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Introduction générale

Introduction générale :

Les films minces de zircone (ZrO,) sont d’un intérét considérable en raison de
leurs utilisations dans divers secteurs industriels, et grace a leurs bonnes propriétés
thermiques, mécaniques, électriques et optiques.

Pour toutes ces applications, il est nécessaire de comprendre le mode de croissance
des films minces de ZrO, lors de leur élaboration et de contrdler les microstructures
associées qui ont une grande influence sur leurs propriétés d’utilisations. Les films de
ZrO, pure sans dopage déposées par le procédé MOCVD (Metal-Organic Chemical
Vapor Deposition) présentent souvent la phase tétragonale ou un mélange de phases
tétragonale et monoclinique, bien que la phase tétragonale ne soit pas stable a
température ambiante. Mais jusqu’a maintenant, peu d'attentions ont été accordées a la
relation entre les parameétres de dépot et la phase cristalline qui compose des films.
Comme les propriétés de ZrO, sont fortement dépendantes de la phase cristalline et de
la texture cristallographique du film de ZrO, élaborée par MOCVD, dans cette ¢tude,
l'influence des conditions de dépdt sur la stabilité de la phase tétragonale a été étudiée.

Comprendre la relation entre les microstructures et les parametres du procéde de
MOCVD est la clé pour développer des films avec des microstructures et des propriétés
d’utilisation contrdlées. En particulier, 1'observation de la texture cristallographiques
fournit les informations les plus fondamentales et indispensables pour la
compréhension du mécanisme de croissance du film pendant le procédé d’élaboration.
De nombreux chercheurs ont signalé une orientation cristallographique préférentielle
ou des structures colonnaires dans les films minces de ZrO, déposées par MOCVD,
mais peu d’études ont été publiées sur la corrélation entre la texture et le processus de
dépot. Ce travail de these vise a étudier le role des conditions de dépot lors de
I’¢laboration des films par MOCVD sur I'évolution de la microstructure (morphologies,

structure cristalline/phase et texture). Des expériences ont été réalisées en balayant une
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large gamme de parametres de dépot afin d'apporter des informations sur le mécanisme
de croissance. Par des analyses approfondies des résultats expérimentaux,
trois mécanismes typiques de dépdt de ZrO, par MOCVD ont été proposées a la vue des
évolutions des microstructures et des textures. Les mécanismes de dépot et 1’évolution
microstructurale associée ont été discutés dans chapitre 3.

Les contraintes résiduelles (CR) sont générées lors de la croissance des films
(contrainte de croissance) et durant le refroidissement apres 1’¢élaboration (contrainte
thermique). Ces CR peuvent étre la source d’évolution microstructurale et influencent
les propriétés d’utilisation. Les CR et leur évolution en fonction de la microstructure
sont peu étudiées jusqu’a maintenant. De plus, le niveau des contraintes obtenues dans
notre étude varient de la compression a la traction, mais peu d’études considérent
I’existence d’un gradient de contrainte dans le film de ZrO,. Dans le chapitre 3,
l'existence d'un gradient de contraintes résiduelles dans les films de ZrO, déposés par
MOCVD a été observée. Le profil de distribution des contraintes en fonction de la
profondeur a été analysé par la méthode de la profondeur de pénétration constante
(chapitre 2). L'évolution du niveau de contrainte et la distribution sont discutées, et le
mécanisme de 1’apparition des contraintes lors de la croissance est proposé. A la fin du
chapitre 3, la relation entre les contraintes et la texture est discutée et clarifiée ; les
mécanismes de I’évolution de la texture sont proposés en se basant sur 1’observation
expérimentale et I’analyse théorique.

Le chapitre 4 se focalise sur I'é¢tude de la stabilisation de la phase tétragonale de
ZrO,. La stabilisation de la phase tétragonale métastable de ZrO, est généralement
attribuée a une diminution de la taille nanométrique des cristallites : dans le cas de
nano-cristaux, ou I'énergie de surface apporte une contribution majeure dans 1'énergie
totale du systéme, le changement de phase a partir de la phase métastable peut diminuer
'énergie totale du systeme en raison de la différence en termes d’énergie
surface/interface entre les phases. Dans cette partie, nous avons ¢tudié un autre facteur :

les défauts cristallins, en plus de la taille des cristallites et des contraintes internes, qui
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ont un effet significatif sur la stabilisation de la phase tétragonale métastable dans le
systéme de ZrO,. D’ailleurs, on a observé que la stabilisation de la phase tétragonale est
fortement liée a la forme des cristallites. Les structures en facette de ZrO, tétragonale
sont liées a une énergie de surface plus basse, une surface de basse énergie peut faire

augmenter la taille critique de changement de phase t»m de ZrO,.



Chapitre 1-Etude bibliographique

CHAPITRE 1. Etude bibliographique

La zircone (ZrO;) fait partie des matériaux fonctionnels grace a leur

caractéristique diélectrique, conductivité¢ thermique et stabilit¢ chimique. Dans ce

chapitre, les principales propriétés de ZrO, seront présentées de fagon succincte dans

un premier temps. L[’élaboration du film de ZrO, par la méthode MOCVD

(Metal-Organic Chemical Vapor Deposition) sera ensuite synthétisée. L’analyse des

contraintes résiduelles et de la texture cristallographique associée a 1’élaboration du

film sera enfin présentée.

1.1 Zircone (Zr0O,)

1.1.1 Propriétés de ZrQO, et intérét industriel

L’oxyde de zirconium, appelé zircone (ZrQO;), est un matériau céramique qui existe

principalement trois structures cristallines stable distinctes a différentes températures.

Paramétres de maille Masse volumique
Phase Domaine de stabilité 3
(nm) (g/cm’)
a:0,53129
b:0,52125
Monocliniq
T <1205 °C c:0,51471 5,56
ue
B:99,218 °
(fiche JCPDS : 37 - 1484)
1075 °C <T< a:0,35984
Tétragonale c:0,51520 6,1
2377 °C (fiche JCPDS : 50 - 1089)
a:0,46258
Cubique T>2377 °C 5,83

(fiche JCPDS : 51 - 1149)

Tableau 1-1 Données sur les 3 phases stables de la zircone (ZrO,).
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Les domaines d’applications de la zircone (ZrO,) sont trés diversifiés, puisque la
zircone (ZrO,) présente un grand intérét en industrie aéronautique, nucléaire et aussi
dans le domaine de la micro-¢électronique. La zircone (ZrO;) en poudre sert par
exemple comme catalyseur ou support de catalyseur dans des procédés tels que la
synthése de gaz par vaporéformage [1,2]. La zircone (ZrO;) est utilisée ¢galement
comme ¢lément dans les piles a combustibles [3], ou comme barrieére thermique pour
les matériaux a haute température [4]. Ses applications sont grace a ses caractéristiques
spécifiques, telles que :

Propriétés mécaniques : la détermination des caractéristiques mécaniques de la
zircone (ZrO,) tétragonale et cubique pures est extrémement difficile & cause des
températures trés élevées pour de telles mesures. Par conséquent, seule la zircone (ZrO,)
monoclinique a été étudi¢e de fagon compléte dans sa forme pure. Les propriétés de la
zircone (ZrO,) tétragonale et cubique ont été¢ déterminées pour de nombreuses zircones
stabilisées a une température ambiante par ajout d’éléments rares. Le module d”Young
de la zircone (ZrO;) de structure monoclinique est autour de 150 - 200 GPa [5,6], alors
que celui de la zircone (ZrO;) tétragonale est plus élevée, 220 GPa (non-dopé,
nanocristalline) [5]. Le module d”Young de la zircone (ZrO,) cubique est compris entre
171 et 288 GPa [6]. La dureté de la zircone (ZrO;) est d'environ 9.2 GPa pour les
échantillons monocliniques avec une densité > 98 % [7], 11 GPa pour ZrO, dopé par
yttrium (1,5 mol % yttrium) [7] et d’environ 15 GPa pour un dopage plus important de
yttrium [8].

Propriétés thermiques : le coefficient de dilatation thermique de la zircone (ZrO,)
a différentes directions cristallographies est a : 7,16X10'6 mK 'm™! ; b 2,16)(10'6
mK 'm™! ;C 1,26x10'6 mK'm™ pour la phase monoclinique, et a : 10,8)(10'6 mK'm ;
b:13,7x10° mK'm™ pour la phase tétragonale [9]. La zircone (ZrO,) stabilisée dans
les revétements de barriere thermique (TCB) est omniprésente, elle se trouve dans les
doublures de combustion, les sections de transition, les aubes de turbine, et les pales de

rotor. Son utilisation permet une augmentation de 200 K de la température de
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fonctionnement du moteur, ce qui entraine un rendement beaucoup plus ¢élevé [10],
grice a sa faible conductivité thermique (1.675 Wm™' K™ a4 100 °C et 2.094 Wm'K™" a
1300 °C [11]). D’ailleurs la valeur du coefficient de dilatation thermique de la zircone
(ZrO,) massive polycristalline tétragonale est 12x10° K™ [11], similaire & des alliages
ferreux.

Propriétés €lectrique : dans le domaine de la micro-¢lectronique, la zircone (ZrO,)
est le matériau candidat pour des applications haut-k en raison de sa constante
diélectrique €levée (e>20) et sa grande largeur de bande (band gap E, > 5 eV)
[12,13,14]. La zircone (ZrO;) cubique dopée avec des oxydes tels que CaO et Y,0; est
le matériau pour de nombreuses applications a haute température en raison de sa
conductivit¢ ionique extrémement ¢élevée a des hautes températures [ 15 ].
La conductivité de ZrO, tétragonale et monoclinique dépend de la pression d’oxygene
[16,17,18]. Et la zircone (tétragonale et monoclinique) est un conducteur mixte ionique
et électronique ; sa conductivité varie en fonction de la température et de pression
d'oxygene. La conductivité de la zircone (ZrO,) tétragonale a une grande contribution
ionique [16] (Figure 1-1). Quand a la zircone (ZrO,) monoclinique, a basses pressions,
elle présente un caractere de type n, tandis qu’a des pressions plus élevées, elle présente

un caractere de type p (Figure 1-2).

—12} Y
13k
— 1730°C
g 14T hS 1700°C
o
© 1500°C
16F
g ~
el \_O___’_”/amoo c
sk ‘O\(&ﬁo—o_‘wj————ﬁaagnc
1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1

12 -1 10 -9 -8 -7 -6 -5 -4 -3 -2 -1
log po, (atm)

Figure 1-1 Conductivité de la zircone (ZrO,) tétragonale en fonction de

la pression d'oxygene [16].
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o Kumar et al.
\._'1 LI
n-type o p-type :;;r @ Vest et al.
7

log 6 (7 »cm™)

8 I L

1
28 24 20 -16 12 -8 4 0

log po, (atm)

Figure 1-2 Relation entre la pression d'oxygeéne et la conductivité totale de la

zircone (ZrO;) monoclinique a 990 °C [17,18].

Propriétés de diffusion : la zircone (ZrO,) dopée, avec environ 8 mol % Y,0s3, est
utilisée comme électrolyte dans les piles a combustible a oxyde solide. La deuxieme
utilisation connue de ZrO, stabilisée est dans les capteurs d'oxygene. La trés haute
conductivité¢ ionique de ZrO, dopée est utilisée dans ces types de dispositifs. Les
propriétés de diffusion de ZrO, sont étroitement liées a la conductivité ionique, a la
structure de ZrO, (phase) et a la composition (type et pourcentage du dopant). Les
coefficients d'autodiffusion d’oxygene dans ZrO, pure (monoclinique) a 300 et 700

Torr sont donnés par les équations suivantes [6] :

56 + 2.4cal/mol
RT }

45300 + 1200cal/mol
RT }

P =300Tor:D =973 10 3exp {—

P =700Tor :D = 234+ 10 %exp {—
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1.1.2 Structures cristallines de ZrQO, : taille de cristallite

critique

La phase cubique de ZrO; cristallise dans un réseau cubique a face centrée de type
CaF, avec chaque cation Zr*" en coordinence et les ions oxygéne arrangés en deux
tétracdres égaux. La phase tétragonale de ZrO; est une structure de type cubique a face
centrée, elle est dérivé de la structure cubique de fluorite par le mouvement des anions
oxygene suivant de 1'un des axes cubiques, ce qui entraine une distorsion tétragonale
longitudinale de cet axe, et la structure monoclinique de ZrO, peut étre décrite comme

une distorsion de la structure cubique de type CaF,.

Figure 1-3 Les structures de mailles
de ZI'OQ
(A': cubique, B : tétragonale,

C : monoclinique).
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La zircone (ZrO,) tétragonale existe normalement pour des températures
supérieures a 1250 °C, mais elle peut étre stabilisée a des températures inférieure sous
I’effet de contraintes interne de compression [19,20], ou par ajout des ¢éléments
stabilisateurs ou par diminution de la taille des cristallites [21]. En fait, cet effet de
cristallites serait lie a 1’énergie de surface/interface des cristallites [22]. L’énergie de
surface/interface des cristallites tétragonales serait moins élevée que celle des
cristallites monoclinique. De nombreux chercheurs ont constaté que la taille critique de
transformation de phase t€2m de ZrO, est comprise entre 18 nm et 26 nm pour les
films de ZrO, déposés a des différentes conditions [23], de 6 nm [24,25] et de 18 nm
[26] pour des ZrO; en poudre et pour 30 nm en ZrO; massif [22]. En raison de
l'existence d'une taille critique de nanoparticules pour la stabilisation de la phase
métastable tétragonale, la zircone (ZrO,) tétragonale de grande taille des cristallites est
irréalisable. Mais Satyajit Shukla et al. ont synthétisé, en utilisant la technique de
sol-gel et sans dopage d’impureté trivalent, des particules sphériques de ZrO, avec la
taille entre 40-50 nm [27]. Pourtant de nombreuse études ont montré que les contraintes
résiduelles existent bien dans des zircones lors de leur €élaboration et elles ont un effet
extrémement important sur la stabilisation de phase [28,29,30]. D’ailleurs, la
transformation de phase tétragonale a monoclinique accompagnée par une expansion
de volume peut étre déclenchée par du cisaillement [31]. Ce type de transformation
peut avoir lieu pres de ’extrémité de la fissure en raison d’une concentration localisée
de contraintes, qui peuvent comprimer la pointe de la fissure a la suite du
développement de contraintes de compression associée a la transformation de phase.
Par conséquent, la propagation de la fissure va étre retardée. Un des objectifs de la

présente étude est d’étudier la stabilisation de phase tétragonale de ZrO,.
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1.1.3 Revétements de ZrQO, : caractéristiques, et méthodes

d’élaboration

La zircone (ZrO;) sous forme de films minces est utilisée ou envisagée dans de
nombreuses applications industrielles. En fait, la zircone (ZrO;) non dopée sous forme
de couches minces est dans un état hors équilibre, et ces films présentent souvent un
mélange des deux phases : tétragonale et monoclinique. Par ailleurs une texture
cristallographique est souvent observée dans le film de ZrO, [5]. La relation entre les
contraintes résiduelles, la texture cristallographique et la phase cristalline est pour
I’instant mal connue pour les films minces de ZrO,. Pourtant la corrélation de ces trois
parametres est indispensable pour mieux comprendre le phénoméne de croissance et
pour mieux maitriser les propriétés physiques, chimiques et mécaniques associées a des
applications industrielles.

De nombreuses techniques d’élaboration sont envisageables pour réaliser ces films

minces, parmi les plus répandues :

La PVD (Physical Vapour Deposition),

- La PCM (Pulvérisation Cathodique Magnétron, Sputtering),

- La CVD (Chemical Vapour Deposition),

- La MBE (Molecular Beam Epitaxy),

- La méthode de Sol-Gel,

- La PLD (Pulse Laser Deposition).

Les films minces concernés dans le cadre de la présente étude sont des dépdts de

ZrO, obtenus grace a la technique MOCVD (Metallo-Organic Chemical Vapor
Deposition) qui est une technique de dépot chimique en phase vapeur utilisant des

précurseurs métallos-organiques.

10
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1.2 Dépot de ZrO, par MOCVD

1.2.1 Techniques de dépot : CVD et MOCVD

Le dépdt chimique en phase vapeur (CVD) de films et de revétements implique les
réactions chimiques de réactifs gazeux sur ou pres de la proximité d'une surface de
substrat chauffé. Ce dépot peut fournir des matériaux trés purs en contrdlant des
structures atomiques et de la stoechiométrie. En outre, il peut produire une couche
unique, des multicouches, des composites, des couches nanostructures et des

revétements avec gradient contrdlé.

3 Gaz (N2)

F 3

Gaz vecteur (N2)

L 4 ¥

Hvaporateur | ,
(four) Precurseur

Entrée d autres gaz

Sl‘iP_f.]‘_Laj_dlmuﬁ‘é

Chambre de
reaction
Pompagd]
lextériews

Figure 1-4 Schéma d’un réacteur CVD a précurseurs liquides.

Le dépdt chimique en phase vapeur avec précurseur Métallo-Organique (MOCVD)
est une variante du procédé CVD, qui a été nommée suivant le type de précurseur
utilisé.

Les avantages du procédé CVD sont les suivants [32] :
11
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- (A) La capacité de production d’une matiere trés dense et pure ;

- (B) L’obtention de films uniformes avec une bonne reproductibilité, une
bonne adhésion des films et la vitesse de dépot est relativement élevée ;

- (C) Le procédé CVD peut étre utilisé pour déposer une couche uniforme avec
bonne conformité sur des composants avec géométrie trés complexe ;

- (D) La capacité de faire varier la structure cristalline, la morphologie
superficielle et l'orientation -cristallographique du dépdt en contrélant les
parametres du procédé CVD ;

- (E) La vitesse de dépot peut €tre ajustée facilement ;

- (F) Le coiit du dépdt reste raisonnable ;

- (G) La possibilité d'utiliser un large éventail de précurseurs chimiques tels
que les halogénures, les hydrures, les métallos-organiques qui permettent de
déposer un large spectre de matériaux, tels que les métaux, les carbures, les nitrures,
les oxydes, les sulfures, les semi-conducteurs (III-V, II-VI etc...) ;

- (H) Les températures de dépdt restent relativement faibles, et les phases
désirées peut étre déposées in-situ a basse énergie par les réactions chimiques
instantanées en phase vapeur, suivi par la germination (nucléation) et la croissance
sur la surface du substrat. Cela permet de déposer de matériaux réfractaires a une
température largement inférieure a leurs températures d’utilisation.

Dans la présente ¢tude, les films minces de ZrO, sont déposées grace a la
technique d’injection pulsée par MOCVD, les avantages de cette technique sont
respectivement les suivants [32] :

a. Réduction du nombre de paramétres de processus de 2n° 4 6.

b. L'épaisseur (la vitesse de croissance) et la steechiométrie du revétement peut
étre contrdlée avec précision. Cette caractéristique est particulierement importante
pour la synthese de super-réseaux, de multicouches avec des géométries complexes
au niveau d'empilement a 1’échelle nanométrique ou bien pour I'é¢tude de la

variation de la steechiométrie en fonction des propriétés recherchées des

12
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matériaux. Une épaisseur moyenne aussi faible que 0,1 nm peut étre obtenue a
chaque injection en ajustant le temps d'ouverture de 1’injecteur et la concentration
de la solution. Le multi-empilage complexe peut étre réalisé en utilisant deux
sources indépendantes avec injection séquentielle.

c. La reproductibilité des propriétés des couches déposées sont renforcées a

l'aide du procédé de MOCVD avec I’injection pulsée.

Transport Transport
> Phase gazeuse
(S g [
,WW‘"‘% Désorption Phase solide
Adsorption & Réaction Nucléation
,\N‘N de surface lefusmn Croissance de la couche

—b .1,‘%‘+

Figure 1-5 Principales étapes du procédé de dépot chimique en phase vapeur

(CVD).

1.2.2 Précurseurs pour dépot de ZrO, par MOCVD

Les premiers précurseurs utilisés pour les dépdts de ZrO, par CVD est le
tétrachlorure de zirconium (ZrCly) [33]. Mais les films obtenus avec des précurseurs a
base de chlorures métalliques (MCly) sont souvent contaminés par des impuretés de
chlore ou par I’oxydation des substrats ne sont due seulement aux chlorures. Ainsi, les
performances du produit final s'en trouvent dégradées [34].

D’autres familles de précurseurs €vitent la majorité des problémes liés au ZrCly.
Les plus connues sont les composés organométalliques utilisés fréquemment :

- Les B-dicétonates, tels que le 2,2,6,6-tétraméthyl-3,5-heptanedionate (thd)

[35,36,37], le 2,4-pentanedionate (également connu sous le nom

13
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acétoacétonate, acac) [38,39] et le dipivaloymethanate(dmp) [40,41].
- Les alcoxydes, tels que 1’isopropoxyde (i-OPr) [42], n-propoxide [43] et du
butoxyde (n-OBut) [44,45] ; Les ¢léments métalliques sont généralement en

¢tat d'oxydation, ils ne nécessitent pas la présence d'oxygene pendant le dépot.

(CHi)C_ E C(CHs)p

':f
1[-l i

_-

C(CH:)

C{CHx)

e’ ?O?
cHpC ¢ C(CHsp

Zr(CyH,30,),

Figure 1-6 Formule structurale de la molécule du Zr(thd)s.

Dans notre étude, nous avons choisi le Zr(thd)s, un B-dicétonate, comme
précurseur parce que la vitesse de dépot de ZrO; est plus importante et ce méme
précurseur est plus stable pour le température d’évaporation supérieure a 250 °C [46].
L’analyse des films de ZrO, réalisées a partir de ce précurseur (Zr(thd)s) montre que la
quantité de carbone dans les films est quasiment nulle. Depuis plusieurs années, le
LEMHE au sein de ’ICMMO a pu acquérir un savoir faire sur la maitrise de I’obtention
de films ultra minces uniquement composés de ZrO, tétragonale avec le précurseur
Zr(thd)4 [47,48], La présente étude constitue en partie une continuité des travaux dans

le LEMHE.

1.2.3 Problématiques et prospectives du dépot de ZrO, par

MOCVD

Le LEMHE a pu obtenir, en jouant sur différents parametres de dépots par

MOCVD, des films de ZrO, majoritairement tétragonales. Les études précédentes

14



Chapitre 1-Etude bibliographique

(Bernard [47] et Brahim [48] ont été centrés sur 1’¢laboration et la caractérisation
mécanique des films de ZrO, déposées sur des substrats en silicium. L’étude des
mécanismes de stabilisation et de transformation de la phase tétragonale dans les films
de ZrO, déposés sur des substrats en acier inoxydable a ¢galement été initiée [47].
D’aprés ’étude de Bernard, avec un temps de dépdt identique, I’épaisseur des films
diminue avec I’augmentation de la température ou de la pression partielle. Mais selon la
littérature, la vitesse de dépdt en fonction de la température est conforme a une
évolution suit la loi d’Arrhenius [32,37,38,41,49] :

v = A exp(-Ea/RT) 1-1

Ou A est une constante, E, est I'énergie d'activation apparente, R est la constante

des gaz, T est la température de dépot et v la vitesse de dépot.

100l el

—

Growth rate (A/min)
=

1.15 1..|.'-'_’U ‘1.I25 1.'3:1 1.35 1.40 1.1-;5 1.50
1000/T (K™ )

Figure 1-7 Arrhenius de la vitesse de dépot en fonction de I’inverse de la

température [37].

