la
mécanique classique) et un terme de variation de volume &

Gi=pi+éa b= -, V=nVi
ot g; représentent les coordonnées de Patome i, pr se quantité de mouvement divisée
par sa masse (c'est & dire la vitesse), V e volume et n la dimension de l'espace.

Dans le cas du potentiel de paire (Langon et Chaudhari, 1985) :

Vi ro 1l (% g
nNkE—nPV -5 37 (7f@”)

[¢
i) &
1 2 (2
WPV 45 > (4 + @;',)
Gap N

o1 @ est le potenticl d'interaction, @i; = g - &, ct g;; s norme (méme notation pour
)

Dans le cas le I théorie de I'atome entouré (mais aussi pour un potenticl de liaisons
fortes dans Iapproximation du second momeat)

S w.A %mm‘r




ANET -nPV - fo
+

Les termes f et ,‘] Sécrivant

Z .F+s LL@,, T
+3 Z g (B (p) 1) + F () r(3)) wiymis
52 S 0+ ) 5
,Z @ E Z;qmg
52 T 0l + i) i

1 oyl
+3 Z E(F(m) HF (p) e -
Les commes suilisires o1 el oy s'expriment de In fagon suivante:

o) = Z 74,, Piiooet o) =) pyry -
=

Pour ce qui est des méthodes numériques cmployées, la dynamique moléculaire
revient & résoudre un systéme de N équations différentielles ordinaires du premier
ordre. Nous avons utilisé wne méthode multipas basée sur Ialgorithme de prédiction
correction (on se réferern & lexcellent travail de Lechevallier et Morean, 1990) qui est

perticulibrement efficace pour traiter co genre de problianes.

Le principe général de cotte méthode consiste i ¢

lculer Ia solution aux temps 41
& partir des valeurs obtenues aux k pas précédents. Pour cela, on a besoin de connaitre
(sur un certain domaine) une interpolation polynémiale de la fonction & intégrer. Dans
Vapproche de Nordsieck (1962), que nous utilisoms, le polynéme d'interpolation est
caractérisé par ses dérivées aux points £, plutdt que par ses valows aux différents
pomts On est donc indépendant du pas de temps, qui serra rendu maximal tout en

isant les conditions de stabilité du systime (faisant intervenir les inconnues de

position, de vitesse et de volume). D'autres grandeurs de contréle peuvent aussi étre
‘prises en compte, par excmple une fluctuation trop importante de pression en fonction
de la tempérabure peut &tre considérée comme critére pour diminuer le pas.
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Cette méthode posséde une grande siabilité intrinsique ot optimise le choix du
Pas numérique.

Lensemble statistique choisi est ici NPT avec une cellule fixe. De nouvelles
techniques (Parinello et Rahman, 1950-81) permelient  Ia cellule de varicr au cours
du temps (les axes de In ol

e deviennent des variubles) ce qui permet d'étudier
les transitions structurales dans ensemble NoH (s cst le tenseur des contraintes
externes). D'autres méthodes ont cnsuitc permis de travailler dans l'ensemble NVT
(Nosé, 1984) et dans Iensenble NPT (Ferrario et Ryclaert, 1985).
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NNEXE §

DETERMINATION DES
CONSTANTES ELASTIQUES

Dans cefte annexe, nous allons détailler comment on peut caleuler les constantes
élastiques sur un résean parfait en utilisant un potentiel interatomique radial (partie A).
Cette méthode a été utilisée pour caleuler les constentes dhustiques des métanx purs. En
distinguant les trois types de lizisons, elle peut étre généralisée au cas d'une solution solide
figée sur un xéscau cfe. Leffet des relaxations élastiques locales, importantes dans dos
systémes & gros effet de taille, n'est pas pris en compte.

La partie B décrit la méthode de déformation de réscau qui permet de pallier & cet
inconvénient : le désordre topologique local est estimé griice & des relasations numériques
et les constantes élastiques de la solution salide cfc sont obtenues en effectunnt des défor-
mations bien choisics de la boite de simulation.

Eafin la troisiéme partie est consacrée i Iétude des constantes élastiques de mul-
ticouches métalliques idéales.

A Métaux purs cfe.