L'évolution logarithmique de la vitesse de dépot par rapport a I’inverse de la
température indique que deux mécanismes différents de dépot interviennent dans la

gamme de température étudiée. A basse température (< 750 °C), la vitesse de dépot
15
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augmente rapidement de fagon exponentielle. Cela indique que le mécanisme de
limitation de vitesse est la cinétique de réaction de surface (la chimisorption et/ou la
réaction chimique, la migration en surface et la désorption). Ces processus de surface
dépendent fortement de la température. A des températures de dépot plus élevées, la
cinétique du processus de surface est devenue si rapide que le dépot est limité par la
diffusion de 'espéce active gazeuse a travers la couche solide de dépot. Le transport de
masse est donc limité par la diffusion, et la vitesse de dépdt dépend faiblement de la
température. Ce comportement a deux mécanismes semble illustrer une transition
classique dans le comportement de croissance : le controle de l'interface par la chimie
de surface a basses températures et le transport par diffusion a des températures plus
¢élevées.

Toutefois, les épaisseurs des dépots élaborés jusqu’a présent au sein du LEMHE ne
dépassent pas les 250 nm, et les vitesses de dépot sont relativement faibles (= 0,2 um/h).
Une vitesse importante (= 100 pm/h) de dépdt est obtenue par T.Goto [50] ; en utilisant
un précurseur de Zr(thd), ; de plus, avec un précurseur de Zr(thd),, le méme avec celui
utilisé au sein du LEMHE, mélangé a Y(thd);, Wahl ef al. ont obtenu une vitesse de
dépot de I’ordre de 50 um/h en utilisant une chambre chauffée (réacteur a mur chaud) et
la microstructure du dépdt associé est colonnaire [51]. La limite de la vitesse du dépdt
au sein du LEMHE dans les précédentes études est liée essentiellement au réacteur
utilisé, concu a ’origine pour I’industrie microélectronique, cette type de réacteur est
utilisé souvent pour ¢élaborer des films super-fines, grace au petit débit de la précurseur
(0,01 g/h.cm?). Un nouveau réacteur de MOCVD a donc été congu afin d’augmenter la
vitesse de dépdt et permettre de réaliser des films beaucoup plus épaisses. Ce nouveau
réacteur se caractérise par un plus grand débit de précurseur (jusqu’a 0,5 g/h.cm?).

Les contraintes résiduelles ont un effet extrémement important sur la stabilisation
de phase tétragonale. Un des objectifs de cette these est d’étudier la relation entre la
microstructure, les contraintes résiduelles et la texture cristallographique des films de

ZrO,. Du fait de la croissance anisotrope des films et les différents mécanismes qui

16



Chapitre 1-Etude bibliographique

interviennent a différents moments de la croissance, un gradient de contraintes
résiduelles peut étre observé en fonction de 1’épaisseur de films obtenus [52]. Dans le
cas de forts gradients de contraintes, 1’application de la méthode classique sin’y de
détermination de contraintes par DRX s’avere étre tres limitée. Par ailleurs, les films de
ZrO, synthétisés par MOCVD contiennent souvent une texture cristallographique, et
I’analyse du gradient des contraintes résiduelles dans des films minces avec une texture
cristallographique marquée est trés difficile, parce que le matériau devient anisotrope a
I'échelle macroscopique. En raison de l'orientation préférentielle des cristallites, les
directions de mesure possibles par la méthode de DRX sont restreintes (essentiellement
centrées sur des pdles de texture) [53,54]. Un autre objectif de la présente étude est
donc de trouver une ou des méthodologies adaptées pour analyser le gradient de

contrainte résiduelle dans le cas de films minces.

1.3 Contraintes internes dans les films minces

1.3.1 Définition des contraintes résiduelles et trois ordres de

contraintes

Les contraintes résiduelles (CR) sont des contraintes qui ont été générées dans un
matériau a un instant donné du fait d’une incompatibilité¢ de déformation (¢élastique et
plastique) et qui persistent en I’absence de toute sollicitation extérieure par rapport a un
¢tat de référence. Elles sont définies par leurs aspects macro et macroscopiqiues au
niveau du matériau. Cependant, I’origine de ces CR est liée au fait que le matériau fait
parti d’un produit ou demi-produit élaboré suivant différents processus, puis soumis a
diverses sollicitations mécaniques et thermiques et/ou a des transformations
métallurgiques. Il est donc important de noter d’une part, qu’indépendamment des CR
introduites par le moyen d’élaboration principal, des CR peuvent préexister dans le

matériau, et que d’autre part, les contraintes d’¢laboration peuvent étre modifiées
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ultérieurement par des sollicitations extérieures (fatigue, cycles thermiques...) ou par
des traitements de surface (dépdt/revétement, usinage, traitement chimique et
thermochimique...). Dans le cas de revétements, 1’origine des CR est liée surtout au
procédé¢ d’¢élaboration. L’existence des déformations et des contraintes résiduelles peut
influencer les propriétés d’utilisation (physico-chimiques, mécaniques...) des
matériaux élaborés.

Un matériau est normalement constitué de plusieurs phases métallurgiques de
structure cristalline différente qui sont, elles mémes, composées d’une multitude de
cristallites. Généralement, pour un matériau polyphasé, les propriétés mécaniques des
phases et des constituants sont hétérogénes et anisotrope. Le comportement sous une
sollicitation extérieure est alors une moyenne des comportements des phases
constituant le matériau. Dans une phase non soumise a des sollicitations externes, une
cristallite est considérée comme un monocristal. Lors d’un chargement extérieur
suffisamment ¢levé pour induire des déformations plastiques, des sous joints de
cristallites et des dislocations peuvent apparaitre dans le matériau. Ceux-ci sont le
résultat des interactions et des réarrangements des dislocations au cours de la

déformation.

Meécanismes de génération des contraintes résiduelles

A cause du caractere polycristallin et hétérogene des matériaux, les sources de CR
peuvent provenir des déformations aux échelles macroscopiques, mésoscopiques (a
1'échelle de la cristallite) et microscopiques [55].

Ordre I (o1) - Les CR macroscopiques : elles sont homogenes sur un trés grand
nombre de domaines du matériau (plusieurs cristallites soit quelques dixiémes de
millimeétres a quelques millimetres). Les forces internes liées a ces contraintes sont en
équilibre dans chaque section, et les moments liés a ces forces sont nuls autour de tout
axe. Des variations dimensionnelles macroscopiques résultent toujours d’une

modification de I’équilibre des forces et des moments liés a ces contraintes.
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Ordre II (om) - Les CR mésoscopiques : elles sont homogénes sur de petits
domaines du matériau (une cristallite ou une phase soit a une échelle de quelques
dizaines de micrometres). Les forces internes et les moments liés a ces contraintes sont
en équilibre dans un assez grand nombre de cristallites. Des variations dimensionnelles
macroscopiques peuvent résulter d’une modification de cet équilibre.

Ordre III (om) - Les CR microscopiques : elles sont inhomogenes sur les plus
petits domaines du matériau (quelques distances interatomiques, soit de 1’ordre de
quelques dizaines de nanométres). Les forces internes et les moments liés a ces
contraintes sont en équilibre dans ces trés petits domaines. Les modifications

d’équilibre n’entrainent aucune variation dimensionnelle macroscopique.

Type | Macrostress

(b)

Figure 1-8 Représentation des différents ordres de contraintes (ou déformations) pour
un matériau monophasé : (a) Type I (échelle macroscopique), (b) Type II (échelle

mésoscopique) et (c) Type III (échelle microscopique) [56].

Cette définition propose une séparation tres théorique des différents ordres de
contraintes, chacun de ces trois ordres de contraintes n’est atteint par une méthode de

mesure. Néanmoins, elle a pour intérét de montrer que toute hétérogénéité de
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déformation introduite a toutes les échelles dans la structure entraine la génération et la

variation de CR.

1.3.2 Contraintes résiduelles dans systémes des films minces

Les contraintes résiduelles dans les systémes de films minces sont les résultats
d’interaction entre des contraintes de croissance (d’origine chimique et physique) du
film sur son substrat lors de I’élaboration et des contraintes d’origine thermique du fait
de la différence de coefficient de dilatation thermique entre le film et le substrat lors du

refroidissement de la température du dépdt a la température ambiante.

1.3.2.1 Contraintes de croissance

Ce sont des contraintes qui sont générées pendant le dépot et dans ce cas les
sources de contraintes sont nombreuses. Cependant, certains auteurs ont effectu¢ la
détermination des contraintes de croissance in-situ au cours du processus CVD [57]. La
littérature a indiqué que le désaccord de maille cristalline du substrat et du film déposé
est en partie responsable du mécanisme de génération de contrainte de croissance [57].
11 a été¢ démontré que la coalescence des 1lots peut étre responsable d’une transition de
contraintes de compression a des contraintes de traction dans des films métalliques
polycristallins [ 58,59 ]. Cette coalescence est également supposée entrainer la
formation de contraintes résiduelles de traction lors du dép6t CVD [60,61].

La difficult¢ de détermination des contraintes de croissance réside dans la
possibilité de la mesure expérimentale et dans la séparation des différentes sources de
contraintes, d’une part et de compréhension des mécanismes du dépdt chimique et de

génération de contraintes, d’autre part.
1.3.2.2 Contraintes thermiques

Ce sont des contraintes qui sont générées lors du refroidissement qui suit le dépot.
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Elles sont dues tout simplement a la différence des coefficients de dilatation thermique
entre le substrat et le film déposé. L’amplitude de ces contraintes est d’autant plus
I’importance que la différence des coefficients de dilatation est grande. Comme le
coefficient de dilatation du 'oxyde ZrO, (12x10° mK'm™ [62]) est largement
supérieur & celui du substrat de silicium (2,6x10° mK'm™" [63]). Lors du
refroidissement, le film ZrO, se rétrécie plus vite que le substrat, afin de conserver
I’intégrité du systeme dépdt/substrat, le dépot est étiré tandis que le substrat est
compressé. Au final, le dépdt se trouve en traction et le substrat silicium en
compression. Ceci met en évidence I’importance de la valeur des coefficients de
dilatation utilisée pour qualifier les contraintes thermiques.

En ce qui concerne I’évaluation quantitative de ces contraintes d’origine
thermique, le modele souvent utilisé est proposé par Tien et Davidson [64]. Ils tiennent
¢galement compte de la variation des paramétres physiques en fonction de la

température. La contrainte thermique dans le film est décrite par I’équation suivante :

. fo 1-vo [aox—as]
- t E 1-v
T; 14toxEox s

ts Es 1-vox

Avec : Eoy, Es : module de Young respectivement de 1’oxyde et du substrat ;
tox,ts : €paisseur respectivement de I’oxyde et du substrat ;
Vox, Vs : coefficient de Poisson respectivement de 1’oxyde et du substrat ;
Oox, O : coefficient de dilatation thermique respectivement de 1’oxyde et du
substrat.
Cette €équation a €té établie avec un modele €lastique. La valeur ainsi calculée est
la contrainte moyenne dans le film d’oxyde, les distributions des contraintes dans

chaque partie du systéme (dépot et substrat) n’étant pas prises en considération.
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1.3.3 Analyse des CR par DRX : méthode classique des sin’y

et limitation de la méthode

1.3.3.1 Principe d’analyse de déformation par DRX

La diffraction des rayons X (DRX) a pour origine un phénomeéne de diffusion
cohérente des photons incidents par un trés grand nombre d’atomes. Ces atomes étant
arrangés de fagon périodique en un réseau, les rayons X diffusés de fagon cohérente par
rapport aux faisceaux incidents (les faisceaux diffractés) ont des relations de phase
entre eux, relations qui peuvent étre destructives ou constructives suivant les directions.
Les directions constructives correspondant aux faisceaux diffractés sont définies par la
loi de Bragg :

2dppsinf =nAi 1-3
ou A :lalongueur d’onde monochromatique,

n : I’ordre de diffraction,

dnk : la distance inter réticulaire des plans {hkl},

0 : I’angle de diffraction.

Tensile stress

Peak shift Atom

do

Crystal structure
(Stress-free)

20,
Figure 1-9 Variation de la distance interréticulaire et de I’angle de diffraction en

fonction de la déformation élastique du réseau cristallin.
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La distance interréticulaire dpy des plans {hkl} sur lesquels est effectuée la mesure
de DRX est reliée a la position 20 de la raie de diffraction par I’intermédiaire de la loi de
Bragg. Toute déformation élastique homogene du cristal analysé va se traduire par une
variation de cette distance dyy, les plans {hkl} ayant tendance a se rapprocher dans les
directions en compression et a s’éloigner dans les directions en traction. La déformation
mesurée peut donc s’exprimer en fonction de dyy et par suite en fonction de 20 (Figure
1-9), par rapport a un état de référence du matériau que nous appelons état sans
contrainte. Les déformations correspondent aux variations des distances
interréticulaires dpy qui se traduiront par un déplacement de la raie de diffraction d’une
quantité A20 donnée par la différentiation de la loi de BRAGG :

d—dg sin 6

€= - &= —1 > &= —cotf x Ab 1-4

do sin @

1.3.3.2 Méthode classique des sinZz v

La distance interréticulaire (dyg) des plans {hkl} sur laquelle est effectuée la
mesure de DRX est reliée a la position angulaire 20 de la raie de diffraction par
I’intermédiaire de la loi de Bragg. La déformation mesurée &, selon la direction ¢ avec

I’angle variable y (référence d’échantillon) s’exprime alors :

[011c082%@ + 05,5In@ + 04, sin 2<p]sin21p}

1
Epy(hkl) = 25, (hkl) +[oy3c05¢9 + @y3sing]sin2y + @z3cos*yP

s1(hkl)[o11 + 025 + 033] 1-5
L’équation 1-4 reflete les deux coOtés de analyse de contraintes concernant
l'isotropie macroscopique sous forme de I'équivalence formelle de toutes les directions
de mesure (¢, y) d'une part, et I'anisotropie des cristallites individuelles sous forme de
la dépendance {hkl} des constantes élastiques (CE), s; et }4s;, d'autre part.
L’expression de la déformation mesurée peut €également étre notée sous une forme
plus condensée :
Epyp = Fij * 0y 1-6

F;; ont des coefficients appelés constants élastiques radiocristallographiques
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(CER). Les CER Fijpeuvent s’écrire en fonction des angles ¢ et y et des constantes

¢lastiques :

Fy1(hkl) = 5 S, (hkl)cos? psin + S (hkl)
Faa(hkl) = - S, (hkl)sin?psin®p + Sy (hkl)
F33(hkl) = 2 S, (hkl)cos? + S,

Fia(hkl) = = Sy (hkl)sin2gsin?y

Fi3(hkl) = £ Sy (hkl)cosgsin2y

Fia(hkl) = < Sy (hkl)singsin2i 17

Des constants élastiques peuvent étre calculés en modélisant le comportement
mécanique de 1’agrégat polycritallin ou bien elles peuvent é&tre mesurées
expérimentalement. Dans le cas ou le matériau soit isotrope macroscopiquement et que

les contraintes soient homogenes dans le matériau, les constantes €lastiques s’écrit :

1 1+v v
2= s SiT g 1-8

Pour le cas ou la contrainte résiduelle est uniaxiale (c;; = 62, 633=0) et =0 la

déformation s’exprime selon 1’équation suivante :

1 .
Epp = 5520'11817’121/) + S,041 1-9

1.3.3.3 Géométrie de diffraction

En diffraction des rayons X conventionnelle pour un matériau polycristallin,
I’angle vy, défini entre la normale a la surface de 1’échantillon et la normale au plan
diffractant, varie quand 1’échantillon subit une rotation hors plan. Les stratégies pour
analyse des contraintes basées sur la méthode des sin’y utilisent soit le mode-y
(I'échantillon tourne autour d'un axe perpendiculaire au plan de diffraction, qui coincide
avec l'axe de la diffraction angle, Figure 1-10a) ou le mode-® (I’échantillon bascule

autour d'un axe qui est défini par l'intersection du plan de diffraction et la surface de
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I'échantillon (Figure 1-10.b). Le changement de I’angle y est associ¢ a une variation de
I’angle d’incidence et il en résulte des variations de la profondeur de pénétration. La
profondeur de pénétration moyenne est en fait la profondeur de pénétration t
correspondant & une intensité de l/e Io (e=2,71). Cette profondeur correspond au
barycentre de la distribution en profondeur de I’intensité et correspond a une absorption
d’environ 66% de I’intensité incidente initiale Io dans le volume diffracté [65].

La pénétration du faisceau est de I’ordre de quelques microns a quelques dizaines
de microns pour des matériaux massifs polycristallins dans les conditions de

laboratoire.

Lar) if)

Figure 1-10 Définition des angles pour la géométrie de diffraction et la variation de
I’angle v en (a) mode-» (ici y<0) et (b) mode-y [66].
L3 : la normale au plan de diffraction,

S5 : la normale a la surface de 1’échantillon.

1.3.3.4 Limites de la méthode des sinzy

La méthode de sin®y est développée avec les hypothéses suivantes [55] :
a. Le matériau est isotrope macroscopiquement.
b. La contrainte est homogéne dans le volume étudié.
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c. La distribution d'orientation des cristallites est statistiquement homogene.

Ces trois hypothéses sont vérifiées dans beaucoup de cas rencontrés en pratique.
Toutefois, si elles ne sont pas vérifiées, par exemples : I’existence d’un gradient de
contraintes en fonction de la profondeur (les contraintes ne sont plus homogene),
I’apparition d’une forte texture cristallographique ou un matériau contenant de grosse
cristallites (le matériau est anisotrope macroscopique), la méthode classique ne permet
plus d’évaluer de fagon précise le niveau et la distribution des contraintes résiduelles.
Dans les films minces déposés, les phénomenes du gradient de contraintes et de la
texture sont souvent observés [52,67]. Il faut donc développé des nouvelles
méthodologies de DRX pour s’affranchir de ces problémes d’hétérogénéité et

d’anisotropie.

1.3.4 Gradient de contrainte

Le gradient de contraintes résiduelles est observé dans de nombreux cas pratiques
[68,69,70,71,72]. Diverses méthodes de ’analyse des gradients de contraintes ont été
proposées dans la littérature (Par exemples : Predecki ef al. [73] ; van Acker et al. [74] ;
Genzel [52,53,54,75] ; Kumar et al. [76] ; Cristy et al. [77] ; Hauk [78] ; Bein et al. [79] ;
Behnken et Hauk [80] ; Kampfe ef al. [81] ; Skrzypek et al. [82] ; Peng et al. [83,84]).
Ces méthodes impliquent différentes stratégies de mesure expérimentale et peuvent étre
classées en deux catégories.

Dans la premiére catégorie, les stratégies ont été¢ développées pour adapter la
méthode classique des sin’y au cas ou le gradient important est présent dans la
profondeur de pénétration des rayons X. En général, la profondeur nominale de
pénétration du faisceau incident varie au cours de la mesure (Par exemple, différents
angles de y correspondent a différentes profondeurs de pénétration). Cette variation de
la profondeur de pénétration est ensuite utilisée dans I’analyse pour extraire des
informations trés locales (angle par angle ou point par point) sur le gradient de

contrainte. Les procédures mathématiques sont, cependant, complexes et avec des
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incertitudes qui sont difficiles a juger.

Dans la seconde catégorie, la profondeur de pénétration est maintenue constante
au cours d'une analyse d’une contrainte avec différents angles de rotation par
diffraction de rayon X, et des informations a différentes profondeurs sont alors
obtenues par diffraction a profondeur choisie et préfixée. Ces méthodes présentent
l'avantage que I'état de contrainte correspondant a une profondeur de pénétration
particuliére peut étre aisément déduit a partir des déformations mesurées.

Dans la présente étude, la méthode de DRX en faible incidence (GIDRX) issue de
la seconde catégorie sera décrite et discutée. L'idée de base est de combiner le mode-®
et le mode-y, et de garder la profondeur de pénétration constante en faisant varier, par
un choix approprié¢ d’un jeu de 1’angle d’incident ®, l'angle y et I’angle de rotation o,

respectivement.

1.4 Texture cristallographique

1.4.1 Introduction de la texture

La texture cristallographique est une anisotropie, en fonction des orientations
d’observation, présentée dans les matériaux, lorsque les grains ou les cristallites
possedent une ou plusieurs orientations préférentielles. L’ anisotropie cristallographique
trouve son origine dans le processus de fabrication. En effet, elle est souvent observée
dans le processus de déformation mécanique, ou apres un traitement thermique, ou lors
la croissance des films minces de ZrO,. Kunihiko ef al. [85] ont observé la texture dans
le film de ZrO, déposée par PVD. Une structure colonnaire qui implique une forte
texture est souvent obtenue dans les films de YSZ ou de ZrO, pure élaborés par

MOCVD : Dubourdieu [37] ; Tu [41] ; Goto [50] ; Pulver et al. [86].
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1.4.2 Représentation de 1’orientation cristallographique des

matériaux poly-cristallin et angles d’Euler

La représentation de la texture est généralement donnée par 1’orientation de
cristallites (repére cristallin) par rapport a un référentiel li¢ a 1’échantillon (repére
laboratoire). Les trois directions (DL, DT, DN) orthogonales définissant ces référentiels.
Dans le cas d’une tole laminée, DL est la direction de laminage de la tdle, DT est la
direction transverse et DN est la direction normale au plan de laminage. En revanche,
dans le cas de film mince présente souvent une symétrie de révolution, DN est parallele

a la normale du film.

LN
i

Uit Sphare DN

o1 OO

Figure 1-11 Définition des reperes pour I’analyse de la texture.

La seconde référentielle liée aux cristallites est construit selon la symétrie
cristallographique. L’orientation des cristallites est définie par la matrice de passage
entre les 2 référentiels liés aux cristallites et a 1’échantillon. Deux représentations de
I’orientation sont possibles.

Les angles d’Euler [87] (¢4, ¢, @) sont la représentation principale utilisée dans
I’é¢tude des FDOC (Fonction de Distribution des Orientation Cristallites). Ils sont
définis ci-dessous, et ils décrivent I’ensemble des trois rotations permettant d’amener le

repére associé a I’échantillon {E} (DL, DT, DN) en coincidence avec celui associé a la
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cristallite {C} (ox, oy, 0z), voir Figure 1-12.
¢1(0 <@, <2m) Rotation autour de DN (DL, DT, DN---x,, y1, 1) ;
¢ <m Rotation autour de x,(x1, y1, Z1---X2, y2, Z2) ;

0,(0 <@, <2m)  Rotation autour de z,(X2, y2, Z2---X, V, Z).

DN;
nz |39
@ ¢ o y
Yo
¥
0—-—-—'—""""_-7".
DT

A

DL X
po

M1 Ha

Figure 1-12 Représentation de ’orientation cristallographique par les angles d’Euler

[87].

Les reperes {C} et {E} sont liés par la relation :
{C} = g(p1,9,9,) *{E} 1-10

Avec :

901, ¢, 92) =

—COSQP1Sing, — SiNQY,C0SP,c0SP —SsinQ,Sing, + cosP,cosP,cos¢$ cosY,sing

COS®1COSP, — SinQY,Sing,cos} sing,cos@, + cos@,sing,cos¢p  sing,sing
( ) 1-11
sing,sing —cos@,Sing cos¢

1.4.3 Figures de Poles et FDOC

Nous pouvons décrire la texture cristallographique de maniere qualitative a l'aide
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de figures de poles directes, basées sur la projection stéréographique, ou
quantitativement en utilisant la Fonction de Distribution des Orientation Cristallites
(FDOC). Une figure de poles directe (FDP) est la projection stéréographique sur un
plan de I'échantillon de la distribution des densités de poles d'une famille de plans {hkl}
dans toutes les directions de 1'échantillon. Pour représenter les faces du cube dans la
projection stéréographique, on détermine le point d'intersection du vecteur normal de
chaque face du cube avec la surface de la sphere unité, et reliant les points d'intersection
avec le pole sud on obtient les points d'intersection (1', 2', 3 ') dans le plan équatorial

(Figure 1-13).

I Intersactions of
Equatorial Flane

o - DT - DT

DL

Figure 1-13Projection stéréographique

A partir de la figure de pdles, la texture peut étre décrite de fagon qualitative a
I’aide du repérage dans 1’espace, des poles d’intensité diffractant. La Fonction de
Distribution des Orientation Cristallites (FDOC) permet de caractériser
quantitativement la texture cristallographique du matériau étudié. Pour un échantillon
de volume total V, le FDOC f(g) est proportionnelle a la fraction du volume dV (g) des
cristallites dont l'orientation est comprise entre g et g + dg. Par conséquent, le FDOC est

donné par :

T =K-f(g)-dg 1-12
0
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Avec K est un parametre constant.

D'ou en intégrant,

K[ f(@)dg = f, dv =1=K [[" [ []7 f(9:1992) * sing = dop,dpde,
1-13

Avec :

910 < 9y <2m), G0 <P <m), ¢,(0 < ¢, <2m)

Pour un échantillon non texturé (isotrope), ¢’est-a-dire présentant une distribution
uniforme d’orientations, f(g) a une valeur constante quelle que soit g. Si I’on prend f(g)
=1, il vient K= 1/8n2.

Dans notre étude, nous avons utilisé le logiciel LaboTeX qui est basé sur la
méthode discréte ADC (Arbitrarily Defined Cells) développée par Pawlik et al. [88].
L'avantage de cette méthode est qu'elle nécessite relativement peu de figures de podles
pour le calcul d'une FDOC.

Pour analyser une texture cristallographique, deux parametres sont régulierement
utilisés :

- L’indice de texture (I) qui est le parametre caractérisant I’état global de la
texture. Il est égal & 1 pour un état isotrope et plus la texture est accusée
plus I’indice de texture est ¢élevé. Il est calculé a partir de 1’expression

suivante :

_ L 2 .
I=—J; f*(g) - dg 1-14
Ou f (g) est la valeur de la FDOC et G est I’espace d’Euler.

L’erreur relative sur le calcul de la FDOC est estimée par 1’équation suivante :

N {PFexp}i_{PFcalc}i

1
RP{hkl} = < [ XiZ; =) -100% 1-15

Ou {PFexp}; et {PFcalc}; sont respectivement les densités de pdles expérimentales
et celles recalculées au méme point i, N est le nombre de points mesurés pour chaque

figure de poles. Les taux d’erreurs généralement obtenus sont inférieurs a 5%.
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1.5 Conclusion

Ce chapitre résume les propriétés et les applications industrielles de films de
zircone (ZrO,), ainsi que leurs ¢laborations par le procédé MOCVD. Des
problématiques et prospectives du dépdt de ZrO, par MOCVD ont également été
spécifiées. Ensuite, les méthodes d'analyse des contraintes résiduelles et d'analyse de
texture cristallographique par diffraction des rayons X (DRX) ont été exposées ou
expliquées.

D’apres la recherche bibliographie, les problémes suivants ont été posés puis ont
¢été étudiés par la suite :

- DLanalyse expérimentale du gradient de contraintes résiduelle par DRX en

faible incidence dans les films minces de ZrO; ;

- Le mécanisme de croissance de films de ZrO, par MOCVD ;

- DL’évolution des contraintes résiduelles et de la texture au sein des films

déposés en fonction des parametres de processus ;

- Les causes de la stabilisation de la phase tétragonale de ZrO, ainsi que les

principaux parametres qui provoquent un changement de phase.
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CHAPITRE 2. Etudes expérimentales et
méthodologiques

2.1 Etudes expérimentales
2.1.1 Synthése des films ZrO, par MOCVD

2.1.1.1 Précurseur

Le précurseur B-dicétone (Zr(Ci;H 90,)4) ou aussi Zr(thd), satisfait parfaitement
la majorité des expérimentateurs. Il est le produit de synthése d’une réaction entre le
tetra-acétylacétonate de zirconium (Zr(CsH;0,)4) et le tétraméthylheptadionate (thd)
[89,90]. Dans notre étude, les précurseurs sont préparés par MULTIVALENT Limited
de UK (99,8 % comme Zr(C;;H90;)4). Les propriétés physiques et chimiques de ce

précurseur sont présentées dans Tableau 2-1.

Formule Zr(C11H1902)4
Pureté 99,8%
Point de fusion 315°C

) . se décompose avant d'atteindre
Point d'ébullition ' N
le point d'ébullition

La pression de vapeur 0,1 mm Hg a 180 °C

Insoluble dans le n-hexane <0,01%

Tableau 2-1 Les propriétés physiques et chimiques de Zr(thd)s.

Les taux maximaux des autres ¢léments sont en quantité limitée dans Tableau 2-2.
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Eléments Cl Al Ca Fe Hf Mg Sn Ti v

< <10 <5 <10 <30 <5 <10 <5 <5
0,02%  ppm ppm ppm ppm ppm ppm ppm  ppm

Tableau 2-2 Composition chimique des précurseurs utilisés dans ce travail de

recherche.

2.1.1.2 Conception du réacteur

Figure 2-1 et Figure 2-2 présentent les photos et le schéma du réacteur utilisé pour
I’¢laboration de films de ZrO,. Le réacteur MOCVD est constitué¢ de cinq parties
(Figure 2-2) [48] : les lignes de gaz, le systetme de transports de précurseurs et
d’injection, la chambre de réaction, I’évacuation des gaz et le systetme de
refroidissement :

Les "lignes de contrdle et de distribution des gaz" (N, et O;) avec toutes les vannes
et les débitmetres massiques (étalonnés dans une gamme de 0 a 10 1/h) ;

La "source du précurseur" organométallique ;

L’" injection" qui comprend 1’injecteur proprement dit, la bride d’injection et un
tube chauffé dans lequel se produit 1I’évaporation du précurseur ;

La "zone de réaction" comprenant un tube quartz et une galette chauffante
d’induction constituant le porte substrat ;

La "ligne de vide" qui se trouve en aval de la zone de réaction et qui sert a évacuer
les gaz porteurs et réactifs, tout en maintenant une pression partielle dans le réacteur.
Elle contient essentiellement la pompe, le piége d’azote pour neutraliser les espéces
chimiques évacuées et la vanne de régulation.

Une ligne d'azote sous pression est utilisée pour propulser le précurseur liquide
(dissous dans un solvant) du récipient pour le systeme d'injection (injecteurs de type de
voitures) qui est connecté a une console de commande piloté par un ordinateur. Des

micro-gouttelettes de précurseur sont ensuite formées dans I'évaporateur four. Une
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deuxieme ligne d'azote balaie le four et sert de gaz porteur au précurseur évaporé. A la
sortie de l'évaporateur, le mélange précurseur évaporé et azote rencontre 1’oxygene (gaz
oxydant) ainsi qu’une troisiéme ligne d’azote. Tout le gaz s'écoule ensuite dans la
chambre de réaction (tube de quartz) ou ils atteignent le porte-échantillon. Une fraction
du gaz et du précurseur va simplement réagir sur le substrat chauff¢ a la température
désirée pour former le dépdt de ZrO, et la fraction restante des produits de réaction sont

s’évacués a l'extérieur par le systtme de pompage.

Source du Précurseur Ligne de vide Lignes de contrdle et de Zone de réaction
distribution des gaz

Figure 2-1 : Photos du réacteur utilisé pour 1’¢laboration des films de ZrO,.
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Figure 2-2 Schéma du réacteur utilisé pour 1’¢laboration de ZrO, [48].

2.1.1.3 Substrats utilisés

Les substrats utilisés au cours de ces travaux sont des wafers de silicium
monocristallin (1 0 0). Avant leur utilisation dans le réacteur MOCVD, les substrats

sont nettoyés suivant le protocole décrit sur la Figure 2-3. Les substrats de Si (1 0 0) ont
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été découpés a partir de wafers en dimension 23x23 cm?.

ﬂ m m Séchage
Substrat N,

2 min 2 min 2min 2 min eau

trichloro- 0o propanol  desionisée

porte-substrats  ¢thyléne

Figure 2-3 Protocole de nettoyage des substrats.

2.1.2 Caractérisation de la microstructure

2.1.2.1 Diffraction des rayons X (DRX)

Les diffractions des rayons X (DRX) ont été effectuées sur un diffractometre de
4-cercle de PANALYTICAL X’PERT MRD Pro, avec le rayonnement incident de
Cuivre (Acy=0,15406 nm) sous 40 kV et 40 mA et un détecteur rapide « X'Celerator ».

Les trois configurations différentes utilisées pour caractériser les films de ZrO,
sont résumées ci-dessous :

- Pour I’analyse de la structure cristalline des phases ;

- Pour la détermination des contraintes résiduelles ;

- Pour I’analyse de la texture cristallographique.

La structure cristalline des échantillons a ét¢ étudiée par DRX en faible incidence
(GIXRD) avec 2° d’incidence. La zircone (ZrO;) tétragonale et la zircone
monoclinique ont été identifiées en utilisant des fichiers JCPDS 50-1089 et 37-1484
respectivement.

Les figures de podles des plans {0 1 1}; (20 = 30,27 °) et des plans {1 1 0}; (20 =
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35,24 °) dans le systéme tétragonale ont ét¢ analysés, 1'angle d'inclinaison varie de 0 © a
75 ° et I'angle d'azimut varie de 0 © a 360 ° avec un pas de 5 °. La direction normale de
la surface de 1'échantillon a été notée comme ND, alors qu’AD et VD ont été choisis au
hasard sur la surface de l'échantillon en raison de la symétrie de la texture des
¢chantillons (texture fibre). Ensuite, les données ont été traitées avec le logiciel

LaboTex (version 3.0) pour l'analyse de texture.

2.1.2.2 Microscopie électronique a balayage (MEB)

Le microscope électronique a balayage (MEB) est un outil de caractérisation
performant. Dans cette thése, la morphologie de surface, I’uniformité et les épaisseurs
des films minces préparées en section transversale ont été observés et mesurées avec un
Cambridge Leica Stereoscan 260. Pour I’observation de la microstructure plus détaillée,
le MEB-FEG (ZEISS SUPRA-55VP) avec un grossissement qui peut aller jusqu’a
300.000 x a été utilisé.

L’analyse EDX (Energie Dispersive des rayons X), installée sur le MEB et sur le
MEB-FEG, nous a permis de réaliser une analyse élémentaire qualitative des films

minces.

2.1.2.3 Microscopie électronique en transmission

(MET)

Comme la microscopie ¢électronique a balayage, la microscopie électronique en
transmission (MET) utilise un faisceau d’électrons afin d’améliorer le pouvoir
séparateur du systetme et donc d’augmenter le grandissement et la résolution.
Cependant, avec cette technique d’observation, on n’utilise pas les ¢électrons
rétrodiffusés ou les électrons secondaires mais les électrons transmis a travers le
matériau.

La taille des grains (agglomérat de cristallites) de nos films de ZrO, étant tres
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faible, de I'ordre de 10 nm, le MEB classique n’est souvent pas adapté¢ a leur
observation. C’est pourquoi nos dépots ont été observés en MET a ’'UMET (UNITE
MATERIAUX ET TRANSFORMATIONS, UMR CNRS 8207) a I’Université Lille I en
collaboration avec Dr. Gang JI.

Une lame mince avec faisceau d'ions focalisé (FIB) destinée pour microscopie
¢lectronique en transmission (MET) a été préparée en utilisant le systéme de FEI
STRATA DB DualBeam 235. L’échantillon FIB est situ¢ juste en dessous de la surface
supérieure et est parallele a la direction de dépot MOCVD. Un microscope Philips
CM30 a été exploité a 300 kV qui est équipé d'un systeme de précision « Star
Nanomegas Spinning » et d’un systéme de spectroscopie X a dispersion d’énergie
(EDX) «PGT Esprit ». Microscopes FEI Tecnai G2-20 exploit¢ a 200 kV a été

utilisés pour la caractérisation MET a haute résolution.

2.2 Méthodologique

2.2.1 Méthodologie d’analyse des DRX en faible incidence

Pour de tres fines films, la mesure des propriétés des échantillons, comme les
contraintes résiduelles et I’1dentification de la structure cristalline par la diffraction des
rayons X, est possible en utilisant de diffraction de rayon X en faibles angles
d'incidence (GIXRD). II a été initialement développé par Marra et al. [91]. En utilisant
de faibles angles d'incidence, le volume d'échantillon efficace est augmenté avec une
augmentation de la surface irradiée. Les intensités diffractées seront améliorées. La
profondeur de pénétration est de l'ordre de quelques nanomeétres jusqu’a quelques
microns en utilisant différentes angles de incidence (Figure 2-4).

Un autre avantage de cette méthode en faible incidence est que la profondeur de
pénétration de rayon X peut étre bien contrélée en choisissant 1’angle d’incidence. La

diffraction des rayons X en faible incidence (Grazing Incidence X-ray Diffraction —
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GIXRD) offre la possibilité de caractériser, de facon non destructive, le gradient de

propriété en profondeur en variant I’angle incidence.
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Figure 2-4 La profondeur de pénétration, pour le Cu Ko rayonnement dans le silicium

et I'or par rapport a 1'angle d'incidence.

L’intensité du faisceau diffractant des rayons X dépend de I’absorption et de
I’épaisseur du revétement. Pour un échantillon homogene avec I’épaisseur a l'infini, la
mesure est souvent attribuée au centre de gravité de toute la distribution d’intensité
diffractée, pour exemple, au point situ¢ a la profondeur de pénétration t, environ 63%
d’absorption de I’intensité incidente dans le volume irradié¢ [92]. Dans le cas de la
diffraction des rayons X, la profondeur de pénétration t est enti¢rement déterminée par
l'angle incident (a) et 1’ange diffract¢ (P) respectivement, et le coefficient
d’absorption linéaire p (cm™ g'l) du matériau diffracté [52]. Le coefficient d'absorption
linéaire est une constante du matériau indépendante de son état physique (gaz, liquide,
solide) qui dépend de la longueur d'onde A du rayonnement :

sin a sin B

- u(sin a+sin B) 2-1

a, angle entre la surface et le faisceau du rayon X incident,
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B, angle entre la surface et le faisceau du rayon X diffracté (Figure 2-5).

Dans cette formule, on note que la profondeur de pénétration est fonction
uniquement de I’angle a et I’angle B, 1a formule ne peut étre utilisée que dans le cas ou
I’épaisseur d’échantillon est infinie. Mais, dans le cas des revétements, on ne peut pas
omettre I’influence de 1’épaisseur de revétement et du substrat. La profondeur de
l'analyse [92] est la profondeur moyenne obtenue pour un échantillon particulier sur la
pondération de chaque profondeur z avec un facteur d'absorption associé¢ pour une
diminution de l'intensité¢ en raison de l'absorption pour le signal provenant de la
profondeur z.

Alors pour un échantillon d’une épaisseur t donnée :

_ fotzexp(—z/‘r)dz _ te~t/T

= e zaz | 1o

T¢

On note que pour un échantillon de 1’épaisseur infinie :

limz, =7

t—co

Pour un échantillon extrémement fin :
RT3t

Afin d'introduire de l'information structurale dans ces différentes profondeurs,
I’hypothese de base est que chaque information est considérée comme la superposition
de diffraction a partir de films de différentes profondeurs. A 1'angle d'incidence fixe, le
modele est représent¢ comme la somme intégrale de tous les films ou les rayons X
incidents peuvent atteindre. Dans un échantillon polycristallin idéal et homogene, cette
intégrale sera la méme chose que la contribution normalisée de chaque film. Toutefois,
si la structure cristalline change avec la profondeur, les modéles de diffraction des
rayons X a des angles d'incidence différents donneront des informations différentes sur
les structures, comme les profondeurs de l'information de rayons X a des angles

d'incidence sont différents.
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Détermination du gradient de microstructure des films minces : analyse de la
forme de pic.
Elargissement du pic de diffraction des Rayon X provient de plusieurs sources :

- L’¢largissement instrumental,

- La taille des cristallites,

- Les défauts cristallins : microdéformations, atomes déplacés de la position
idéale d'une maniére non-uniforme, la taille du domaine ordonné- la taille
de I’espace entre les défauts.

Williams et Hall a propos¢ une méthode permettant de distinguer la taille et la
microdéformation en analysant la largeur du pic en fonction de 26.

La relation pour le pic de forme Lorentzian est présenté par la formule suivante :
2 .
(Bm — Bint)cosO = -+ 4&5(sinB) 2-3

Avec :

- &, microdéformations, atomes déplacés de la position idéale d'une
maniére non-uniforme

- Pms, €largissement du pic de diffraction des Rayon X

- et Bin, ’élargissement instrumental

La taille des cristallites peut étre extraite de l'intersection de 1'axe Y de I'ajustement
linéaire et les microdéformations peut étre extraites de la pente de 1'ajustement.

La méthode en faible incidence pour I’analyse de contrainte est utile, pour
déterminer le gradient de contrainte a partir des mesures de diffraction a différents
profondeurs de pénétration efficaces en faisant varier I'angle d'incidence.

Avec une anticathode en cuivre, le pouvoir de pénétration dans la zircone (ZrO5),
égal a I’inverse du coefficient d’absorption p, avec p=568,33 cm™ pour Ae=0,15406

nm.
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2.2.2 Analyse du gradient de contraintes par DRX : méthode

en faible incidence (GIDRX)

Dans le cas de forts gradients de contraintes, 1’application de la méthodologie
classique d’analyse des contraintes de DRX s’avere étre tres limitée. Plusieurs études
[52,53,54,55, 74,76, 78,81,83,93,94] ont tenté de répondre a la demande d’analyse du
gradient des contraintes résiduelles en fonction de la profondeur. Ces stratégies de
mesure peuvent tre classées en deux catégories.

Dans la premicre catégorie, il est reconnu que la profondeur d'analyse varie au
cours de la mesure. Cette variation de la profondeur est ensuite utilisée dans 1’analyse
de contraintes pour extraire les informations sur le gradient de contrainte. Les
procédures mathématiques sont, cependant, complexes et sujettes a des incertitudes qui
sont difficiles a juger.

Dans la seconde catégorie, la profondeur est maintenue constante au cours d'une
mesure, il a 'avantage que la contrainte peut €tre directement déduite a partir des
acquisitions de diffraction a chaque profondeur voulue. Nous présentons ici une
méthodologie développée en faible incidence adaptée a la détermination de gradients

de déformations et de contraintes pour les applications des revétements.

2.2.2.1 Définitions des angles et reperes de systemes

La méthode en faible incidence conventionnelle combine le mode ® et le mode v
classiques, comme I’indique la géométrie dans la figure Figure 1-10.

Pour des considérations présentées par la suite, il est commode d'introduire le
référentiel de I’échantillon (S) et le référentiel laboratoire (L) et de bien distinguer les
angles instrumentaux (0,m,y,®), des angles (¢,y) qui définissent la relation entre la
géométrie de I’échantillon et la géométrie de diffraction.

La confusion de ces angles peut étre évitée grace a identification des angles v et
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¢ par rapport aux angles y et ®@. Pour le mode-y, on a y=y ; pour le mode-®, on a
y=0-o (Figure 1-10). Mais on note que y et y n’ont pas la méme valeur si on change

les angles x et @ simultanément.

Direction de mesure

Surface de
I'échantillon

Figure 2-5 Relation de rotations entre le référentiel de labo (L) et le référentiel de

I’échantillon (S).
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Définitions des angles y et ¢ :
v, I’angle entre la normale de la surface de 1’échantillon et la normale au plan
diffractant ;
¢, I’angle de rotation autour de la normal de surface d’échantillon qui défini
l'orientation relative entre la référence des diffractions et 1’échantillon.
Les angles instrumentaux :
0, ’angle de diffraction, défini par la position du détecteur et de la source du
faisceau des rayons X,
o, I’angle de rotation de 1'échantillon autour d'un axe perpendiculaire au plan
de diffraction (axe-L, du référentiel laboratoire),
1, I’angle de rotation de 1’échantillon autour de I’axe, défini par I’intersection du
plan de diffraction avec la surface de 1’échantillon (axe-L; du référentiel laboratoire),
®, la rotation autour de la normale a la surface de 1’échantillon. En général, 1’axe
Lset I’axe S3 (Figure 1-10) sont paralleles de telle maniére que les deux rotations
d’angle @ et ¢ se trouvent liées par une constante.
L'utilisation de la géométrie asymétrique laisse quatre questions sans réelles
réponses qui amenent les remarques suivantes :
- D’angle d’incidence a plus petit que celui de I’incidence ® instrumentale est
utilisé,
- D’angle y n’est plus égal a I’angle  de la rotation autour de I’axe L; dans le
mode-y ni égal a 0-o dans le mode-o,
- T’angle d’incidence o change en fonction de la rotation de I’échantillon
autour de I’axe L; (y), la profondeur de pénétration est modifiée.

La direction de mesure ¢ varie quand 1’échantillon tourne autour de I’axe L.

2.2.2.2 Relation entre les angles (a,B,y,¢,%,®,9,0)

Premierement, le repére de 1’échantillon (S;, S, Ss) et le repere du laboratoire (L,
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L, L3) coincident (o=¢=0). Si aucune rotation n’a ét¢ appliquée, la normale a la surface

de 1’échantillon est le vecteur unitaire suivant :

0
= (O) 2-3
1

Et le faisceau de rayons X incident est présenté par le vecteur unitaire :

-1
é=<0> 2-4
0

Le vecteur de diffraction est présenté par I’équation suivante :

X cos(—8) 0 —sin(—0) 0 sinf
d=( o1 o >-<0>=<0> s
sin(—0) 0 cos(—0) 1 cos6
Le faisceau de rayon X diffracté est :
cos(—20) 0 —sin(—20)\ /-1 —c0s26
§=< 0 1 0 )(0>=< 0 ) 2-6
sin(—=20) 0 cos(—20) 0 sin26

Dans le repére du laboratoire, applique d'abord une rotation y autour de l'axe des L;
et par la suite une rotation ® autour de l'axe L.
La normale 4 la surface A’ obéit a :
cos(—w) 0 —sin(—w)\ /1 0 0 0 sinwcosy
I ( 0 1 0 )(O cosy —sin)(> (0) = ( —siny ) 2-7
sin(—w) 0 cos(—w)/ \0 siny csy 1 CoSwWCosy
Alors I’angle d’incidence a suit la relation (0<o<m/2) :

1
sina = cos (g - a) = <O> -i' = sinwcosy 2-8
0

Et I’angle de diffraction B est (0<p<mn/2) :
sinwcosy —cos20
sinfi = cos (E — ,8) =n'-85= ( —siny ) . ( 0 ) = cosysin (260 — w) 2-9
COSWCOSY sin26

En combinant les équations 2-8 et 2-9 a 2-1, on obtient la relation suivante :

__ cosysinwsin(20-w)

- u(sinw+sin(26-w)) 2-10

Pour un échantillon choisi avec une épaisseur t, la profondeur de l'information T,

est déterminée par les angles instrumentaux (8, ®,y).
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Selon la définition de 1’angle y, on peut écrire :
cosy = d - A’ = cosycos(6 — w) 2-11
La combinaison de la formule 2-10 avec 2-11, permet de décrire T par les angles 0,

o et y, puis de déterminer T par t et T.

cosysinwsin(260 —w)

= 2-12
p(sinw+sin(26 —w))cos(w—-06)

Dans le repére de I’échantillon, apres la rotation de o et y, le vecteur de diffraction
est:
i 1 0 0 cosw 0 —sinw\ sin(w — 6)
d =[0 cos(—y) -sin(—y) 0 1 0 d =| —sinycos(w —6) | 2-13
0 sin(—y) cos(—y)/ \sinw 0 cosw cosycos(w — 6)
Avec la variation des angles instrumentaux (0, o, ), ’angle ¢ a déja été changé :
—siny

tanAgo = m 2-14

C’est trés important de garder I'angle ¢ constant avec la formule suivant :

o =¢+Ap = ¢+ arctan (%) 2-15

2.2.2.3 Stratégie pour la détermination du gradient de

contrainte en faible incidence

La stratégie de la détermination de la distribution des contraintes résiduelles a une

profondeur constante et fixe peut maintenant étre proposée comme suit :

1. Une famille des plans de réflexion {hkl} est choisie, I’angle de diffraction
20=20n1.

2. Le choix d’une profondeur fixée a déterminer la contrainte (t;). Si I’on choisit
différentes profondeurs, le profil de distribution des contraintes résiduelles en
fonction de la profondeur est obtenu.