Trois méthodes sont utilisées pour évaluer & Lempérature mille les constantes élastiques
des eristaux idéaux (ayant un ou plusieurs atowmes par malle) et des systémes inhomogénes
comme par exemple des super-réseaux de joints de grain (Kluge et al., 1990). 1l s'agit de
12 méthode (i) du tenseur élastique local (Lutsko, 1988) (i) de la dynamique de réscau
(Lutsko, 1989) (i) de la déformation finie. Cest cette derniére méthode qui sera utilisée
car elle présente I'avantage d'étre tris bicn adaptée aux techniques de relaxation numérique

¢t se préte bien aws caleuls portant sur de grands systémes (contrairement & la dynamique
de réseau qui nécessite Pinversion d'nne matrice carrée de dimension égale su nombre
Q’stomes daus le systéme). Cette méthode conserve de plus une txds forte parentée avec

les expériences qui permettent disoler les constantes ou les modules élastiques.

Pour le potentiel de liaison forte dans l'approximation du second moment (on pour Ta
méthode de I'atome entouré), I'énergie d'un atome i dans le eristel monontomique écrit :

1
= Flp) + 53 0y)
“i
avec p = plri;). Le premier terme correspond & la contribution de bande d (pour la
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méthode de 'atome entouré ce serait une fonction de la densité loeale) alors que le second
terme provient de la contribution en potentiel de paire.

Les dewx sommations peusent éire effectuées en considérant les couches successives de
™ voisins, elles peuvent dtre caleulées dans un repére orthonormé en considérant les
coordonnées réduites 2, yj, z; selon les axes de la cellule unitaire pour un nombre de
voisins queleonque (les notations sont, identiques & celles de I'annexe 3, les minuscules
correspondant aux coordonnées réduites).

Pour unc structure cfe ou hexagonale, la contribution de paire aux constantes élastiques
sc développe en

O™ = 2 Y ) — ¥ )R

et pour le terme de bande :

= (F"(s> (Zw'm)tz‘(m) (D,p'm)@zw)

bunde
Cry

7 B

HE(S) 250" (r) = 76 ()RR, ) )

7
Q) = Qu(Ry) Qa(Ry)

TITijkl | u(B)*r] | QuB)*r2
T [rr 2} B
5 H 2
12 (1122 < 2
4402323 | gy ¥ %
131133 23 2
33 |3333 2} =

Tablean 1 : Indices T, J dela constante dlastique Cr 7 (notation de Voigt), notation
tensorielle 1, j, k, 1 associée et les polyndmes Q ot Qo do vesiables réduites
Rj = (2;,9j,%5). Les 5 indices supposent que Pon ne s'intéresse quauws symétries
enbiques et hexagonales.

B,/ Pour la structure liexagonale, on se placera dans un repéze orthohexagonal. Si les
dews réseaus de Bravais qui définissent la structure ne sont pas centrosymétriques alors le
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probléme est plus complexe car il faut tenir compte d'un tenseur d'ordre 3 qui prend en
compte le déplacement des deux réscaux les uns par rapport aux antres (Cousins, 1970).

D'une fagon pratique, on construit un réscau d’atomes de taille sufisante pour que
T'on mait pas de recouvrements induit par I'étendue du potenticl. Ensuite, on calcule les
composantes R; pour la n®*™¢ couche de voisins et on compte le nombre d’atomes qui
apparticnnent & cette couche. Cette fagon de procéder simplifie considérablement le calenl
des sommes.
B Solution solide cfe

La boite contenant la solution solide est tout d'zbord relaxée en exercant une pression
nulle sur les faces, le volume par atome étant V; et Iéncrgic Eo. Puis on applique une
petite déformation uniforme qui change Ia forme cf fou le volume de I'état initial. Puis on

relaxe le systéme en gardant la boite fixe

Cette dé fon peut &tre déft e variable de distorsion ¢ et la matrice
J() ! qui transforme la boite ct les vecteurs du réseau (J(e) = I +
déformations infinitésimales).

Cette matrice vérific par construction J(s) — I (si on déforme trés peu, on retrouve la

< -0

watrice identité I). Si det J = 1 alors on a unc déformation qui conserve le volume.

Elle nous permet de définir la matrice des déformations Lagrangiennes macroscopiques :
oe) = 77 -1)/2

qui ne met en jeu que 6 variables indépendantes (Nye, 1957)

i
mo3h 5

W) = | Ins m im | (Notation de Voigt?)
T

5 gm

La constante élastique eflective d’ordre n s'écrit donc 2 0 K @

T _ 7,
i (amau )
eme (o nine transformation isotherme, opérateur dérivation

ot E est Iénergie du

de Iéquation précédente 'applique 3 F = E —TS)
La relaxation & contrainte n(s) constante permet, dobieuir Iéuergie B(c). Cette éner-

gie peut élre développée en série de Taylor (notations de Voigt pour les indices? avec la

? Etant donné que Iénergie du cristal est invariante par rotation, on peut choisir & une
valeur de référence prés, une forme symétrique pour J.
211-1,222.33 53,25 54,13 5,12
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régle de sommation d'Einstein) selon :

AB(e) = E(¢) ~ B = Vo [Crau(e) + § Crynale) male) +
A Péquilibre : C1 = 0 et pour de faibles déformations, le module élastique effectif® peat
étre déduit de :

AB(e) = § Vo Cramile) nale)

11 faut done choisir les déformations qui permettent d'isoler les constantes élastiques
voulues.

Pour une solution solide cfc, il n’existe que trois constaates élastiques indépendantes
€11, €12 et cq. Les axes de la boite sont cloisis équivalents aux axes définissant le réseau cfc
si bien que I'application de 1a loi de Hooke au systéme macroscopique donne directement :
AE/Vo = Len (of + 73 +n8) + e (0F + 7 + nd) + cra (mme + mans + mam)

Considérons (comme Cousins, 1967) la matrice J sous la forme :
l+as  fe ee
Je) =8 | fo 1tb &

e de ltes

On peut relier ; & des combinaisons de &z et obtenir AE/V; en fonction de Cr.
Les modules de cisaillement ¢’ et cy; peuvent atre fsolés au moyen de déformations qui
conservent le volume (voir le choix de S(c)).

“Te) [ 6 | b2 | 65 | 6 | 8 | 8 () AB/(Voe®)
1 1{ofoojofo (1472 g (e —e12)/2
2 ofofo|1|1|1|@a-382+2"%"1" ;m
3 1 0 ojo o0 0 1 -;- =t
4 1|11 ]ololo 1 % B
Tablean 2 : Dé bes pour isoler les dlastiques. Les défor-

‘mations 3 et 4 ne conservent pas Je volume alors que los déformations 1 et 2 le
conserv
* La matrice ] est définie dans un repére macroscopique 1ié & la boite, cest pour cela
que Pou utilise nne majuscule pour C; 7 qui ne doit pas étre confondu avee les constantes
dlastiques microscopiques cij.



© Pour la déforuation 1 (relie & <), tous les vectours paralléles & [100] sont réduits et
tous les vecteurs perpendiculaires & [100] sont uniformément augmentés.
© Pour la déformation 2 (reliée & cu1), on ne conserve pas I symétrie orthorombique.
Comme 7(<) est un tenseur symétrique, il peut étre référé i soa axcs principaux, Compte
tenu des vecteurs propres de T déformation, toutes les directions parallzles & [111] sont
dimimuées et toutes les directions perpendiculaires & [111] sont augmentées (pour ¢ >
0). On construit donc le réscau initial dans le systéme d’axes orthonormés : ( [110]/v3,
[112)/V/8, [111]/+/3)
oit on applique la déformation :

1+e 0 0

Je) = (1 -3 -2 0 1+e 0
0 1-2

Une relation supplémentaire est nécessaire pour séparer ery ct eyz de ¢’. Cela peut étre fait
en utilisant les dews déformations 3 et 4 (qui ne conscrvent pas le volume) du tableau 2.
La déformation 3 permet d'obtenir dircctement e1y et la déformation 4 permet d’obtenir
le module de compressibilité B (les réseaux cubiques satisfont & la relation B = (e11 +
2e1)/3.

La valeur numérique de & pour calenler ¢y doit étre sufisamment importante pour
négliger les erreurs numériques et suffisamment petite pour négliger les effets non linéaires
dis awx constantes élastiques dlordres supérieurs.

En pratique il faudra ajuster les courbes Energie-Déformation per des polynémes de degsé
2. Le terme anharmonique donne done licu & une premiére barre d’erreur qui est relative-
ment facile 4 estimer.

La seconde provient de erreur statistique qui résulte du choix de la configuration initiale.
Sur les figures de cette thise, on a simplement tenu compte des éearls ubservés entres
quelques configurations aléatoizes.