3. La direction (orientation) de mesure (¢,y )est fixée, par exemple (0, y). En
définissant la direction et la profondeur de mesure, une série des angles (¢,y)
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seront proposée pour la détermination des contraintes.

4. Pour chaque valeur de v, les équations 2-12 et 2-2 doivent étre résolues pour
les angles m, a noter que t est constant pour un échantillon choisi.

5. Les angles instrumentaux y sont calculés avec I'équation 2-11, avec les valeurs
de o calculées.

6. Pour maintenir I’angle ¢ constant, les angles instrumentaux ¢ sont calculés

avec la formule 2-15

Déterminer 1’épaisseur d’échantillon t

-

Choix des conditions de diffraction 20y

-

Choix des angles @,y et T

-

_ cosysinwsin(260 — w)
- u(sina) + sin(206 — w))cos(w -0)

Calcul des angles ® T

-

Calcul des angles y / cosy = cosycos(6 — w)

-

Calcul des angles ¢

—siny )

®=¢+Ap =¢+arctan (—tan(w—e)

-

Acquisition des pics et détermination des 20

Il

Tracé des courbes &-Fj; —> Pente des courbes oj;

Figure 2-6 Protocole expérimental de la mesure par diffraction des rayons X en faible

incidence pour une profondeur fixe et constante
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2.2.2.4 Profondeur de mesure accessible par DRX en

faible incidence

En déterminant des contraintes a différentes profondeurs t;, le gradient de
distribution des contraintes résiduelles en fonction des différentes profondeurs est
obtenu. Le choix de 1 ne peut pas dépasser la profondeur d'analyse maximale des

rayons X :

te—t/Tmax

Temax = Tmax ~ T ~t/tmax 2-16
Avec

Tmax=51n0/2 (quant =0, y=y=0)

Dans la formule 2-12, il existe une ou deux solutions en ce qui concerne la limite
de o (2 noter que 0<w<20). Les deux solutions de o représentent la méme géométrie de
diffraction (échange des positions du faisceau incident et du faisceau diffracté), alors
que ’angle o peut se restreindre dans la gamme 0<w<0. S'il n'y a pas de solution
mathématique, alors dans les conditions choisies (0, y, T;), en utilisant n’importe de
quelle o, la profondeur de pénétration souhaitée ne peut pas étre atteinte quand y est
trop grand, ou au contraire, quand y est trop petit, la profondeur de rayon X dépasse
déja la profondeur choisie 1. En diminuant et en augmentant 1’angle v, la solution de ®
devient accessible et disponible. Nous n’avons pas pu analyser l'information qui se
trouve trop pres de D’extréme surface des films ou qui se trouve trop pres de la
profondeur maximale, a cause de la limite d'inclinaison de 1’échantillon y. Si la
profondeur choisie est trop proche de I’extréme surface ou de la profondeur maximale
Timax, 1 Inclinaison (I’angle ) se situera dans un intervalle trop petit ce qui provoquera
des erreurs numériques trop importantes dans la détermination des valeurs de
contraintes.

D’ailleurs, la géométrie de la surface a une forte influence sur la profondeur de

mesure. Souvent, la rugosité est a I’origine d’une relaxation apparente des contraintes
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déterminées expérimentalement a I’extrémité superficielle de la piéce. C’est un des
points clés pour interpréter la distribution (le gradient) des CR dans le cas des
revétements [95,96]. Pour un faible angle d’incidence, 1’influence de la rugosité
devient importante et 1’intensité de diffraction trés faible [97]. L’influence de la
réfraction est associée a la rugosité de 1’échantillon et a I’angle d’incidence [98], son
influence doit étre considérée dans la détermination des contraintes (résiduelles et/ou
sous chargement) par DRX en faible incidence [99]. En effet, I'influence de la
réfraction devient moins importante en fonction de la diminution de la rugosité (a ce
point, on pourra négliger 1’effet de la rugosité) ; d’autre part, I’augmentation de I’angle
d’incidence peut réduire I'influence de la rugosité. Par contre, quand D’angle
d’incidence est trés proche de 1’angle critique, méme si la rugosité de la surface est trés
petite, ’effet de réfraction est toujours trés important [84]. Cet aspect n’a pas été
beaucoup étudié a ce jour d’apres la bibliographie. Mais pour diminuer I’influence de la
géométrie de la surface, la profondeur d’analyse minimale doit étre plus grande que la
rugosité de 1’échantillon.

En principe, la méthode en faible incidence décrit ci-dessus peut étre utilisée pour
la détermination de profils de contrainte selon la direction z = S3 perpendiculaire a la
surface d’échantillon. Les composantes relatives du tenseur o;j; doivent étre déterminées
en fonction de la profondeur de pénétration des rayons X. Cela exige la détermination
de Oni sous différents angles (y) en fonction de la profondeur de pénétration. Le profil
de aijr) obtenu a partir des mesures et le profil correspondant o, est 1ié par la relation
[100] :

. foto*l-j(z)exp(_?z)dz
Oij(r) = fot exp(—_z)
T

2-17

Différentes procédures pour I'inversion de I'équation (2-17)-calcul ;) de Gijr), ont
¢été proposées dans la littérature, tels qu’un lissage en moindres carrés (least-squares
fitting) en utilisant le modéle numérique pour le profil ;) [101], ou 'utilisation de la

transformée inverse de Laplace [52,102,103].
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2.2.3 Analyse des contraintes dans un échantillon texturé

L’analyse des CR par DRX dans des films minces polycristallines avec la présence
d’une texture cristallographique implique une série de difficultés, parce que le matériau
devient anisotrope macroscopique. L'équation fondamentale de 1’analyse des CR par
DRX de matériaux polycristallins relie la déformation du réseau avec les différentes
composantes du tenseur des contraintes (Formula 1-4). Par conséquent, 1’équation 1-4
refléte les deux cotés de l’analyse des CR par DRX concernant l'isotropie
macroscopique (quasi-isotrope, équivalence dans toutes les directions de mesure @,y),
d'une part, et l'anisotropie des cristallites individuelles dépende de la constantes
¢lastique radiocristallographique (XEC), S; {hkl} et 1/2S,{hkl}, d'autre part.

Dans le cas de matériaux fortement texturés, le comportement macroscopique est
anisotrope en raison de l'orientation préférentielle des cristallites, par conséquent, les
directions de mesure possibles sont restreintes essentiellement a des pdles d'intensité de
la texture. L’analyse des contraintes résiduelles dans les matériaux ne peuvent étre
effectuée directement par la méthode de sin’y, parce que I'hypothése d'un matériau
quasi-isotrope avec une distribution statistique d'orientation des cristallites n'est plus
vérifiée (§1.3.3.4). Dans ce cas, concernant les comportements macroscopiques
anisotropes, 1’expression de déformation (formule 1-6) mesurée peut étre réécrite [53] :

ey (hkl) = Fij(hkl, 0,9, Smnop) * 0y; 2-18

Les Fj; sont les facteurs de contraintes qui dépendent de la réflexion {hkl}, de la
direction de mesure (@, y) et des conformités élastiques cristallines (Smnop). St les
déformations &g, sont mesurées pour un nombre suffisamment grand de directions
disponibles, la contrainte cj; peut €tre évaluée par la méthode des moindres carrés (the
least squares fitting). Dans le cas de texture idéale (texture infiniment forte ou
monocristal), généralement en raison de la limitation des directions disponibles (@,y),
I’analyse des contraintes avec la méthode de seule réflexion {hkl} n’est pas possible.
La méthode de multi-réflexion {hkl} [55,66,104] peut fournir plus de directions de
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mesures disponibles mais avec des procédures mathématiques complexes.
Heureusement, pour les textures réellement observées dans nos matériaux, la
distribution d'orientation diffuse autour des positions idéales des cristallites (Figure
2-7), ’analyse de la contrainte peut étre réalisé dans une intervalle de Ap(Ag et Ay).
Les incertitudes de mesure dépendent fortement de l’intervalle Ap. Dans ce cas,
I’analyse du gradient de contraintes avec la méthode ci-dessus est théoriquement
possible, mais pour la réalisation, les résultats sont généralement de trop grande erreur
en raison des limitations de Ap et de I’intervalle accessible de profondeurs de mesure.

En raison de l'orientation préférentielle des cristallites dans le cas d’un matériau
texturé, les CER Fj; peut étre recalculée par les modeles de Voigt, de Reuss ou de
Eshelby/ Kroner avec la FDOC comme facteur de pondération [53]. Et la FDOC
est connue explicitement a partir d'une analyse des figures de poles.

11 existe plusieurs types de textures, selon que les cristaux s’orientent suivant une
ou plusieurs directions cristallographiques parallélement a des axes macroscopiques.
Dans notre étude, la texture souvent observée est une texture de fibre : les cristaux
alignent suivant une direction cristallographique parallele a I’axe de la normale de la
surface de film (I’orientation des cristallites autour de cet axe est quelconque). Pour les
textures de fibres, la FDOC refléte la symétrie de rotation, 1’angle ¢ n’a pas la
limitation, la détermination de contrainte peut étre réalisée dans un intervalle A (Ap =
AY). Sil’intervalle Ay est assez grand, le gradient de contrainte peut étre réalisé par la
méthode de la pénétration constante présentée ci-dessus avec une erreur acceptable.
Heureusement, nos échantillons présentent d’une faiblement texture de fibre et
I’influence de la texture sur I’analyse du gradient de contraintes est relativement limité

dans notre cas d’étude.
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positions 1déales des cristallites

positions deales des cristallites

)

Figure 2-8 Directions possibles dans figures de pdles pour déterminer les contraintes

résiduelles dans les matériaux texturés
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2.3 Conclusion

Les techniques expérimentales ont été présentées dans ce chapitre : la méthode de
dépot par MOCVD et le réacteur utilisé pour la syntheése de films de ZrO,. Les
techniques de caractérisation des films de ZrO, élaborés par MOCVD ont été décrites
en détail. L’analyse des contraintes résiduelles par DRX en faible incidence et le

développement associé sont présentés dans ce chapitre.
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CHAPITRE 3. Matériaux, dépot avec
conditions optimales et caractérisation

des films de ZrO,

Les films de ZrO; pure déposés par MOCVD présentent souvent la phase
tétragonale ou un mélange des phases tétragonale et monoclinique, bien que la phase
tétragonale ne soit pas stable a la température ambiante. Mais jusqu’a maintenant, peu
d'attentions ont été accordées a la relation entre les parametres de dépot et la phase des
films. Les propriétés de la zircone (ZrO,) sont fortement dépendantes de la phase et de
la texture, par exemple, la constante diélectrique de la zircone (ZrO,) tétragonale (& =
37,7) est beaucoup plus élevée que celle de la zircone (ZrO;) monoclinique (¢ = 19,7)
[105]. La stabilisation de la phase tétragonale a la température ambiante dans un film
mince est contribuée par la petite taille de cristallites et/ou l'existence de fortes
contraintes de compression [28,29,30]. Dans ce chapitre, 1'influence des conditions de
dépdt sur la stabilité de la phase tétragonale est étudiée.

Comprendre la relation entre les microstructures et les parameétres du procédé est
la clé pour maitriser I’élaboration des films. En particulier, I'observation de la texture
cristallographique fournit les informations les plus fondamentales et indispensables
pour comprendre le mécanisme de croissance. De nombreux chercheurs ont signalé une
orientation cristallographique préférentielle ou les structures colonnaires dans les films
minces de ZrO, déposés par MOCVD, mais peu d’études ont été publiées sur la
corrélation entre la texture et le procédé de dépot.

Ce chapitre vise a étudier le role des conditions de dépot par MOCVD sur
1'évolution de la microstructure (morphologies, structures cristallines et textures) ; des
expériences ont été réalisées pour de larges gammes de parametres de dépot afin

d'apporter des informations sur le mécanisme de croissance. Ces films ont été étudiés
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avec MEB-FEG pour la morphologie de surface et la microstructure en section
transverse. La structure cristalline et les contraintes résiduelles des films ont été
¢tudiées par la diffraction des rayons X. La texture cristallographique des films a été
¢tudiée par des acquisitions de figures de poles par DRX. La relation entre les
microstructures et les conditions de dépot a été clarifiée. Par des analyses approfondies
des résultats expérimentaux, quatre mécanismes typiques de dépot ont été proposés a la
vue des évolutions des microstructures et des textures. Les mécanismes de dépdt et
I’évolution microstructurale associée ont été discutés.

De plus, les propriétés de la zircone (ZrO,) dépendent fortement du le niveau des
contraintes résiduelles et leur distribution dans les films minces. Les contraintes
résiduelles peuvent avoir des effets néfastes, tels que le craquage et le flambage causé
par des contraintes de traction et des contraintes de compression, respectivement [106],
ou des effets bénéfiques, tels que les effets de renforcement [ 107] et sur le coefficient de
diffusion atomique [108]. Les contraintes résiduelles affectent aussi la microstructure
des matériaux, par exemple, la contrainte est une des forces motrices sur la croissance
des cristallites [109], la contrainte peut entrainer 1’apparition et le mouvement des
dislocations dans un matériau céramique [110], ou les transformations de phase
peuvent étre provoquées par des contraintes dans le cas de ZrO, [28,111,112].

Les contraintes résiduelles ont souvent été déterminées par la méthode de DRX
classique de sin®y pour des films YSZ [113,114] ou des films de ZrO, [28,115]. Le
niveau des contraintes obtenues varient de la compression a la traction, mais peu
d’études considerent le gradient de contrainte dans le film, qui existe bien dans les films
fragiles en céramique. Dans ce chapitre, I'existence d'un gradient de contrainte dans les
films de ZrO, déposés par MOCVD a été observée. Le profil de distribution des
contraintes en fonction de la profondeur a été analysé par la méthode de DRX en faible
incidence (Chapitre 2). L'évolution du niveau de contrainte et de sa distribution est
discutée, et le mécanisme de ’apparition des contraintes lors de la croissance est

propose.
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3.1 Influence des conditions expérimentales sur la

microstructure des films de ZrQO,

Les films de ZrO, examinés ont été déposés dans un réacteur a parois froides décrit
en détail dans chapitre 2. Des wafers polis de Si monocristallin (1 0 0) ont été utilisés
comme substrats. Le précurseur dissous dans le cyclohexane a été injecté dans une
chambre de vaporisation a 250 °C. Apres vaporisation, le précurseur est transporté
jusqu’a la chambre du réacteur par flux d'azote préchauffé, puis a rejoint avec le flux
d'oxygene préchauffé. La température de dépot varie de 600 °C a 950 °C. Le flux total
de gaz a été maintenu constant & 10 L/h, mais avec une variation du pourcentage
volumique d'oxygene (de 5% a 95%). Le taux d'approvisionnement du précurseur
calculé a partir de la consommation de solution varie de Ry, = 3x107 g/h.cm2 aRgyp =
1,2x10" g/h.cm® en faisant varier la concentration de la solution, la fréquence et le
temps d’ouverture de I'injecteur. Le calcul du taux d'approvisionnement de précurseur a
¢té basé sur I'hypotheése d’une homogénéité totale du flux de gaz, qui est confirmée a
partir des résultats de simulation [48] et de 'homogénéité d'épaisseur des films déposés.
Afin d'étudier le mécanisme de dépdt de ZrO, par MOCVD, des expériences ont été
effectuées sur une large gamme de conditions de dépdt, cinq groupes d'échantillons
typiques ont été élaborés destinés pour des analyses et des caractérisations dans cette

étude.

3.1.1 Influence de la température des gaz (groupe 1)

Deux types d’échantillons ont été¢ préparés pour l'étude de l'influence de la
température du gaz sur les structures de film déposé, les conditions de dépot ont été

résumées dans Tableau 3-1.
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types d’échantillons. Les pics de la famille des plans {0 1 1}, avec 20 = 30,27 ° et ceux
des plans {1 1 0}, avec 20 = 35,25 ° de la phase tétragonale ont clairement été identifiés.
Les pics de la phase monoclinique n’ont pas été observés dans ces échantillons, cette
stabilisation de la phase ZrO, tétragonale (métastable) est due a la taille nanométrique
des cristallites dans le film. La taille des cristallites calculée par la formule de Scherrer
a la mi-hauteur du pic {0 1 1} est de 8 nm. Selon nos acquisitions des figures de poles
(Figure 3-3), il n'y a pas d’effet important de texture cristallographique dans les
¢chantillons de type A ; les orientations cristallines des échantillons A sont totalement

aléatoires. Les échantillons de type B a un léger effet de texture, seulement une faible

Type d’échantillons Paramétres variables (Température du gaz) Paramétres fixes
A T(Oy) =T(N,) =25°C Touw= 650 °C,
B T(0,) = T(N,) =250 °C D(0,) =D(Ny) =5 L/h,

Ry, = 0.6x10" g/h.cm’

Tableau 3-1 Conditions de dépdts de film ZrO, en variant la température de gaz.

La Figure 3-2 montre les diagrammes de diffraction des rayons X pour ces deux

texture de fibre de type {1 1 0} a été observée.

")
-y, ” il

Figure 3-1 Morphologie superficielle des 2 types d’échantillons élaborés de groupe 1 :

(a) type A ; (b) type B.



Chapitre 3- Matériaux, dépot avec conditions optimales et caractérisation des films de ZrO,

I: . 1 L] ) ] ]
(011),
3x10° = A -
fii © (110), (112), (200),
!

2X104_-—J‘ . M J\ -
. 3 NTypeB |

2

c

=] :

3 A

1x10° 5 3
| I i |
_J b\ j\ Type A
T | T ] L] ] L L] T T T T . L

25 30 35 40 45 50 56 60

2 Theta (°)

Figure 3-2 Diagrammes de DRX sur les 2 types d’échantillons élaborés (groupe 1).
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Figure 3-3 Figures de poles {0 1 1} et {1 1 0} de la phase tétragonale de ZrO; des 2

types d’échantillons élaborés (groupe 1).
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Les morphologies de surface des échantillons du groupe 1 sont représentées sur
la Figure 3-1, les échantillons de type A en provenance de gaz froid (25 °C) présentent
des structures coralliaires, alors que la surface des échantillons de type B en provenance
de gaz chaud (250 °C) est plutdt plate. A partir de I'observation au MEB-FEG, il est
difficile d'estimer la taille des cristallites parce que les limites cristallites ne sont pas
claires. Bien que la morphologie de surface est totalement différente, la structure

cristalline de ces deux types d'échantillons est presque la méme.

3.1.2 Influence de la température du substrat (groupe 2)

Cing types d’échantillons ont été préparés pour I'étude de l'influence de la
température du substrat sur la structure cristalline et 1’évolution de la texture

cristallographique. Les conditions de dépot ont été résumées dans le Tableau 3-2.

Type d’échantillons Paramétre variable (Température du substrat) Paramétres fixes
B T = 650 °C
. D(0) =D(N;) =5 L/
C Ten= 750 °C | 5
Rguyp=10,6x10" g/h.cm
D T =800 °C
T(0,) =T(N;) =250 °C
E T =850 °C
J T =900 °C

Tableau 3-2 Conditions de dépdts de film ZrO, en variant la température du substrat
(C* a été recuit une heure puis refroidi lentement, tandis que les autres

échantillons sont refroidis immédiatement apres le dépot).

La Figure 3-4 montre les diagrammes de DRX des échantillons du groupe 2. On
observe que tous les échantillons sont constitués de la phase tétragonale, a 1'exception
des échantillons de type J qui sont bi-phasés. On observe que l'intensité relative des pics
{1 1 0} augmente avec la température du substrat de dépot. En comparant avec les
intensité théorique des pics (JCPDS 50-1089), la zircone (ZrO,) tétragonale déposée a

une orientation cristalline préférentielle de {0 1 1}; a haute température (les
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¢chantillons de type D et E). L'étude détaillée des pics montre que la largeur a
mi-hauteur (FWHM) est en baisse avec 1'augmentation de la température de dépdt, ce
qui suggere une augmentation de la taille des cristallites avec la température. Les
¢chantillons de type J présentent un mélange de phases monoclinique et tétragonale, en
effet on peut voir clairement sur la Figure 3-4 les pics {-1 1 1}, et {1 1 1}, de la phase
monoclinique.

La Figure 3-4 montre la morphologie de surface des échantillons de type D et de
type E : la surface des échantillons de type E est constituée de structures en ilots,
'observation détaillée montre que ces ilots sont faits de nano cristallites avec la taille
moyenne variant de 10 nm a 40 nm. La taille moyenne des cristallites des échantillons
de type E calculée a partir de FWHM des pics de diffraction X est de 26 nm, c’est en
accord avec I’observation au MEB-FEG. La taille des cristallites des échantillons de
type D calculée a partir de FWHM de DRX est de 19 nm. A partir de I'observation de la
morphologie superficielle au MEB-FEG, la taille visible des cristallites est comprise
entre 100 nm et 200 nm, ce qui est beaucoup plus grand que la valeur calculée a partir
de la DRX. Ceci signifie qu'il existe des sous-structures dans les échantillons de type D.
La morphologie de surface des échantillons de type D présente une structure
intermédiaire entre les échantillons de type B et de type E. La surface des échantillons
de type D est de structures en ilots comme pour les échantillons de type E, mais la
nano-cristallites ne sont pas suffisamment distinguées comme dans le cas des
¢chantillons de type B. Les échantillons de type C ont presque les mémes morphologies
que celles des échantillons de type B observées au MEB-FEG.

Les figures de poles de quatre types d’échantillons (B-E) sont montrés dans la
Figure 3-6, comme on peut le voir, les échantillons de type B et C ont une texture peu
marquée, seulement une faible texture de fibre de {1 1 0} peut étre observée. Par contre,
les échantillons de type D montrent une texture de fibre {1 1 0} bien visible, tandis que
les échantillons de type E a une forte texture de fibre {1 1 0};. Aucune autre texture

n’est observée dans les quatre types d’échantillons. La texture des échantillons de type
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J n'a pas pu étre analysée expérimentalement parce que les pics de diffraction de la

phase tétragonale et monoclinique sont trop proches pour étre identifiés séparément.
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Figure 3-4 Diagrammes de DRX des différents échantillons déposés a différentes

températures de substrat.

— : L b Y B oa

Figure 3-5 Morphologie superficielle des échantillons élaborés de group 2 : (a) type C ;

(b) type D ; (c) type E.
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L'indice de la texture et la fraction volumique de fibres {1 1 0} ont été calculées a
partir des figures de pdles par le logiciel LaboTex (version 3.0), les résultats sont
résumés dans le Tableau 3-3. L’indice de la texture et la fraction volumique de la texture

augmente avec la température de dépot.

R R

011 110
RPF RPF
1D ro
Type B Type B
RD RD
011 110
RPF RPF ~|..-. p
o T
Type C Type C
RD RD
oll 110
RPF RPF

TD @ TD

Type D

R

011
RPF

TD

Type E
Figure 3-6 Figures de poles {0 1 1} et {1 1 0} de la phase tétragonale de ZrO, des

échantillons €laborés (groupe 2).
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Type d’échantillons Type B Type C Type D Type E
Températures de dépot 650°C 750°C 800 °C 850 °C
Indices de texture 1,03 1,06 1,21 8,32

Fraction volumique de texture de

1.9% 21% 73% 52,6 %
fibre {1 1 0},

Tableau 3-3 Résultats de 'analyse quantitative de la texture par LaboTex.

3.1.3 Influence du débit de précurseur (groupe 3)

Cinq types d’échantillons ont été préparés et caractérisés pour l'é¢tude de
l'influence du débit de précurseur sur les structures et 1’évolution des textures. Les

conditions de dépots ont été résumées dans le Tableau 3-4.

Type d’échantillons Paramétre variable (Débit de précurseur) Paramétres fixes
F Ry, = 3x107 g/h.cm’
G Ry, = 6x107 g/h.cm’ D(0,) =D(N,) =5 L/h
K Ry, = 1,2x10 * g/h.cm’ T = 850 °C
E Ry, = 6x107 g/h.cm’ T(0,) = T(N,) = 250 °C
H Ryp=1,2x10" g/h.cm’

Tableau 3-4 Conditions de dépdts de film ZrO, en variant le débit de précurseur.

Les diagrammes de DRX des échantillons déposés avec diftérents débits de
précurseur (groupe 3) sont présentés dans la Figure 3-7. Les résultats montrent
clairement l'influence importante du débit de précurseur sur la structure des films de
ZrO,. Les films sont constitués seulement de la phase tétragonale pour un faible débit
de précurseur (échantillons de type F, Ry,,= 3x107 g/h.cm?). Comme le montre dans la
Figure 3-7, le pic le plus intense des échantillons de type F apparait a la position de pics
{0 1 1}, démontrant clairement une orientation préférentielle de croissance dans la
direction {0 1 1} Lorsque le débit de précurseur augmente, les échantillons de type K
(Rsup=1,2xlO'2 g/.cm?) et de type G (Rsup=6xlO'3 g/h.cm”) montrent un mélange de

phases tétragonale et monoclinique, comme on le voit clairement sur la Figure 3-7, les
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pics {1 1 1}net {-1 1 1}, de la phase monoclinique et le pic {O 1 1}; de la phase
tétragonale sont présents. Une augmentation du débit de précurseur supplémentaire,
entraine la formation des films constituées de la phase tétragonale pure, comme le
montrent les diffractogrammes des échantillons de type E (R, = 6x107 g/h.cmz) et de
type H (Ry, = 1,2x107" g/h.cm?).

Les observations au MEB-FEG de la surface des échantillons de type F (Figure
3-8), déposé avec un faible débit de précurseur (Ry, = 3x107 g/h.cm?), montrent
clairement les structures des facettes, ce qui indiquent une croissance typique de facette.
En comparant les clichés MEB-FEG des échantillons de type A-E, les cristallites des
¢chantillons de type F semblent étre des agrégats distribués de facon non compacte, a la
différence des cristallites dur-agrégées des autres échantillons (les échantillons de type
A-E). Les échantillons de type K (R,,= 1.2x107 g/h.cm®) présentent une structure en
facette similaire de celle des échantillons de type F, mais la forme pyramidale des
cristaux est de symétrie monoclinique, 1'angle de la pyramide n'est pas a 90 °, ce qui est
différent de la forme tétragonale des échantillons de type F. Les échantillons de type G
(Ryp= 6x107 g/h.cm?), qui est déposé avec un débit de précurseur compris entre celui
utilisé pour élaborer les échantillons de type F et celui utilisé pour les échantillons de
type K, ne présente pas une structure de facette. La morphologie en surface des
¢chantillons G, comme les structures de la pyramide des échantillons de type F, est
couverte par un nouveau film de structures différentes.

Bien que le débit de précurseur des échantillons de type H (R,,,= 1,2x107" g/h.cm?)
est le double de celle des échantillons de type E, ils ont des structures similaires ; les
deux types d’échantillons présentent seulement la phase tétragonale. La morphologie
de surface, la microstructure dans la section ainsi que la texture sont presque les mémes
que celles des échantillons de type E (Ry,,= 6x107 g/h.cm?). La seule différence est que
l'indice de la texture et la fraction volumique de fibres {1 1 0}; sont moindres : 2,8 et
19,8% pour des échantillons de type H, comparé a 8,32 et 52,6% des échantillons de

type E.
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Figure 3-7 Diagrammes de DRX des différents échantillons déposés pour des débits de

précurseurs différents : du type F au type H le débit de précurseur est croissant.

(b) type G et (c) type F.
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3.1.4 Influence de la teneur d’oxygéne

Les échantillons du groupe 4 et groupe 5 sont préparés pour ¢tudier l'influence de
la teneur en oxygene sur la structure des films de ZrO,. La différence entre les deux

groupes est le débit du précurseur, comme le montre dans le Tableau 3-5.

Groupes Type d’échantillons Paramétres variables Parametres fixes
L D(0,)=2L/h;D(N,)=8 L/h Tsup= 850 °C
Groupe 4 E D(0,;) =D(N;)=5L/h T(0,) =T(N,) =250 °C
N D(0,)=8L/h;D(N,)=2L/ R,y = 6x107 g/h.cm’
I D(0;)=0.5L/h; D(N;)=9.5L/h Tsu= 850 °C
Groupe 5 G D(0;) =D(N;)=5L/h T(0,) =T(N,) =250 °C
R D(0,)=9.5L/h;DMN,)=05L/h Ry, =6x10" g/h.cm’

Tableau 3-5 Conditions de dépdts des films ZrO,, variation du débit d’oxygene.

Dans le groupe 4, ou les échantillons sont préparés avec un débit fixe de précurseur
(Rgp = 6x107 g/h.cm?), la teneur en oxygéne a une forte influence sur la phase et la
texture des films de ZrO,. Les diagrammes de DRX des échantillons de type L et E
montrent qu’il n’y a que la phase tétragonale (Figure 3-9). Mais lorsque la teneur
d'oxygeéne augmente jusqu'a 80%, le diagramme de DRX des échantillons de type N
montre un mélange des phases tétragonale et monoclinique (Figure 3-9). Les figures de
poles des échantillons de type L et E montrent une texture de fibres de type {1 1 0},
mais avec une intensité et une fraction volumique différente, comme indiqué dans le
Tableau 3-6. L'augmentation de la teneur d'oxygene provoque une texture de fibre plus
prononcée, et enfin fait apparaitre de la phase monoclinique. Toutefois, les

morphologies de surface de ces trois types d’échantillons sont similaires.

72



Chapitre 3- Matériaux, dépot avec conditions optimales et caractérisation des films de ZrO,

4x10°

3x10* 4

2x10* 4

counts

1x10* 4

-111) 011
\ \

l

s

= g

osmree vor

(

11

-—MU\'\

_.__4002) +(020), +(200)
(1 10),

A Type N |

J\ Type E |

Type L

55

60

2 Theta (°)

Figure 3-9 Diagrammes de DRX des différents échantillons déposés a différents débit

d’oxygene (groupe 4).

Type d’échantillons Type L Type E Type N

Pourcentage en oxygéne 20% 50% 80%
Indice de texture 1,5 8,32 **
Fraction volumique de texture de fibre {1 1 0}, 22,0% 52,6% o

Tableau 3-6 Résultats de 1'analyse quantitative de la texture par LaboTex (groupe 4).

La Figure 3-10 montre I'évolution des structures cristallines des échantillons dans
le groupe 5. Les échantillons de type I sont quasiment monophasée (phase tétragonale) ;
tandis que quand la teneur d'oxygene est supérieure a 50%, le film ZrO, obtenu fait
apparaitre la phase monoclinique (les échantillons de type G et R), comme le montre la
Figure 3-10 ou I’on peut observer les pics de la phase monoclinique sur les diagrammes
de DRX pour les échantillons de types G et R. Le pic le plus intense des échantillons de
type G apparait entre 34 ° et 35 °, il est difficile d'identifier la phase correspondant a ce
pic de diffraction parce que des pics de la phase tétragonale et de la phase monoclinique
se trouvent dans cette méme zone angulaire. Toutefois, 1'intensité relative des pics des

¢chantillons de type I révéle qu’ils ont une texture prononcée, parce que le pic {0 1 1},
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de la phase tétragonale se situant a 30 ° est beaucoup plus intense que le pic {1 1 0},.
Les morphologies de surface des échantillons de type I et R sont présentées dans la
Figure 3-11. La taille des cristallites des échantillons de type I, estimée a partir de
lI'image au MEB-FEG (environ 50 nm), est supérieure a la valeur calculée avec la
formule de Scherrer (26 nm). Sur l'image de la surface des échantillons de type R, des

cristaux orientés de grande taille sont observés en surface.
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Figure 3-10 Diagrammes de DRX des différents échantillons déposés a différentes

débit d’oxygene (groupe 5).

Figure 3-11 Morphologie superficielle des échantillons élaborés du Group 5 : (a) type

Iet (b) type R.
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3.1.5 Mécanisme de dépot

Considérant les différentes conditions de dépdt entre les échantillons de type A et
de type B (groupe 1), la différence de morphologie de surface est due a la différence de
taux de vaporisation de la solution injectée de la buse. Pour les échantillons de type A,
le gaz porteur (N») et le gaz de réaction (O,) est froid (a 25 °C), ce qui entraine une
vaporisation non compléte des gouttes de solution. Les gouttes de solution éclaboussent
sur le substrat chauffé et sont vaporisées trés rapidement, laissant une grande quantité
de précurseur sur le substrat. Et puis, cette grande quantité de précurseur se décompose
et forme des nombreux centres de nucléation, ce qui entraine la formation d’un film de
structure corail. Ce premier mécanisme est nommé le «mécanisme goutte-liquide »
dans la discussion suivante (Figure 3-12).

Alors que dans le cas des échantillons de type B, aprées avoir été injectées de la
buse, les gouttes de la solution sont entiérement vaporisées, résultant en une surface trés
lisse. Toutefois, la structure des échantillons de type B présente une orientation
cristallographie quasiment aléatoire et la taille des cristallites est relativement faible (8
nm calculée a partir des FWHM de DRX). Ce résultat est tres différent de la littérature :
les films de ZrO, déposés par MOCVD présentent habituellement une texture
cristallographique marquée [5,37,39]. Nous proposons ici le second mécanisme de
déposition nommé « mécanisme colloide » (Figure 3-12) Dans le cas des échantillons
de type B, bien que la solution soit entierement vaporisée, le précurseur n'est pas
entierement vaporisé. Apres la vaporisation de la solution, le précurseur existe
partiellement en vapeur et partiellement sous forme de solides colloides (< 10 nm). Ces
précurseurs colloides sont transportés a la surface du substrat et se décomposent a une
température relativement élevée, formant des centres de nucléation et de croissance.
Ces colloides sont transportés a la surface du substrat de fagon aléatoire, apres la
décomposition, les dépots sont agrégés et manquent de mobilité, de sorte que les
nano-cristallites sont orientées de facon totalement aléatoire. Ce mécanisme entraine
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une vitesse de nucléation importante et une vitesse de cristallisation faible, parce que
tous les colloides pourraient constituer un centre nucléation de nano-cristallites.

Tous les échantillons du groupe 2 présentent une structure qui correspond a un
mélange de nano-cristallites avec une orientation aléatoire avec une texture
cristallographique plus ou moins prononcée. Méme dans des échantillons de type B, les
orientations des cristallites ne sont pas totalement aléatoires, une faible proportion de
volume correspondant & une texture fibreuse (1,9%, Tableau 3-3) a été détectée par
I’analyse des figures de poles. Les différences les plus importantes des échantillons du
groupe 2 sont résumées dans la Figure 3-6 et dans le Tableau 3-3, les indices et les
fractions volumiques de la texture {1 1 0}; augmentent avec la température du substrat
de dépot. La texture cristallographique dans le procédé de CVD est généralement
considérée comme le résultat de la croissance orientée préférentielle [32] ; il s'agit d'un
processus typique de la cristallisation. Le renforcement de la texture cristallographique
révele de I'augmentation de la vitesse de cristallisation. Comme la température du
substrat augmente, les précurseurs sont vaporisés plus facilement avant d'atteindre le
substrat, en raison du gradient thermique généré au-dessus du substrat. Parce que la
pression de vapeur saturante augmente avec la température, l'augmentation de la
température du substrat entraine une augmentation de la fraction de précurseur en phase
gazeuse avant d'atteindre la surface du substrat.

Le troisieme mécanisme de dépdt, nous avons proposé de nommer le « mécanisme
vapeur » (Figure 3-12). Ce mécanisme de dépot par le procédé de CVD est rapporté
dans de nombreuses littératures [32,116]. Le précurseur se décompose a la surface en
phase gazeuse, ce qui differe du « mécanisme colloide » : le précurseur n’est pas agrégé,
mais séparé en molécule unique. Ces molécules séparées se décomposent a la surface
avec une grande mobilité, elles ont des difficultés a former des centres de nucléation et
elles se localisent sur les cristallites déja existantes. Dans notre étude, le « mécanisme
vapeur » peut entrainer la formation d’une structure en facettes. Les structures facettées

des échantillons de type F et K révelent typiquement le « mécanisme vapeur ».
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Figure 3-12 Représentation schématique des trois mécanismes de dépot.

I1 faut noter que le « mécanisme colloide » agit toujours de fagon couplée avec le
« mécanisme vapeur », comme une certaine proportion de précurseur se vaporise, peu
importe a quelles conditions. L’image des échantillons de type E dans la section montre
clairement des structures en colonne (Figure 3-13), en accord avec une forte texture
observée avec les figures de pdles. Mais la surface se compose de nombreux petites
nano-cristallites (Figure 3-5). Une étude détaillée de la section des échantillons de type
E montre que la structure colonnaire est constituée de petites sous-structures dans la
région pres de la surface (Figure 3-13). En région plus profonde (plus loin de la surface)
du dépdt, ces sous-structures ne sont plus tres visibles en raison de l'influence du recuit
in-situ lors du dépdt. Cette microstructure ainsi que la morphologie de surface apporte
la preuve de la croissance par le « mécanisme colloide » des échantillons de type E.
L’ apparition des deux phases de ZrO, dans les échantillons de type J est le résultat de la

grande taille des cristallites. Les augmentations de la température du substrat font
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augmenter la proportion de précurseur en phase vapeur, entrainent une vitesse de

cristallisation plus importante et une vitesse de nucléation plus faible.

Directio
croissance

Figure 3-13 Morphologie des films en section des échantillons (type E).

A I'appui de nos mécanismes de dépot proposés, les échantillons de type H ont été
déposés avec un débit de précurseur deux fois plus important que celui utilisé pour
I’¢laboration des échantillons de type E. Les structures de ces deux échantillons sont
assez semblables : des diagrammes de DRX similaires, une morphologie de surface
semblable et des figures de poles comparables. La différence la plus importante est la
fraction volumique de texture de fibre {1 1 0}. Les échantillons de type H ont moins de
fraction volumique du composant de la texture de fibre (19,8%) que les échantillons de
type E (52,6%). Ces résultats indiquent que pour les échantillons de type H, le
mécanisme de déposition prédominant est le « mécanisme-colloide » : a température de
dépdt constant, ['augmentation de la quantité de précurseur entraine la diminution de la
proportion de précurseur en phase gazeuse, ce qui conduit a une vitesse de
cristallisation plus faible et une vitesse de nucléation plus forte.

La diminution du débit de précurseur entraine la formation de films de ZrO,

constituées des deux phases tétragonale et monoclinique. L'apparition de la phase
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monoclinique révele que les échantillons de type G ont une taille de cristallites
beaucoup plus grande que les autres échantillons, ceci est confirmée par l'observation
de la morphologie de la surface au MEB-FEG (Figure 3-8, plus grande que 200 nm).
L'augmentation de la vitesse de cristallisation et la diminution de la vitesse de
nucléation résulte de la diminution de la quantité de précurseur. Continuer a diminuer le
débit de précurseur entraine 1’¢laboration d’échantillons (type F) qui présentent de
nouveau une structure tétragonale. En raison d’un faible débit de précurseur, les tailles
de cristallites des échantillons de type F ne sont plus suffisants pour induire la
transformation de phase tm. Bien que nous ne pouvons pas obtenir de figure de pdles
par DRX, le diffractogramme de DRX (Figure 3-7) indique un trés fort effet de texture
cristallographique dans les échantillons de type F parce que l'intensité relative des pics
des échantillons de type F est beaucoup plus forte que celle des échantillons de type E,
déja fortement texturé (fraction volumique 52,6 %). Les échantillons de type K, G et F
sont considérés comme le résultat de croissance par un seul mécanisme : « mécanisme
vapeur », la vitesse de nucléation plus petite et la vitesse de cristallisation plus
importante conduisent a la formation de cristallites de plus grande taille. Toutefois, la
surface des échantillons de type G montre une structure différente que celle des
¢chantillons de type K et F, bien que le débit des précurseurs des échantillons de type G
se situe entre ceux de F et K. Compte tenu du fait que les échantillons de type G ont une
structure mixte tétragonale et monoclinique, le mécanisme de croissance peut étre
proposé comme ci-dessous : pendant le dépot, la taille des cristallites des échantillons
de type G atteignent la taille critique pour la stabilisation en phase tétragonale, la
zircone (ZrO;) en phase monoclinique continue de croitre sur la surface de cristallite
tétragonale. A partir de la morphologie de surface des échantillons de type G, on peut
distinguer une structure en forme de pyramides, semblable aux structures des
¢chantillons de type F, mais les bords ne sont pas aussi définis que ceux des
¢échantillons de type F.

L'image de la surface des échantillons de type F montre que la taille des
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cristallites est beaucoup plus grande, de 20 nm a 70 nm que celle des échantillons de
type E (26 nm) et B (8 nm), ces résultats sont en accord avec la taille calculée a partir
des FWHM de DRX (41 nm). Toutefois, la taille des cristallites des échantillons de type
F est beaucoup plus importante que la taille critique pour la stabilisation de la phase
tétragonale rapportée dans la littérature, le mécanisme de stabilisation de la phase
tétragonale pour les échantillons de type F sera discutée dans le chapitre suivant.

La croissance des cristaux est un processus trés complexe, en particulier, trés peu
d'informations sur le processus de croissance en facette sont fournies a ce jour. Dans
cette étude, la croissance en facette des échantillons de type F et K est contrdlée par le
débit de précurseur. Le « mécanisme-vapeur » pourrait étre distingué de I'état de
surface « super-saturé » et I’état de surface « non saturéy. L’état « super-saturé » est
définie comme : les atomes libres sur la surface sont plus nombreux que les positions de
dépot possibles, résultant en une augmentation du potentiel de surface [117].
L'augmentation du potentiel de surface permet aux atomes libres de diffuser suivant des
joints de cristallites dans les régions plus profondes. L'état de surface « non saturé » est
défini comme : les atomes libres sur la surface de dépdt sont moins nombreux que les
positions possibles. Bien que les échantillons de type B-E présentent le mélange du
« mécanisme-colloide » et du « mécanisme-vapeur », 1'état de surface de dépdt est un
état de « super-saturé ». En effet ils ont été €laborés avec un débit de précurseur si
important que le précurseur n’a pu étre enticrement vaporise avant d'atteindre la surface
de dépot. Cet état de surface « super-saturé » induit toujours une contrainte de
croissance de compression [117]. En effet presque tous les échantillons obtenus via le
« mécanisme colloide », présentent une contrainte de croissance en compression ainsi
qu’un gradient de contraintes dans 1’épaisseur du film [ § 3.2]. Toutefois, dans des
conditions de « super-saturé », les structures en facette ne peuvent pas étre stables et
une morphologie rugueuse apparait [118].

Les échantillons de type F, K, et G sont déposés avec un état de surface non-saturé,

ce qui se traduit par des structures en facette. Le niveau des contraintes internes reste
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trés fiable pour ces échantillons, malgré I’effet thermique non négligeable. Les
contraintes internes pourraient étre un autre facteur qui fait disparaitre les facettes,
rapporté par Tersoff [119], les cristaux en facette sont métastables sous contrainte. En
régle générale, dans le procédé CVD, il y a un plan atomique de dépdt préférentiel qui
est déterminé par la vitesse de croissance relative a l'orientation cristallographique
[120,121]. Selon les micrographies des échantillons de type G et F, les facettes
appartiennent aux plans atomiques de faible énergie de dépot pour la phase
monoclinique (échantillons de type K, G) et la phase tétragonale (échantillons de type
F). Les figures de poles ne sont pas accessibles pour des échantillons de type F, Get K a
cause de la présence des 2 phases dans le film. L’orientation préférentielle de la
croissance est différente que celle de la texture de fibre de type {1 1 0}, obtenue sous
les conditions de croissance via le « mécanisme colloide » avec une surface «
super-saturée ».

L'influence de la teneur en oxygene est ¢tudiée en comparant les échantillons du
groupe 4 (« mécanisme-colloide ») et le groupe 5 (« mécanisme-vapeur »). Comme on
peut le constater, dans le groupe 4 pour un débit de précurseur fort, plus l'oxygeéne
apporté est important plus la texture des échantillons est marquée. Dans cette gamme
étudiée, 1'oxygene est considéré comme ayant un effet bénéfique sur la vitesse de
cristallisation. Une grande teneur d'oxygene conduit a un mélange de phases
tétragonale et monoclinique, ce qui entraine une augmentation de taille des cristallites.
En comparant les échantillons du groupe 4, on constate que 1’oxygeéne influence la
vitesse de cristallisation. Les échantillons de type D, L et H ont été¢ déposés dans des
conditions totalement différentes, leurs structures cristallines et la texture
cristallographique sont trés semblables les unes aux autres. Ceci suggere que les
microstructures des films de ZrO, déposés par MOCVD sont contrdlées surtout par la
vitesse de nucléation et la vitesse de cristallisation lors du dépot.

Les échantillons du groupe 5 ont été préparés dans des conditions expérimentales

favorisant le « mécanisme-vapeur ». Lorsque la teneur en oxygene augmente a 90%
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(volumique), un changement d'orientation préférentielle est observé, comme on peut le
voir sur la Figure 3-10 (les échantillons de type R). De plus, lorsque la teneur en
oxygene diminue a 5% (les échantillons de type 1), la phase constituant les films change
et devient tétragonale. La taille moyenne des cristallites pour les échantillons de type J,
calculée a partir de FWHM de DRX est de 23 nm, est inférieure a la valeur estimée par
I'observation directe au MEB-FEG (environ 50 nm). Cette différence est due a
I'oxydation insuffisante de ZrO,. Du zirconium métal (confirmé par EDX) a ét¢ détecté
sur la surface des échantillons de type I, déposé avec un débit d'oxygene tres faible
(Figure 3-14). Ceci est la preuve directe de 1'oxydation insuffisante de ce film. Des
défauts cristallins dus a l'oxydation insuffisante sont censés exister dans ces
¢chantillons. J.S. Kim et al. ont signalé qu’une grande quantité d'impuretés de carbone
pourrait faire obstacle a la transformation de phase t2m [39]. Cependant, les
¢chantillons de type I sont déposés a des températures beaucoup plus élevées, les
résultats antérieurs de notre laboratoire indiquent il y a peu de contamination en
carbone dans les films déposés dans des conditions similaires, en raison de la
température de dépot élevée [47,48].