C Multicouches métalliques idéales

En considérant des excitations de grandes longucurs d'ondes (c'est  dire de basses
fréquences pour les mesures expérimentales) devant la périodicité de la multicouche, on
peut définir (Grimsditch, 1985) des coefficients élastiques cffectifa qui sont fonction des

constantes élastiques des conches élémentaires’.

T Les constantes élastiques des couches élémentaires sont en génézal supposées conmies
et égales & celle du volume. Cette approximation peut s'avérer fausse pour les faibles
épaisseurs lorsque les contraintes épitaxiales sont importantes (on peal parfois avoir un

changement de strucure).
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Tusqu'a la symétric orthorombique? le calcul des constantes élastiques effectives est aua-
Iytique et ne dépend que des épaisseurs relat inféricures, il faut
recourir & des méthodes numériques (Grimsditch et Nizzoli, 1085). Pour une symétrie

. Pour des symétri

cubigue des dewx matériaux consisivant In multiconche (ayant chacun une direction prin-
cipale le long de Paxe de croissance), il faut définir G constantes élastiques effectives (ci1,
€12, €13, €55, Ca €t Co).
La méthode utilisée pour la solution solide cfc est donc applicable.

Lapproximation “des grandes longueurs d'ondes” est statique au sens of: elle n'in-
clue pas explicitement la propagation des ondes dans la structure. Akgakays et al. (1990)

introduisent la propagation dans le temps et dans l'espace d'ondes sinusofdales dans une
multicouche de périodicité quelconque ot retrouvent, comme condition sux Lmites, les re-
lations aux grandes longuenrs d'ondes. La comparaison cutre ces dewx modles permet
@estimer Pintervalle de validité de I'approximation des grandes longueurs d'ondes.

Ta dépendance en fréquence de la réponse dlastique est discutée per Jaszczak et al
(1990). Elle provient du fait que dans ces matériaus, les déformations locales sont inhomo-
ghnes alors que la déformation totale appliquée au systéme est “homogéne” (voir par

“cubes sur eubes”

exemple la détermination de constantes élastiques de deux structures
ineohérentes et commensurables).

Avec une fréquence trés importante (supérieure aux fréquences de phonons du systéme)
les relaxations internes n'ont pas le temps de se réaliser alors qu'elles ont lien ponr des
fréquences plus faibles.

Les simulations préscutées dans cette th quau cas limite des fré

nulles,
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Résumé

La partie expérimentale de celde thise porte cssentiellement sur Pobtention (par épi-
taxde par jets moléculaires) et la caractérisation des surfaces d*Au(100), (110) et (111) sinsi
que sur létude des relations d'épitaxies du Ni sur ces trois surfaces. Les substrats utilisés
sont des monocristaus commerciaux de MgO et de GaAs qui nécessitent le dépot préalable
d'une fine couche de Fe ou de Co afin de garantir des couches tampons d’Au de bonne

qualité cristalline. Le second chapitre s'intéresse aux ségrégations de surface d’équilibre :
Cu-Ni et Ni-Pt of hors équilibre (en cours de croissance) : As-Au et Au-Ni.
TUne pastie plus théorique permet ensuite de moddliser les ineractions atomiques

(chapitre 3) dans le systéme An-Ni au moyen d’un potentiel ajusté (fonctionnelle des
linisons fortes dans Papproximation du second moment). La relaxation mumérique permet
diétudicr, 3 0 K, Ia solution solide AuNi (propriétés énergétiques, topologiques et élas-
tiques) ainsi que quelques propriétés des multiconches orientées (111). Les résultats sont
confrontés avee sucebs aux expériences disponibles.

e de phase d'équilibre est bien décrite (chapitre 4) par
e potenticl ajusté ou bien en utilisant une méthode ab initio (LMTO). Pour cela, on tient
compte: de Peatropie vibrationnelle (modéle de Debye) et de lentropie configurationnelle
(approximation CVM). On cherche enfin quelles sont les modifications induites sur ln
Incune de miscibilité lorsque Lo impese & la solution solide d’étre parfaitement cohérente

La lacune de miscibilité du dingr

avec un substrat d’Au.

Mots-Clés

Epitaxic par jets moléculaires
Multicouches métalliques
Groissance
Ségrégation
Simulation numérique
Diagrunme de phase
Profiloméirie Auger
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