Comme mentionné dans l'introduction, la stabilisation de la phase métastable
tétragonale est généralement expliquée par la petite taille des cristallites. La phase
tétragonale de ZrO, pourrait étre obtenue en diminuant la taille de cristallites, en
augmentant la vitesse de nucléation et en diminuant la vitesse de cristallisation. Ce
processus pourrait étre réalisé de différentes maniéres : une température de dépot faible
(groupe 2), un petit débit d'oxygene (groupes 4 et 5) ou un débit de précurseur faible
(groupe 3). Dans le présent travail, les échantillons déposés en vertu de I'état du
« mécanisme-colloides » sont toujours constitués de la phase tétragonale, en raison de
la grande vitesse de nucléation du « mécanisme-colloide ». La diminution du débit
d'oxygene peut entrainer I’apparition de la phase tétragonale par la diminution de la
vitesse de cristallisation. Un faible débit de précurseur peut aussi faire apparaitre la

phase tétragonale (les échantillons de type F), car a la fois la vitesse de nucléation et la
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vitesse de cristallisation sont faibles pour 1’élaboration de ces échantillons. En résumé,
la phase tétragonale des films peut apparaitre soit avec une grande vitesse de nucléation
(une faible température de dépot, un fort débit de précurseur), soit avec une faible

vitesse de cristallisation (un petit débit d'oxygeéne, une petite quantité de précurseur).
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Figure 3-14 Observation du métal Zr par MEB-FEG (a) et résultat de EDX (b) (type I).

En outre, différents types de textures cristallographiques ont été observés dans
cette étude, 1'évolution de la texture sera abordée dans le CHAPITRE 4. Pour la plupart
des échantillons, la taille des cristallites calculée avec la formule Sherrer est conforme a
celle de l'observation au MEB-FEG, toutefois, pour certains échantillons (pour des

¢chantillons de type B, D, E, L et H), les valeurs calculées avec la formule Sherrer ne
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sont pas en accord avec l'observation au MEB-FEG, en raison de défauts cristallins

dans ces échantillons.

3.2 Etude de contraintes résiduelles

La contrainte résiduelle a été analysée par la méthode des sin®y et par la méthode
de profondeur de pénétration constante (DRX en faible incidence) [Chapitre 2]. Les
profondeurs d’analyse choisies par la méthode de profondeur de pénétration constante
varient de 0,2 um a 1,2 pm pour analyser ou caractériser le gradient de contrainte
résiduelle dans les films. A chaque profondeur choisie, une série d'angles
instrumentaux (o, y, ¢) ont été proposés pour les acquisitions expérimentales de pics
de diffraction. L'origine des contraintes dans les films minces est généralement
complexe (on peut distinguer : les contraintes de croissance générées pendant le
processus de dépot, les contraintes thermiques dues au processus de refroidissement
apres le dépot et le développement des contraintes di aux processus
thermodynamiquement activés, tels que l'interdiffusion et la transformation de phase
[122].Tout les échantillons choisis pour analyser le gradient de contraintes sont
constitués de la phase tétragonale, la transformation de phase (de la phase tétragonale a
la phase monoclinique) peut provoquer une contrainte de compression en raison du
changement de volume associé (environ 3-5% lors de la transformation de phase t<>m
ZrO;) [123], I’état de contrainte est donc modifié. Les films ZrO, de la phase
tétragonale sans texture cristallographique ont été choisis pour l'analyse du gradient de
contrainte pour éviter les effets de texture. L’apparition de la texture est étroitement li¢e
au processus de recristallisation, qui libére de 1'énergie de déformation [124]. Les
résultats expérimentaux et l'analyse des contraintes associée pourraient étre utiles pour
comprendre le mécanisme de génération des contraintes des films de ZrO, et optimiser
le processus de dépdt afin d’obtenir des films avec la propriété et la microstructure
biens contrdlées.

Dans cette partie, afin de minimiser 1'effet du recuit a température élevée lors du
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dépot, les échantillons analysés ont été refroidis immédiatement apres le dépot.

3.2.1 Effet des conditions de dépot sur les contraintes
résiduelles
Tout d’abord, trois séries d’échantillons ont été préparées avec différents débits de

précurseurs (Tableau 3-7). Les contraintes résiduelles ont été analysées pour les trois

séries d’échantillons par la méthode des sin’y.

Séries A Paramétre variable Paramétres fixes Contrainte résiduelle

(débit de précurseur)

Ryp=3x10" g/h.cm’ D(0,)=D(N,)=5 L/h 0+50 MPa
E R,,;,=0.6x10"" g/h.cm’ T.u=850 °C -730+100 MPa
Ry,p=1.2x10" g/h.cm’ T(0,)=T(N,)= 250 °C -1280+170 MPa

Tableau 3-7 Conditions de dépots de films ZrO; en variant le débit de précurseur.

Les échantillons de type F sont déposés sous un état de surface non-saturé (§ 3.1.5),
ce qui se traduit par la présence d’une structure en facette. Le niveau de contrainte
résiduelle est quasiment nul. Dans la section transversale des échantillons de type F, il
existe beaucoup de porosités (Figure 3-15), et la morphologie est tres différente que
celle des autres échantillons (par exemple, les échantillons de type E, Figure 3-15).
Mais une contrainte de compression est observée dans les échantillons de type E et H,
qui sont déposés selon les conditions expérimentales utilisant le «mécanisme-colloide».

Le Tableau 3-8 montre I’influence de la température de dépdt sur les contraintes
résiduelles. Dans tous les échantillons étudiés, les contraintes résiduelles sont bien

existantes et visibles.
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200 nm

Figure 3-15 Morphologies en section transversale des échantillons élaborés : (a) type

F; (b) type E.

Séries B Parameétre variables Paramétres fixes Contrainte résiduelle

(température de dépot)

B Tar=650 °C D(0,)=D(N,)=5 L/h Gradient

N Tau=700 °C Ry,,=0.6x10"" g/h.cm’ Fissuré

C Ta=750 °C T(O2)=T(N,)= 250 °C Fissuré

D Ta=800 °C 450490 MPa
E To=850 °C -730£100 MPa

Tableau 3-8 Conditions d’élaboration de films ZrO; en fonction de la température de

dépot.

Les déformations des films de type N et C ont été observées par MEB-FEB
(Figure 3-16 ). La courbure observée dans le sens transversal indique qu'il y avait un
fort gradient de contrainte dans les films avant la découpe : généralement, lorsque la
contrainte résiduelle est libérée, 1’existence d’une contrainte initiale en compression
dans la zone proche de I’interface film/substrat induit une contrainte en traction, alors
que la libération de la contrainte initiale en traction dans la zone proche de I’extréme
surface induit une déformation en compression, comme le montre la Figure 3-16 . Les
films minces fissurés des échantillons de type N et C révelent que les contraintes
résiduelles dans le dépot sont plus important que celles dans les échantillons de type B

(Tsup=650 °C). Les échantillons de type D et E sont déposés a une température plus
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¢levée, mais les deux échantillons ne sont pas fissurés, le niveau de contraintes
résiduelles dans ces deux types d’échantillons est moins important que celui dans les
¢chantillons de type N et C. En analysant la microstructure de ces deux types
d’échantillons, on observe une texture marquée des échantillons de type D et E,

signalant certains liens entre le niveau de contrainte et la texture.

Figure 3-16 Morphologie des films en section transversale des échantillons élaborés :

(a) type N et (b) type C

Séries C Paramétre variable Paramétres fixes Contrainte résiduelle

(debit de précurseur)

o) Ryp=0.6x10" g/h.em®  D(0,)=D(N,) =5 L/h Gradient
P Ryp=1.2x10" g/h.em®  T(O,) = T(N) = 250 °C Gradient
Q  Ryp=24x10" g/hem’ Tou = 630 °C Gradient

Tableau 3-9 Conditions de dépdts de film ZrO, avec variation le débit de précurseur.

Les échantillons de groupe C sont déposés avec différents débits de précurseur.
La méthode des sin®y (13 y angles variant de -63 ° a 63 °) a été appliquée afin
d’analyser le niveau des contraintes dans les deux sens des échantillons de type O
( Rsup=0.6x10'1g/h.cm2) (Figure 3-17). Les profondeurs des informations associées T1; a
différents angles varient de 2 um (pour y = 0 °) a 0,9 um (pour y = 63 °) pour cet
échantillon. Les déformations élastiques en fonction des sin®y ne sont pas du tout
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linéaires, et une courbure a clairement été observée indiquant I’existence d’un gradient
de contrainte dans les revétements. Cependant, les résultats montrent une symétrie de

rotation dans les 2 sens étudiés.
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Figure 3-17 Exemple de mesures de contrainte deux axiale par la méthode sin*y (y =

X)-

3.2.2 Gradient de contraintes résiduelles

Les échantillons de type O, P et Q sont choisis pour analyser le gradient de
contraintes résiduelles. Les épaisseurs des trois échantillons ont été mesurés a partir des
images de MEB-FEG dans la section transversale : 3 pm pour les échantillons de type O,
4,6 um pour les échantillons de type P et 6,5 um pour les échantillons de type Q. La
Figure 3-18 montre la morphologie des films minces de ZrO; en surface (a) et dans la
section transversale (b) pour des échantillons de type O. Ces échantillons ont une
surface lisse et une bonne uniformité dans la section. Apres la découpe des échantillons
dans la section, une déformation des films a été observée.

En utilisant la méthode de profondeur de pénétration constante, les contraintes

résiduelles ont été déterminées a différentes profondeurs. Seul le gradient de contrainte
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dans la région proche de la surface des films a été analysé en raison de la limitation de la
pénétration des rayons X et de l'inclinaison géométrique de I'échantillon. Si la
profondeur choisie est trop proche de la profondeur de pénétration maximale,
l'inclinaison doit étre restreinte dans un intervalle trés limité, ce qui peut entrainer
d’importantes erreurs de mesures (§ 2.2.2.4). A chaque profondeur choisie, une série
d’angles y et d’angles instrumentaux o et ®@ ont été calculés et proposés (Tableau 3-10).
La famille des plans {0 1 1}; (20 =30,27 ©) a ét¢ analysée avec une fenétre de 20 entre
25 °a 34 °, avec un pas de balayage de 0,05 ° et un temps de comptage pour la zone

d’acquisition qui varie de 300 s a 1200 s en fonction de la profondeur choisie.

Figure 3-18 Surface (a) et section transversale (b) de films minces de ZrO; (type O).

Un fort gradient de contrainte résiduelle a été observé dans tous les échantillons de
type E, P et Q, comme le montre dans la Figure 3-19. Les contraintes résiduelles sont en
traction a I’extréme surface des films, elles diminuent avec I’augmentation de la
profondeur et elles passent en compression a partir de certaines profondeurs
(environ 0,6 pm). L’existence du gradient de contrainte explique I’effet de courbure
observée lors d’une découpe transversale des films (Figure 3-18). Pour chaque
profondeur t; donnée, la contrainte déterminée doit étre considérée comme la moyenne

pondérée exponentiellement de la surface (t=0) a la profondeur étudiée (t =t).
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T [um] x [°] v [°] o [°] ¢ []
0.2 0 14.39 0.75 180
63 63.91 1.71 75.00
0.4 0 13.59 1.54 180
63 63.82 3.68 77.19
0.6 0 12.74 2.40 180
63 63.72 6.12 79.91
0.8 0 11.76 3.37 180
63 63.61 9.84 84.06
1 0 10.54 4.59 180
58 58.60 12.89 87.35

Tableau 3-10 Exemples des paramétres d’acquisition proposés pour analyser le

(a)

2.0x10°

-3.0x10°

-4.0x10° 4

1.0x10°

1=0.2 ym, o=360 MPa
1=0.4 um, =270 MPa
=0.6 um, o=115 MPa
=0.8 um, o=-50 MPa
———1=1.0 ym, o=—85 MPa

(b)

o MPa

Sinz\p

gradient des contraintes pour les échantillons de type P.
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Figure 3-19 Résultats de mesure des contraintes résiduelles par la méthode de la

profondeur de pénétration constante (a : mesurées (points) et fit (ligne) des données

brutes de diffraction en fonction de sin®y (y # ) a profondeurs de pénétration

différentes (échantillon P), b : distribution des contraintes résiduelles en fonction de la

profondeur de pénétration pour I'échantillon O (carrés noirs), I'échantillon P (triangles

bleus) et I'échantillon Q (triangles verts))
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3.2.3 Contraintes de croissance et contraintes thermiques

Comme mentionné dans l'introduction de ce chapitre , les films ¢laborés sont
quasi-isotropes avec seulement la phase tétragonale, et deux origines de contraintes
peuvent étre envisagées : G,, contrainte induite par la croissance du film pendant le
processus de dépot et o;, contrainte thermique induite par la différence de coefficients
de dilatation thermique entre le substrat de Si et le film de ZrO, pendant le
refroidissement, juste apres le dépot réalisé a une température relativement importante
(variant de 650 °C a 900 °C). La contrainte résiduelle déterminée par la méthode de
profondeur de pénétration constante peut étre un mélange de contrainte thermique et de
contrainte de croissance.

Comme les échantillons sont quasi-isotropes, la contrainte thermique c;dans les
films a été considérée comme homogene dans le plan paralléle a la surface et estimée

par I'équation suivante proposée par JK Tien et JM Davidson [13] [§ 1.2.2].

dT

T¢ Eox [aox — as]
1 —vex
Gt = - t

Ti 1+

oX
ts

Eox 1—vs
Es 1 —vyx

Ou:

Eox (220GPa) [5] et Es (172GPa) [125] sont le module d"Young de 'oxyde (ZrO,)
et du substrat (Si) respectivement.

Lox(0,3) [123] et vs sont respectivement le coefficient de Poisson de 1'oxyde (ZrO,)
et du substrat (Si).

tox, ts sSONt respectivement 1'épaisseur des films et du substrat.

Olox (12x10° mK'm™) [11] et 04(2,6x10° mK'm™) [126] sont respectivement le
coefficient de dilatation thermique des films et du substrat.

L'effet de SiO, entre les films et le substrat a été négligé en raison de la tres faible

épaisseur de SiO; (environ 3 nm) [47].
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Figure 3-20 Distribution des contraintes de croissance en fonction de la profondeur.

Les contraintes thermiques o, pour les échantillons ont été estimées a environ
+1790 MPa pour les échantillons de type O, +1780 MPa pour les échantillons de type P
et +1770 MPa pour les échantillons de type Q. Les contraintes thermiques dans les trois
types d’échantillons sont assez semblables en raison de la faible épaisseur des films par
rapport a 1'épaisseur du substrat.

En déduisant la contrainte thermique, la contrainte de croissance pour tous les 3
types d’échantillons est en compression (Figure 3-20). A chaque profondeur donnée, le
niveau de contrainte de croissance des échantillons de type O est plus important que
celui des échantillons de type Q et P. Les différents états de contraintes de croissance
dans ces trois types d’échantillons ont été probablement causés par la différence de

débit de précurseur utilisé qui détermine la vitesse de dépdt dans cette étude.

3.2.4 Discussion sur le mécanisme d’évolution de contrainte

Certains chercheurs ont déterminé in-situ le niveau des contraintes au cours du
processus de CVD [127], et bien que leur matériau est différent du nétre, un phénomene

similaire a été observé dans ces études : la tendance de libération des contraintes de
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compression dans la zone proche de la surface des films. La contrainte de croissance en
compression est en relation directe avec le mécanisme de croissance par CVD. Le
précurseur se décompose a la surface du substrat chauffé, puis les especes diffuse le
long de la surface du substrat formant un centre de cristallisation pour la croissance du
film [32]. Dans notre cas, nous avons considéré que la croissance des films de ZrO,
déposés par MOCVD suivent le mécanisme de Volmer-Weber [128,129,130,131]
(croissance en ilots), ce qui pourrait expliquer la morphologie de surface de nos
¢chantillons. En effet on peut observer que la surface est composée de nombreux petits
ilots (Figure 3-18a). Le modele de croissance de « Frank-van der Merwe » [131]
(croissance film par film, généralement avec une surface lisse a 1’échelle atomique) et
celui de « Stranski-Krastanov » [131] (croissance films + f{lots) s’applique
généralement dans les films épitaxies ou trés texturés. Du fait que le film déposé est
polycristallin et relativement isotrope (sans texture prononcé), ¢’est surtout le modele
de Volmer-Weber qui pourrait étre appliqué. Des rapports récents proposent ¢galement
le mécanisme de Volmer-Weber pour les films déposés par MOCVD de ZrO,
[128,129 ,130].

Jusqu'a présent, les contraintes intrinseques lors de la croissance du film sont
moins bien connues et peuvent étre générées par divers mécanismes. Dans le cas de la
croissance du type « Volmer-Weber », la premiere étape de précoalescence présente
souvent des contraintes de compression ; un changement du signe de contrainte
(passant de compression a la traction) est souvent observé lorsque des ilots
commencent a grandir ensemble pour former un film continu. Il arrive que la contrainte
de croissance reste en compression jusqu’au stade de postcoalescence pendant que les
films continuent a s’épaissir [132,133,134]. L’impact des ilots ou de l'effet de
coalescence sur I’apparition de contrainte de traction est relativement bien compris
[134,135,136,137]. Cependant, I’origine des contrainte de compression est encore mal
connue, méme si plusieurs modeles ont été propose€s, par exemple : la contrainte par

capillarité [138,139,140,141], les effets de la population d’adsorption moléculaire
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[142,143,144], les effets de diffusion atomique le long des joins de cristallites [117,
145] et les effets d’énergies interfaciales [146]. Comme nos résultats de contrainte
résiduelle ne nous permettent pas de disposer directement des informations
fondamentales sur l'origine de contrainte intrinséque, le mécanisme proposé s’est basé
sur une analyse approfondie des modeles existants. Selon cette analyse, le modele de
Chason [117] a été choisi et considéré comme le mieux adapté dans notre cas d’étude
pour expliquer I’apparition de contrainte de compression intrinséque ainsi que
I’existence d’un gradient de contrainte dans les films de ZrO, déposé par MOCVD.

La coalescence des cristallites, dans notre cas d’étude, est considérée comme ayant
des effets complexes sur les contraintes de croissance. En regle générale, la coalescence
des cristallites est responsable de ’apparition de contrainte de traction. Cependant
l'effet de coalescence dépend fortement de la fagon dont la coalescence des cristallites
se passe. Deux types de coalescence sont possibles :

- Cas des plans atomiques finis différente [147] : les deux cristallites sont
d’origines et de natures différentes (Figure 3-21a) et la coalescence de
deux cristallites se fait automatiquement. La formation de joints de
cristallites va générer des contraintes de traction selon la littérature
[134,135,136,137].

- cas des plans atomiques finis mémes, les deux cristallites sont de mémes
origines et de mémes natures, comme le montre dans la Figure 3-21b, la
formation des joints de cristallites se passe par exces de quelques atomes,
de cette facon, une partie des contraintes est relaxée et il y a moins de
contraintes de traction ou méme I’apparition de contrainte de
compression est possible.

Un autre phénomene qui pourrait €tre responsable de 1’apparition de contrainte de
croissance en compression et de l’existence du gradient de contrainte est le
non-¢équilibre de la surface des films minces au cours du dépot [117,145]. Les especes

libres déposés sur la surface doivent étre isolés et dans un état de grande mobilité. Ils
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peuvent diffuser facilement sur la surface ou aux joints de cristallites en raison de leur
grand état de mobilité. Au cours du processus de dépot, le potentiel chimique des
especes est supérieur de celui de 1’état solide, et I'augmentation du potentiel chimique a
la surface entraine un flux d'atomes dans les joints des cristallites. L'excés d'atomes
supplémentaires dans les joints de cristallites crée une contrainte de compression dans
le film déposé. En revanche, les atomes en exces accroit le potentiel aux frontieres des

cristallites jusqu’a éventuellement atteindre a un état d'équilibre.
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Figure 3-21 Schéma du modé¢le de coalescence des cristallites au cours de la
croissance du film (a : coalescence des cristallites avec différents plans atomiques
finis ; b : coalescence des cristallites avec les mémes plans atomiques finis avec

l'insertion d'atomes en exces).
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Un autre facteur qui doit étre pris en compte, c'est I’effet de recuit in-situ pendant
le processus de CVD, car ce processus de dépot se passe a haute température dans notre
cas. Le recuit in-situ constitue un apport d’énergie supplémentaire donc une force
motrice pour la croissance des cristallites. Quelques uns des espéces en exces dans les
joints de cristallites ont été piégés dans les positions possibles (Figure 3-21) des joints
de cristallites suite au recuit in situ. De cette manicére le potentiel chimique des
cristallites a été réduit, donc un plus grand nombre d’especes en exces peuvent diffuser
dans une région plus profonde. En conclusion, dans le processus de dépét, le film
nouvellement formée en surface aura moins de contrainte de compression, tandis que
les films plus profonds ont un niveau plus important de contrainte de compression a
cause de la diffusion atomique et des especes piégés aux joints de cristallites.

Sur cette base de discussions, nous proposons un mécanisme nommé « diffusions
et interaction avec des dislocations » pour expliquer I’apparition de contraintes de
croissance de compression et ’existence d’un gradient de contrainte dans le cas du
dépot de ZrO, par MOCVD. 1l pourrait étre divisé en deux étapes : 1'étape de diffusion
atomique et l'é¢tape de l'interaction avec les dislocations. La Figure 3-22 est la
représentation schématique d'un film polycristallin durant la période de croissance.

- Initialement, lorsque le systeme est en équilibre thermodynamique, les
potentiels chimiques de la surface libre et des joints de cristallites ne sont pas
nécessairement égaux. Lors du dépdt, la surface libre est dans un état de
non-¢équilibre avec un exces d’atomes d’oxygeéne ou de Zr « super-saturé ».
Apres la transformation d’un tel état non-équilibré a un état de quasi-équilibre,
le potentiel chimique di a I’exces d’especes va finalement diminuer. Le
potentiel chimique de la surface sera fonction de la concentration d’espéces et
il sera plus élevé a la surface qu’aux joints de cristallites. L’insertion d'especes
supplémentaires dans les joints de cristallites conduit a la relaxation des
contraintes de traction et éventuellement a un état de contrainte de

compression,
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- Ladeuxieme étape est le piégeage de I’espece diffusée aux joints de cristallites.
Comme on peut le voir dans la Figure 3-23, dans un premier temps, il y a deux
positions possibles pour le piégeage des atomes de Zr ; aprés le piégeage de
deux atomes de Zr, une nouvelle position de piégeage pour les atomes de O est
formée. C'est le mécanisme d’apparition d’un gradient de contrainte : si les
atomes diffusés dans les cristallites ne peuvent pas €tre pris au picge, lorsque le
processus de dépdt est terminé, la population d’espéces en surface est
diminuée, et de ce fait, le potentiel chimique de la surface diminue aussi. Le
potentiel chimique aux joints de cristallites sera alors plus important que celui
en surface [117]. Lors du dépdt, le potentiel chimique est attribué¢ a deux
facteurs : la population espéces dans les joints de cristallites et le film en

compression :

pgb = padatom + p strain

é O atom

Deposition flux ® Zratom

pgb

Psur=Pgb

psur>pgb

Figure 3-22 Insertion des especes dans les joints de cristallites et potentiels chimique

de surface et d’interface.

L'effet de piégeage diminue le pagatome, cOmme il fait baisser le nombre d’especes

libres aux joints de cristallite et cela fait augmenter le potentiel chimique de contrainte
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de compression Pgain. Si 1€ Apagatom €St plus grande que Apsirain, l€s espéces en exces en
surface vont diffuser dans les joints de cristallites. Le processus de dépdt continu en
méme temps, moins d’especes ont été pris au piege dans le nouveau film formé que

dans les films plus profonds, résultant un gradient de compression dans le film déposé.

Position A,
\q Position nouvelle
Position A, \a

&ﬂ

Figure 3-23 Représentation schématique de I’effet pi¢geage lors de la diffusion des

especes dans les joints de cristallites.

Dans cette étude, les contraintes de croissance en compression a été bénéfique
pour les films de ZrO,. En effet, elles neutralisent les contraintes thermiques en
traction. En outre, les films texturés sont déposés quand les températures de dépot
sont plus élevées (I’échantillon D et I’échantillon E). Une contrainte forte de
croissance en compression pourrait étre la raison pour laquelle une texture est souvent
observée dans les films minces de ZrO, déposée par MOCVD, ceci sera discuté dans

la suite du manuscrit.

3.3 Modéele d’évolution de texture

Dans le chapitre 3,1, deux types de textures cristallographiques ont été observées
dans la phase tétragonale : la texture de fibre de type {1 1 0} des échantillons de type E
et I’orientation préférentielle de croissance {0 1 1} pour des échantillons de type F.
Bien que les figures de poles des échantillons de type F ne sont pas disponibles, nous

avons observé une orientation préférentielle de croissance {0 1 1}, grice aux
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diagrammes de DRX. Dans ce paragraphe, deux mécanismes de développement de la
texture cristallographique ont été proposés pour décrire 1’apparition des deux
différentes textures observées. La texture de fibre {I1 1 0}, est considérée comme le
résultat couplé de 1’effet superplastique de nano-cristallites de ZrO, avec la contrainte
de croissance de compression ; tandis que le deuxiéme type de texture (une surface en
facette) est considérée comme le résultat de la concurrence entre une croissance dans
différents plans cristallographiques avec des vitesses de croissance différentes, ce

processus de croissance est proposé par Van de Drift [148].

3.3.1 Mécanisme de I’évolution de la texture par D’effet de

contrainte

Par rapport aux métaux, les céramiques sont fragiles et leur ténacité est du méme
ordre de grandeur que celle du verre. On imagine la difficulté¢ avec laquelle les
dislocations se sont crées et se déplacent dans le réseau cristallin de ces matériaux. Les
dislocations sont des défauts cristallins linéaires et permettent de véhiculer la
déformation plastique permanente dans la plupart des matériaux cristallins. Quand une
dislocation se déplace a travers un cristal, il cisaille le cristal le long de son plan de
mouvement (glissement) par un vecteur de déplacement bien défini, comme une vague
dans le tapis permettant de se déplacer a travers une planche. La ductilité des métaux
peut étre directement attribuée a la facilit¢ de mouvements de ces dislocations. En
revanche, la nature ionique et covalente de la liaison dans les oxydes céramiques rend
normalement ce processus difficile et les dislocations générées sont essentiellement
immobiles jusqu'a une température élevée de 1'ordre de 1000 °C. En raison du manque
de plasticité, la texture des matériaux céramiques en général ne devrait pas €tre générée
par une déformation plastique due aux contraintes mécaniques. Toutefois, dans cette
recherche, basée sur 1'é¢tude théorique et l'observation expérimentale, nous avons

proposé un mécanisme d’évolution de la texture par I’effet des contraintes en tenant
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compte de la particularité de nos échantillons.

Observation expérimentale.

Dans le chapitre 3.2, nous avons observé un phénomeéne trés intéressant : avec
l'augmentation de la température de dépot, la contrainte de croissance et le gradient de
contrainte augmente (les échantillons de type B, N et C, Figure 3-16 et Tableau 3-8).
Bien que nous n’avons pas pu obtenir la valeur exacte de contrainte résiduelle des
¢échantillons de type C et N, a partir de la déformation des films apres découpe, nous
pouvons estimer que le niveau de contrainte est plus important que celui des
¢chantillons de type B. Cependant, quand la température continue a augmenter,
I’énergie due aux contraintes s’emmagasine quelque part dans le film. Par rapport aux
conditions de dépot des échantillons de type C, les échantillons de type E devraient
avoir un niveau plus important de contrainte de compression selon le mécanisme
présenté dans le chapitre 3.2. Toutefois, les échantillons de type D et type E est moins
stressé que I'échantillon C (type C et N sont casses). A partir de micrographie des
¢chantillons de type E, on peut observer que la surface est constituée de petits ilots ; la
structure colonnaire est constituée de petites sous-structures dans la région proche de la
surface selon 1’observation en section (Figure 3-13). Dans la zone loin de la surface et
proche de I’interface film/substrat, la sous-structure n’est pas treés visible en raison de
I’effet du recuit in-situ. Dans le chapitre 3.1, nous avons propos¢ que les échantillons de
type E sont déposés par le « mécanisme colloide », car la vitesse de nucléation est plus
grande que la vitesse de cristallisation ce qui permet une distribution aléatoire de
I’orientation des cristallites. Mais en réalité, les échantillons de type E présente une
forte texture cristallographique de type {1 1 0}. De ce fait, nous avons proposé que la
texture de fibre {1 1 0}, soit générée par une déformation causée par la contrainte de
croissance en compression et par la recristallisation a haute température. Le plus
controversé est le manque de plasticit¢ pour le matériau céramique. La raison de

'apparition de la texture due a la contrainte est une forte sensibilité¢ a la vitesse de
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déformation. Généralement les matériaux céramiques se fissurent avant la déformation
plastique due a une petite vitesse de déformation.

Bases théoriques

En 1986, Wakai et ses collégues [149] ont montré 1’existence d’un comportement
superplastique a haute température de ZrO, tétragonale stabilisée par yttrium, avec une
taille moyenne de cristallites de Iordre de 100 nm. Selon 1'équation de fluage
classique :

i = Ag(é)p (E)HD 3-1
kT \d G

Ou ¢ estlavitesse de déformation, A est une constante, G est le module €lastique
de cisaillement, b est le vecteur de Burgers et k est la constante de Boltzmann, ¢ est la
contrainte appliquée, D se comporte comme un coefficient de diffusion atomique et est

lié a une énergie d'activation apparente par Q, sous forme d’une loi Arrhenius :

D = Dyexp (%2) 32

Les parametres phénoménologiques p et n décrient les réponses aux changements
en terme de taille des cristallites et de contrainte ; ils sont communément appelés
"I’exposant de la taille des cristallites" (p) et "I’exposant de contrainte" (n).

Selon cette formule 3-1, un taux important de déformation peut étre atteint par les
étapes suivantes :

(a) L'augmentation de la diffusivité atomique aux joints de cristallites, qui
généralement peuvent étre atteint par l'instauration de passage en phase visqueuse ou en
phase liquide [150,151,152,153]. Chen et al. ont utilis€ une approche en phase
transitoire pour expliquer une excellente superplasticit¢ de SiN; en raison des
glissements aux joints de cristallites en phase liquide transitoire [150,154].

(b) La réduction de la taille des cristallites. La condition essentielle pour une
superplasticité est une tres faible taille de cristallites. Kim et al. [155] ont rapporté une
superplasticité sous une grande vitesse de déformation dans un matériau composite

nano-cristallin composé de ZrO,, d'alumine et de spinelle avec un grand allongement a
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la traction (jusqu’a 1050%) avec une vitesse de déformation de 0,4 s™.

Compte tenu de la taille des cristallites de nos échantillons, 10 nm pour les
¢chantillons de type B et 26 nm pour les échantillons de type E (mesurées par
diffraction au rayon X), qui ont été réalisés avec une température de dépot variant de
600 a 850 °C, ces échantillons doivent avoir une tres bonne plasticité. Pour confirmer
notre proposition, le mécanisme de superplasticité a été étudié et la situation de nos
¢chantillons a été comparée avec les données publiées.

La grande sensibilité a la vitesse de déformation peut étre obtenue dans des
matériaux polycristallins lorsqu’un écoulement plastique est contrdlé par des
mécanismes de diffusion atomique et réalisé¢ par un glissement intergranulaire. Bien
que les mécanismes sous-jacents font encore l'objet des débats [156,157], dans notre
cas d’étude, le mécanisme proposé pour 1’évolution de la texture est basé sur le
mécanisme de glissement intergranulaire. Un autre mécanisme qui associe 1’activité
des dislocations a cette quantité de déformation, comme dans le cas d’un métal, est
signalé par K. Morita et al. [155,158]. Toutefois, ce mécanisme basé sur 1’activité des
dislocations est controversé et il est contesté par J.J. Melendez-Martinez [159,160].Ce
mécanisme est considéré comme ayant moins d'effet dans notre cas d’étude, parce que
l'activité des dislocations est faible dans un matériau céramique.

La superplasticit¢ des ZrO, polycristallines stabilisées par des cristallites fins
d’Y,0; (Y-SZP) a ¢été le sujet de nombreuses recherches depuis 1986
[161,162,163,164,165,166,167]. La taille des cristallites dans ces études varient de 68
nm a 500 nm. Wakai ef al. [168,169] ont également démontré la superplasticité de ZrO,
pure sous une vitesse de déformation de 10~ s avec la taille des cristallites (68-85 nm)
dans la phase monoclinique. Par rapport a leur résultat, nos échantillons qui ont une
taille de cristallites comprise entre 8 et 26 nm, devraient avoir au moins 100 fois plus de
sensibilité a la vitesse de déformation que les leurs. A part de la taille des cristallites, la
condition spécifique de dépdt de nos échantillons pourrait améliorer 1'effet de diffusion,

ce qui permettrait d'améliorer la sensibilité a la vitesse de déformation. Comme nous
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I'avons vu au chapitre 3.2, 1’état de surface surper-saturé proposé¢ par Chason [117]
conduit aux espéces libres en surface qui diffusent le long des joints de cristallites. A
partir de ces analyses, 1’évolution de la texture de déformation causée par le glissement
de joints de cristallites peut étre expliquée.

La texture {1 1 0} est le résultat du processus de fluage a haute température sous
contrainte de compression : glissement et rotation des joints de cristallites sous charge
par processus de diffusion. En fait, I'évolution de la texture induite par la contrainte
interne est souvent observée dans les matériaux céramiques. Xu et ses collegues [153]
ont constaté que les cristallites de SisNy4 ont tendance a aligner leur direction dans le
sens perpendiculaire a I'axe des contraintes de compression, résultant le développement
d’une texture de déformation plastique. Wang et al. [170] et O.Flacher et al. [171] ont
¢tudié la texture dans les matériaux composites alumine-zircone déformés. Ils
suggerent que le mécanisme prédominant pour la déformation et le développement
d’une texture est le glissement intergranulaire et la rotation des cristallites, accompagné
d’une croissance de cristallites anisotrope. En méme temps, le mouvement des
dislocations intragranulaires joue un role important dans la formation de la texture. En
effet G. Subhash et S. Nemat-Nasser [172] ont observé une transformation dynamique
et une formation de la texture induite par la contrainte de compression uniaxiale dans
des ZrO, tétragonale stabilisée par Mg et Y. L'augmentation de I’intensité des pics de
diffraction de la famille des plans {1 1 O} a ét¢ observée sous une déformation de

compression. Nous avons des résultats semblables.

La forme de cristallite de ZrO, tétragonale

Le glissement intergranulaire dans les ZrO; se produit aux joints de cristallites et
le long des facettes cristallines qui représentent la surface extérieure des cristallites. La
construction de Wuff de ZrO, tétragonale est présentée dans la Figure 3-24. Cette
construction est basée sur le calcul de 1'énergie de surface réalisée par Christensen et

Carter [173]. Selon cette étude, les plans {1 1 1} de ZrO, tétragonale ont la plus faible
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énergie de surface, suivies par les plans {0 0 1}, tandis que les plans {1 0 0}; ont une
énergie de surface bien plus importante que pour les plans {1 1 1};et {00 1} Shen et al.
[174] et Charaska ef al. [26] qui ont étudié¢ la transformation de phase t€=m, ont
observé par MET que les grosses particules de t-ZrO, montrent des facettes {1 1 1},.
Morterra et al. [175], utilisant la spectroscopie infrarouge a transformée de Fourier et
la MET a haute résolution, ont constaté que les plans {1 1 1}; constituent la
terminaison les plus abondantes dans les poudres t-ZrO,. A partir de ces résultats, on
imagine que la croissance de ZrO, tétragonale commence par une forme rectangulaire,
comme indiquée dans le Figure 3-24a, ensuite les plans {1 1 1}; commencent a
apparaitre (Figure 3-24b). Quand la vitesse de croissance des plans {1 1 1} est plus
grande que celle des plans {1 0 0}, les plans {1 0 0}, vont disparaitre trés rapidement, et

la forme finale des cristallites sera hexagonale comme schématisé par la Figure 3-24(c).

{001}

{001}

{111}

{oo1}

{100}

(a) (b) (c)

Figure 3-24 Construction de Wuff en 2D.

La Figure 3-25 schématise le mécanisme de croissance préférentielle des
cristallites et le développement préférentiel de la texture. Une image a deux dimensions
de cristallites de ZrO, tétragonale est proposée : un ensemble de quatre cristallites
s'accommodent sous une contrainte de compression ; les cristallites B et C glissent par
un mouvement de cisaillement pur. Compte tenu de la constante élastique de ZrO,
tétragonale, comme on peut le voir dans le Tableau 3-11, la composante Cgs est

beaucoup plus importante que la composante Cas. De plus, Cg est directement la
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constante des plans {0 0 1}, ces plans {0 0 1} auront donc un niveau important de
contrainte de cisaillement, ce qui provoquera la rotation des cristallites. Quand les plans
{0 0 1} tournent et s’orientent de facon a étre perpendiculaire a la direction de
contrainte de compression, les cristallites ont un niveau moins important de
cisaillement, comme on peut le voir sur la Figure 3-25 (cristallite B et cristallite C). 1l
faut noter que les espeéces diffusant aux joints de cristallites jouent un role important
dans ce processus car ils améliorent le processus de diffusion aux joints de cristallites.
Selon la formule de fluage 3-1, I’augmentation de la diffusion peut faire augmenter
considérablement la vitesse de déformation. L’effet du fluage a haute température fait
libérer alors de 1'énergie de déformation de compression, et la texture est générée sous
I’effet de déformation par glissement aux joins de cristallites et par 1’effet du fluage.
L’évolution de la texture peut relacher la contrainte de compression d’une autre
manicre : I’augmentation de la coalescence des cristallites, comme le montre dans la
Figure 3-25. Les cristallites B et C tournent vers la méme direction ; les deux plans {0 0
1} peuvent avec une coalescence beaucoup plus facilement, par rapport aux cristallites
avec une orientation cristalline différente. D’autres chercheurs [26] ont constaté que
des nanoparticules de la phase tétragonale ne présentant pas de contrainte sont
capables de tourner afin de trouver le minimum d'énergie intergranulaire. Des
observations in situ de cette rotation phénomene pendant le recuit de t-ZrO, ont été

rapportées par Rankin ef al. [176].

Ci Ciz Cis Css Cus Ces
Ref 177 293 248 111 385 51 187
Ref 178 382 221 72 346 42 167

Tableau 3-11 Constantes ¢lastiques de ZrO, tétragonale (GPa)
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Figure 3-25 Schéma de développement de la texture {1 1 0}..

3.3.2 Mécanisme d’évolution de la texture par le mécanisme

« vitesse de croissance »

Contrairement aux échantillons de type E, les échantillons de type F semblent étre
déposés d’une maniére totalement différente, comme on peut le voir sur l'image de la
surface Figure 3-8c. Les échantillons de type F ont une structure typique en facette.
Selon I’analyse DRX, les échantillons de type F ont une orientation préférentielle de
croissance différente de celle des échantillons de type E. Ces résultats indiquent un
mécanisme différent de 1'évolution de la texture.

Les facettes correspondent généralement aux plans de faibles indices
cristallographiques. C'est la croissance a I’interface limitée [179] et ils sont communs
dans le cas d’un dépdt chimique en phase vapeur du diamant. Ce mécanisme de
croissance a été proposé par Van der Drift (e modele de Van der Drift) [148]. Dans un
article récent de synthése de Thompson [179], le modele de Van der Drift a été discuté
en détail. D’aprés ce modele, chaque cristallite ou chaque cristallite grossisse avec
chaque facette cristallographiquement équivalente se déplacant avec une vitesse
normale connue jusqu'a ce qu'une facette rencontre la surface d’une autre cristallite.
Lorsque les surfaces de différentes cristallites se rencontrent, un joint de cristallite se
forme. La texture se développe parce que les points de jonctions des arétes des

cristallites en facette croissent plus vite que les faces et les arétes. Si 1'on considére un
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substrat sur lequel est placé infiniment de petites cristallites avec des orientations
aléatoires, les cristallites dont leur sommet est paralléle a la normale du substrat
(perpendiculaire au substrat) auront la vitesse de croissance la plus forte. Etant donné
que ces cristallites ou ces cristallites croissent plus rapidement, par conséquent, gagner
la compétition de croissance. Au fur et a mesure de la croissance, le front de croissance
est de plus en plus composé de cristallites avec ces orientations de plus en plus

marquées, une anisotropie macroscopique est née. Le schéma est représenté sur la

Figure 3-26.
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Figure 3-26 Construction de cristallites selon Van der Drift, illustrant 1’évolution de
I'épaisseur, de la taille et l'orientation des cristallites résultant d’une vitesse de
croissance anisotrope au cours de la croissance de films [179].

Toutefois, jusqu'a présent, la plupart des travaux de recherche sont axés sur le
systeme cristallin cubique. La symétrie du systéme cubique aboutit généralement a une
texture de fibre. De nombreuses recherches ont signalé une texture de fibre dans des
films de diamant obtenus par CVD. Plusieurs modélisations numériques ont été
effectuées pour simuler la croissance des cristaux en facette basée sur les modeles

modifiés de Van der Drift (Wild ef a/ [180,181] ; Dammers et Radelaar [182] ; Paritosh
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et al. [183] ; Smereka et al. [120]). Leurs résultats numériques sont en accord avec les
résultats expérimentaux. Dans le systéme tétragonal, la texture de croissance n'est pas
toujours une texture de fibre, parce que les paramétres de maille sont différents selon
les axes, et les propriétés selon les orientations {1 0 0}, {0 1 0}, et {0 0 1} sont aussi
différentes. Par exemple, I'énergie de surface des plans {0 0 1}; de ZrO, tétragonale est
plus importante que celle dans les plans {1 0 0}, Ces anisotropies entraineront une
texture de croissance plus complexe.

Un autre facteur qui devrait €tre not¢ est la taille critique des cristallites de la phase
métastable tétragonale de ZrO,. Elle peut étre stabilisée par la diminution de la taille
des cristallites. Au cours de la croissance de films, les cristallites augmentent jusqu'a
atteindre a la taille critique. En comparant les échantillons du groupe 3 (Figure 3-8), les
¢chantillons de type K et F ont des structures en facette, suggérant que les deux types
d’échantillons se sont développés avec le mécanisme de Van der Drift. Mais les deux
types d’échantillons ont des formes différentes de facettes et ne sont pas constitués des
mémes phases. Les échantillons de type K montrent un mélange de phases tétragonale
et monoclinique, et les échantillons de type F présentent une seule phase tétragonale
(Figure 3-7). Dans notre cas d’étude, l'effet de transformation de phase sur la texture
n’a pas pu étre abordé car la transformation de phase apporte trop de possibilités
d’évolution au point de vue structurale. Nous nous sommes concentrés sur les
¢chantillons de type F. La Figure 3-27 montre la section transversale des échantillons
de type F : le film est compos¢ de plusieurs films de cristallites. Et nous pouvons
¢galement voir aussi une grosse cristallite avec sa forme colonnaire. La morphologie de
la section des échantillons de type F est trés différente de celle décrite par le schéma de
construction proposé par Van der Drift (Figure 3-26), qui montre la concurrence des
cristallites dans la premiere couche, et les structures colonnaire lorsque les films

continuent a s’épaissir.
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Figure 3-27 Morphologie de section des échantillons (type F).

Par conséquent, sur la base des résultats expérimentaux, on propose qu’il y a
différentes possibilités pour la croissance du film quand la taille de cristallites atteint la
taille critique pour déclencher une transformation de phases t=m :
(a) La transformation de phase t=»m se passe alors le film qui continue a
croitre en phase monoclinique (les échantillons de type K).

(b) Les cristallites cessent de croitre, et la nouvelle nucléation se produit sur la
surface en facette existante (les échantillons de type F), comme le montre
la Figure 3-28.

Nous proposons qu'il y a une énergie critique pour la transformation de phase t3m
lors du dépdt, qui a des relations directes avec la température de dépot et le potentiel
chimique de la surface de dépot qui est déterminé par la population des especes sur la
surface. Il est bien établi qu'une relation existe entre l'orientation cristalline sur la
transformation t=»m. Il a été¢ constaté que : (1 0 0)¢//(1 0 O)y, (0 0 1)//(0 O 1)y. En
raison de cette relation d'orientation, sur la transformation martensitique t=>m, nous

obtenons :

-111}y
{111}t - {%11}131

109



Chapitre 3- Matériaux, dépot avec conditions optimales et caractérisation des films de ZrO,

Selon les résultats de Christensen et Charter [173], les facettes (1 1 1)y, et (-1 1
1)m sont moins stables et sont énergétiques que les facettes (1 1 1).. C’est pourquoi la
contrainte d'orientation sur la transformation martensitique force certaines surfaces de
faible énergie (1 1 1), a se transformer en surfaces d’énergie €élevé (1 1 1)ypet (-1 1 1),
ce qui inhibe la transformation.

Comme le montre le schéma ci-dessous (Figure 3-28), la texture est développée
par une vitesse de croissance anisotropie, quelques cristallites gagnent la compétition,
et quelques cristallites ont été couvertes par les cristallites voisines, jusqu'a ce qu'ils
atteignent la taille critique. Puis la transformation de phase tm sera déclenchée par
une fluctuation d'énergie, par exemple par un rayonnement d'électrons [174], par une
énergie de déformation [28], ou bien par une énergie de défauts (Chen et al. a proposé
que la nucléation de la phase M-ZrO; a été souvent stoppée par I'absence de défauts)
[184], Si la variation d'énergie est trop faible, la transformation de phase t=»m sera
stoppée. La nouvelle nucléation va se passer sur la surface en facette existante Figure
3-28. Ces nouvelles cristallites font un nouveau départ pour une autre croissance en

compétition.

Taille critique

Figure 3-28 Construction de cristallites selon Van der Drift [148] illustrant 1’évolution
de I'épaisseur, de la taille et I'orientation des cristallites résultant de la vitesse de

croissance anisotrope au de la croissance : Contrainte de taille critique.
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Pour soutenir notre proposition, deux types d’échantillons ont été pris en compte ,
¢laborés dans des conditions de dépdt similaires que celles pour les échantillons de type
K et F, mais avec un temps de dépot différent. Les résultats de GIXRD avec 2 © d’angle
d’incidence sont présentés dans la Figure 3-29. Les échantillons de type K déposés
pendant 20 minutes (1’échantillon K-2) présente seulement la phase tétragonale et les
¢chantillons de type K déposés pendant 90 minutes présente un mélange de phases
monoclinique et tétragonale. Mais les échantillons, ¢laborés dans les mémes conditions
que les échantillons de type F, pour des durées de 90 et 150 minutes respectivement,
présentent la phase tétragonale. La phase des échantillons de type K dépend de la durée
du dépdt, cependant, la phase des échantillons de type F n'est pas sensible a la durée de
dépot. Compte tenu de la différence des conditions de dépot entre les échantillons de
type K et F (apport de précurseur différent, qui influe directement sur le potentiel
chimique de surface), nous considérons que la transformation de phase t=»m pendant le
processus de dépdt a une relation directe avec le potentiel de surface. La transformation
de phase tm n’a pas eu lieu pour les échantillons de type F & cause d’un faible
potentiel chimique, tandis que pour les échantillons de type K, la transformation de
phase tm a eu lieu parce que le potentiel chimique est plus important grace a un
apport de précurseur plus important. La taille moyenne des cristallites des échantillons
de type F apres 90 (F) et 150 (F-2) minutes de dépot reste du méme ordre de grandeur
d’apres le calcul réalisé a partir de FWHM. La seule différence est la variation de
l'intensité des pics, ce qui indique une différence d'épaisseur des deux échantillons.
L'image de la surface de I'échantillon F-2 (Figure 3-30 a) montre une surface de facette
qui est recouverte par de nouvelles cristallites de croissance, par contre la surface des
¢chantillons F et K est en facette nette et bien identifiée (Figure 3-30), Ces résultats
confirment notre proposition du schéma d’évolution de la texture cristallographique

(Figure 3-28).
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Figure 3-29 Diagrammes de DRX des différents échantillons déposés a différentes

temps : (a) type K et (b) type F.

Figure 3-30 Morphologie superficielle des échantillons élaborés : (a) I’échantillon F

90 mins ; (b) I’échantillon F-2 150 mins.

Shen et al. [174] ont observé que la croissance des particules libres de ZrO,
tétragonale se termine avec les facettes {1 1 1} et ces particules ont tendance a
s’attacher entre les plans {1 1 1}; pour former des cristaux maclés. Dans notre cas, on
propose que les nouvelles cristallites se forment par jonction des facettes {1 1 1} sous
forme de cristaux maclés.

Basé sur cette proposition, contrairement au systéme cubique qui développe
souvent une texture de fibre, le systéme tétragonale posséde moins de symétries et a une
vitesse de croissance différente pour les différentes facettes. En outre, la concurrence de

la croissance des cristallites s'arréte a la taille critique, et la concurrence des nouvelle
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cristallites commence, 1'évolution de la texture de ZrO, tétragonale est relativement
compliquée. Les figures de poles des échantillons de type F a ét¢ mesurée par DRX,

comme le montre la Figure 3-31.

Min=0.442
Ilax=f 496
2011405018

Figure 3-31 Figures de podles et de la phase tétragonale de ZrO; des échantillons de

type F.

Plusieurs poles de textures ont été trouvés dans cette série d’échantillons. Le pole
principal est I’orientation de fibre {0 1 1}, mais on trouve en plus les orientations {1 1
0}<311>et {100}<00 I>. Ces différents pdles pourraient étre considérés comme le
résultat de la compétition de la croissance entre les cristallites de différentes
orientations.

En fait, dans le cas de 1'évolution de la texture lors de la croissance des ZrO, en
facette, la situation est beaucoup plus compliquée que des films de diamant ou des films
métalliques. En plus des deux facteurs que nous avons mentionné ci-dessus (la
dissymétrie d’une maille tétragonale et la taille critique des cristallites), un autre facteur
important est que la zircone (ZrO,) est un composé ionique a deux éléments chimiques.
Le rapport relatif d’O et de Zr aurait une grande influence sur 1'évolution de la texture.
Dans notre étude, nous avons observé l'influence du débit d’oxygéne sur les
¢chantillons de type I déposés avec un débit de 1'oxygene trés faible (5%). Une texture

tout a fait différente a été observée, (texture de fibre {0 3 1}, et {2 2 3}) (Figure 3-32).
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Ce changement de texture de fibre est peut étre due a l'insuffisance d'oxygene qui peut
empécher la croissance dans les plans {1 1 1}, qui a une vitesse de croissance la plus

rapide.

Levels

Min=0452
Ma=1632
2011405720

Figure 3-32 Figures de poles de la phase tétragonale de ZrO, des échantillons de Type 1.

La pression du dépdt a une forte influence sur 1’évolution de la texture et nous
avons observé un changement notable de la texture lors d’une diminution de pression
de dépdt a 100 Pa, comme on peut le voir sur la Figure 3-33. Toutefois, nous n'avons
pas suffisamment de temps et de données expérimentales pour étudier I’influence de la
pression. Mais ce serait trés intéressant d’approfondir a la venir afin de mieux

comprendre le mécanisme de croissance des films de ZrO,.

011
RPF

Min=0,555
Ma=7 025
201105620

Figure 3-33 Figures de poles de la phase tétragonale de ZrO, des échantillons élaborés

a basse pression (100 Pa)
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3.4 Conclusion

Trois mécanismes de croissance de films de ZrO, ont été proposé€s aprés avoir
¢tudié en détail la microstructure et 1’évolution de la texture cristallographique en
relation avec les conditions de dépot.

Le « mécanisme goutte-liquide » : le précurseur atteint la surface de dépot sous
forme de gouttes liquides de solution; ce mécanisme résulte en de petites
nano-cristallites de film et en une morphologie de surface corallienne.

Le « mécanisme-colloide » : le précurseur atteint et réagit avec la surface du
substrat sous forme de colloides solides ; ce mécanisme est caractérisé par une grande
vitesse de nucléation et une faible vitesse de cristallisation, créant une faible taille de
cristallites.

Le «mécanisme-vapeur » : le précurseur est complétement vaporisé avant
d'atteindre la surface de dépot. Il est caractérisé par une faible vitesse de nucléation et
une grande vitesse de cristallisation. 1l existe deux différents états de surface pour ce
mécanisme :

- Etat de surface super-saturé : la surface de dépot est remplie avec plus
d’atomes que de positions possibles. Les films déposés avec ce mécanisme
présentent une morphologie de surface rugueuse et un état de contrainte de
croissance en compression ;

- Etat de surface non-saturé : la surface de dépot est remplie avec moins
d’atomes que des positions possibles. Les films déposés présentent des
structures en facettes.

Le «mécanisme-colloide » travaille toujours en association avec le

« mécanisme-vapeur » en sursaturation, parce que le précurseur est toujours plus ou
moins vaporis€. Le mécanisme prédominant dépend alors de la proportion de
précurseur vaporisé.

Les structures cristallines des films déposés sont déterminées par la vitesse de
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nucléation et la vitesse de cristallisation du dépot. La phase tétragonale de ZrO; peut
étre obtenue en augmentant la vitesse de nucléation (une faible température de dépét,
un débit important de précurseur) ou en diminuant la vitesse de cristallisation (un faible
débit d'oxygene, un débit tres faible de précurseur).

Le gradient de contraintes résiduelles a été déterminé par la méthode de DRX en
faible incidence dans les films de ZrO, déposés par MOCVD : la contrainte de traction
proche de la surface est fortement diminuée dans la profondeur du film, puis elle passe
en compression. Les contraintes thermiques ont été estimées par un calcul analytique et
ont été considérées comme constantes dans toute 1’épaisseur du film. Les contraintes de
croissance du film estimées sont en compression et elles sont en relation direction avec
I’effet de diffusion atomique et avec la quantité de défauts cristallins piégés lors du
dépot.

Les mécanismes de I’évolution de la texture cristallographique des films de ZrO,
déposés par MOCVD ont été discutés. La relation entre les contraintes de croissance en
compression et la texture cristallographique a été étudiée. Les contraintes de croissance
en compression sont responsables de la formation de texture de fibres {110}.. Alors que
la formation de texture de fibres {011}, qui a été généralement observée dans les films
de structures en facette, est le résultat de la croissance en concurrence des cristallites

proposé par le modele de Van der Drift.
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CHAPITRE 4. Discussion de la relation
entre la microstructure (la phase, défaut,

texture, contrainte)

4.1 Stabilisation de phase tétragonale dans des films de ZrO,

déposés par MOCVD

La phase monoclinique de ZrO; est stable jusqu'a 1170 °C ou elle commence a se
transformer en phase tétragonale. Les films de ZrO, non dopée déposés par MOCVD
contiennent souvent une seule phase tétragonale ou un mélange de phases
monoclinique et tétragonale, bien que la phase tétragonale ne soit pas stable a
température ambiante. On constate que la taille des cristallites a un effet important sur
la stabilisation de la phase tétragonale métastable. En outre, les contraintes résiduelles
ont €té observées expérimentalement lors du changement de phase, parce que la
transformation de phase de tétragonale & monoclinique (t»m) est toujours
accompagnée de changement de volume important (environ 3-5%), ce qui va également
jouer un rdle important dans la stabilisation de phase formée. Parmi ces effets, la taille
critique de ZrO; est supposée avoir 1’effet effet le plus important sur la stabilisation de
phase tétragonale. De nombreux chercheurs ont déclaré que la taille critique de
transformation de phase t»m de ZrO, est de 18 nm a 26 nm pour des films de ZrO,
déposés sous différentes conditions, de 18 nm pour ZrO, en poudre et de 30 nm pour
71O, en vrac.

Dans le but d'une meilleure compréhension des mécanismes de stabilisation de la
phase tétragonale et de transformation de phase t»m associée dans les films de ZrO».
Trois types d'échantillons ont été déposés par MOCVD en utilisant le précurseur

Zr(THD)4, puis recuit a différentes températures. Les conditions de dépdt sont
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résumées dans le tableau 4-1. Ces traitements de recuit ont été appliqués pendant 3
heures a des températures variant de 900 °C a 1150 °C sur des échantillons justes apres
le dépot de MOCVD. La morphologie de la microstructure et la surface des
¢chantillons ont été caractérisées par MEB-FEG. La structure cristalline des films
déposés et recuits a été identifiée et des mesures de figures de poles ont été réalisées par
la diffraction des rayons X. Les résultats expérimentaux montrent qu’il y a trois
différentes morphologies initiales. Outre la taille critique des cristallites, les
nanostructures initiales des films de ZrO, ont une influence significative sur la

stabilisation de la phase tétragonale métastable, lors du recuit.

Température  Vitesse d’injection  Pression ~ Température de Flux de gaz
du substrat du précurseur (Pa) vaporisation (°C) (L/h)
(°C) (g/h.cm®)
Type 1 650 6x107 500 250 D(0,)=D(Ny)=5
Type I 850 6x107 500 250 D(0,)=D(N,)=5
Type 11 850 3x107 500 250 D(0,)=D(N,)=5

Tableau 4-1 Parametres expérimentaux de dépdt de ZrO, par MOCVD

4.1.1 Caractérisation de la microstructure

La Figure 4-1 montre la morphologie de surface des films de ZrO, déposés par
MOCVD en utilisant le précurseur Zr(THD)4. Comme on peut le voir sur la Figure 4-1,
les trois types d'échantillons ont des morphologies différentes :

- Les cristallites des échantillons de type I ne peuvent pas étre clairement
distinguées au MEB-FEG, elles se regroupent pour former une couche
superficielle ;

- Les cristallites de type II sont plus isolées que celle de type I, leur taille est tres
petite, environ 10-30 nm estimée a partir de I'image de MEB-FEG,

- Tandis que les échantillons de type I1I ont des structures typiques en facette. La
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taille des cristallites des échantillons de type III est beaucoup plus grande que
celle de type II ; les plus grandes cristallites ont une taille de plus de 50 nm,

comme on peut le voir sur la Figure 4-1c.

Figure 4-1 Micrographies de surface et en section des échantillons : (a) de type I, (b)

de type II et (c) de type III.

La Figure 4-2 montre les diagrammes de diffraction XRD des échantillons
¢laborés par MOCVD et recuits. Le pic de diffraction des familles de plans {0 1 1};a
30,27 ° et celui de {1 1 0} a 35,25 ° de la phase tétragonale sont clairement observés
pour les échantillons de type I et II. Mais le pic correspondant a la famille de plans {0 1
1} de la phase tétragonale est trés intense montrant ainsi un effet évident d’orientation
préférentielle dans les échantillons de type III. Tous ces échantillons déposés ne
contiennent que la phase tétragonale. La taille moyenne des cristallites calculée avec la

formule de Scherrer est de 7 nm pour les échantillons de type I, de 27 nm pour les
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¢chantillons de type II et de 43 nm pour les échantillons de type III. Les tailles de
cristallites calculées des échantillons de type II et III sont en accord avec la taille des
cristallites estimée a partir de 1’observation au MEB-FEG. Tandis que la taille des
cristallites calculée des échantillons de type I est bien inférieure a celle observée au
microscope électronique, indiquant qu'il y a éventuellement des sous-structures a

l'intérieur de la structure observée brute (Figure 4-1A).
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Figure 4-2 Diagrammes de diffraction des rayons X des échantillons apres dépot et
apres recuit a différentes températures : (a) échantillons de type I, (b) échantillons de

type II et (c) échantillons de type III.

Les figures de poles des échantillons de type I et II sont présentées dans la Figure
4-3. Les échantillons de Type I présentent une faible texture de fibre {1 1 0}, (Figure
4-3a) et l'indice de texture calculée avec le logiciel LaboTex est 1,03. Ces valeurs
restent faibles pour des valeurs de texture cristallographique. La texture des

¢chantillons de type II est typiquement une texture de fibres {1 1 0}. L'indice de texture
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associée des échantillons de type Il est 7,6. Les figures de poles des échantillons de type

IIT sont similaires avec celles des échantillons de type F (Figure 3-31). La texture

majeure est une texture de fibre {0 1 1} accompagnée des composants {1 10} <3 1 1>,

{100} <00 1>. L'indice de texture associé¢e des échantillons de type III est 4,8.

(a)

TD TD

Levels
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Min=0 449
Max=6.496
20110518

Figure 4-3 Figures de pdles {011} et {110} des échantillons de type I, II et III
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4.1.2 Comportements de transformation de phase t3m

Les comportements de transformation de la phase tétragonale a la phase
monoclinique (t=»m) sont tres différents pour ces trois types d'échantillons, comme on
peut le voir sur la Figure 4-2. Pour les échantillons de type I, apres un recuit a 950 °C
pendant 3 h, la phase monoclinique a été détectée. La transformation de phase tm
commence donc entre 900 °C et 950 °C. Alors que pour les échantillons de type 1I,
méme apres un recuit a 1000 °C, un pic trés faible de la phase monoclinique a été
détecté. Nous ne constatons qu’un petit pic autour de 28 ° ; La phase monoclinique
représente quasiment 100% du film apres un recuit a 1050 °C pendant trois heures ; la
transformation de phase t»m commence a environ 1000 °C pour les échantillons de
type I1. Pour les échantillons de type III, méme aprés un recuit a 1050 °C pendant 3 h, la
phase tétragonale reste plus ou moins stable ; seul un petit pic est détecté a 28 © comme
on peut le voir sur la Figure 4-2c. Alors que le diagramme de DRX aprés un recuit a
1100 °C présente un mélange de phase tétragonale et monoclinique, donc la
transformation de phase t»m commence autour de 1050 °C pour les échantillons de
type III. Ces résultats montrent que les échantillons de type III sont beaucoup plus
stables, tandis que les échantillons de type I sont moins stables. Alors que les
échantillons de type III ont la plus grande taille de cristallites a 1’origine.

La taille des cristallites de la phase tétragonale évaluée par la DRX apres le recuit
est entre 16 nm (recuit 2 900 °C) et 20 nm (recuit a 950 °C) pour les échantillons de type
I, de 41 nm (recuit a 1000 °C) pour les échantillons de type II, et de 64 nm (recuit a
1050 °C) pour des échantillons de type III (Tableau 4-2). Pour les trois types
d’échantillon, nous observons une augmentation de la taille des cristallites avec la
température de recuit. Il semble que la transformation de phase t»m n'est pas
directement liée a la taille initiale des cristallites, puisque les trois types d'échantillons
ont une taille de cristallites différente. Surtout que les échantillons de type III ont une
taille de cristallites beaucoup plus grande que toutes les valeurs signalées dans la
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littérature (de 6 nm a 45 nm). En outre, la phase tétragonale est trés stable, méme apres
un recuit a 1050 °C, on observe peu de phase monoclinique. Considérant le précurseur

utilisé pour le dépot, il n'y a pas d’autres impuretés ce qui a été confirmé par analyse

EDX.
Type d’échantillons I I I
Epaisseurs (pm) 2,5 2,5 0,3
Taille des cristallites (nm) 7 27 41
Faible texture de  Forte texture de Forte texture

Effect de texture

fibre {110}, fibre {110}, {011},
Contrainte Résiduelle (MPa) ~0 -700 =0
Température de transformation

900-950 ~ 1000 ~ 1050

de phase (°C)
Taille de cristallites critique 16-20 41 64
(nm)

Tableau 4-2 Caracteres principaux de I'analyse des microstructures.

4.1.3 Discussion

D’apres les résultats d’analyse, les structures initiales ont une influence
significative sur la stabilisation de la phase tétragonale et ainsi que sur les
comportements de transformation de phase t-»m. La taille des cristallites n’est pas le
facteur prédominant de la stabilisation de la phase tétragonale métastable dans cette
¢tude. En plus de la taille des cristallites, les deux types d'échantillons I et II présentent
une différence notable de texture cristallographique. A partir de la micrographie
MEB-FEG en section, nous pouvons voir les structures colonnaires (Figure 4-1b).

Cependant, la taille de ces colonnes est beaucoup plus grande que celle des cristallites
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moyennes calculées a partir des pics de DRX, indiquant qu'il existe des sous-structures
dans ces colonnes. Les échantillons de type III ont la plus grande taille de cristallites, et
la phase tétragonale a une meilleure stabilité. Les cristallites des échantillons de type III
ont une forme spéciale en facette et semblent étre isolés, ce qui est différent des
¢chantillons de type I et II. La comparaison entre les échantillons de types I et II révele
que les facteurs, qui influent sur la stabilisation de la phase tétragonale sont plus
complexes, pourraient avoir un rapport avec l'orientation préférentielle et les
sous-structures de cristallites en plus de la taille des cristallites. Il faut noter que les
deux types d’échantillons I et II sont tres denses, les contraintes peuvent avoir des effets
similaires sur ces deux types d’échantillons. Les échantillons de type III montrent une
autre orientation préférentielle des cristallites {0 1 1} qui est différente de I’orientation
préférentielle {1 1 0} des échantillons de type II. La forme de cristallites en facette des
¢chantillons de type III est différente de la texture de fibre des échantillons de type II,
ces distinctions entrainent des comportements distincts de transformation de phase
entre les échantillons type II et III. Toutefois, ces structures spécifiques affectent la

stabilisation de la phase tétragonale ou la transformation de phase t»m.

4.2 Gradient de microstructure en profondeur des films

minces de ZrQO,

Le gradient de contraintes résiduelles est observé dans beaucoup d’échantillons
(«mécanisme colloide », films épais) étudiés dans notre étude. Généralement, la
surface des échantillons de type II est constituée de micro-cristallites dont la taille est
de l’ordre de 30 nm (structures en ilots). Cependant, la section transversale des
¢chantillons montre des structures colonnaires (Figure 4-1b), en accord avec 1’analyse
de la texture par DRX. A partir de 1'image en section des échantillons de type E (Figure
3-13, un échantillon de type II), nous constatons qu'il y a un changement de

microstructures dans le sens perpendiculaire a la surface. En effet, dans les zones prés
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de la surface du film de ZrO,, les structures colonnaires sont constituées de
micro-cristallites, alors que dans les régions en profondeur (prés de I’interface
substrat/film) les micro-cristallites semblent en coalescence. Cependant, jusqu'a
présent, peu d'informations sur le gradient de microstructure en profondeur des films
minces de ZrO, ont été signalées. Cette information pourrait étre utile afin de
comprendre le mécanisme de croissance de dépot de ZrO,. Pour un tel objectif, nous
avons identifi¢ les changements structurels de ces films déposés par MOCVD en
utilisant les techniques de GIXRD.

La profondeur analysée par les rayon X est donnée par Delhez ef al., et elle est
déterminé par I’angle o, ’angle B et I'épaisseur de 1’échantillon t dans notre cas
(CHAPITRE 2). Pour vérifier I’existence du gradient par rapport a la profondeur
analysée par DRX, I’information relative a la microstructure et aux contraintes en
profondeur est obtenue.

La largeur a mi-hauteur (FWHM) d'un Pic de Bragg comprend deux effets (la
taille des cristallites et la déformation élastique inhomogene) qui sont représentés dans

I'équation suivante (Williamson-Hall Plot) :

A
(ﬁm - ﬁint) = m + 4egiy (tané?)

Avec :

Bm est la FWHM mesurée, et Bi est la FWHM instrumentale, A est la longueur
d’ongle des rayons X et &g, est la microdéformation inhomogene.

Dans le cas d’une configuration en GIXRD, la FWHM mesurée est composée de
trois parties comme le montre dans la formule ci-dessous.

Bm=PphyHPincHPa

ou: Bpny est la FWHM physique, By est I’élargissement instrumental et B, est
I'¢largissement asymétrique aux petits angles d'incidence. L'élargissement asymétrique
aux petits angles d'incidence est mesuré avec un échantillon bien recristallisé ultra fin
(<100 nm) apres un recuit a 900 °C pendant 5 h.

Selon la formule 2.2, pour un échantillon ultra fin :
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. 1
limio 7 = St

La relation entre la profondeur de l'information pour les films de ZrO, d’épaisseur
de 100 nm et l'angle d'incidence des rayons X est représentée dans la Figure 4-4 a.
Comme on peut le voir, la profondeur de pénétration ne change presque pas avec l'angle
d'incidence des rayons X : cela signifie qu’a chaque profondeur, Bi, est constante a
cause de I’effet instrumental.

La Figure 4-4 b montre que la relation entre la largeur de pics du film de 100 nm et
l'angle d'incidence des rayons X est de type: y = 0,43exp(-x/1,33). On peut donc

utiliser cette relation pour corriger I’effet de divergences dus aux angles d’incidence.

(a) (b)
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Figure 4-4 Effet de 1’¢largissement asymétrique : (a) relation entre la profondeur de
pénétration et I’angle incident pour le film ZrO, de 100 nm. (b) relation entre la

FWHM et I’angle incidents des rayons X pour le film ZrO, de 100 nm.

Deux échantillons en phase tétragonale préparés a différentes températures
(I’échantillon de type I sans texture a 650 °C et ’échantillon de type II avec texture a
850 °C) sont choisis pour étudier le gradient de la microstructure en profondeur. Il faut
noter que les échantillons ont été refroidis immédiatement avec de I'air comprimé apres
le dépot afin de minimiser l'effet du recuit.

La Figure 4-5 montre les diffractogrammes obtenus en GIXRD des échantillons de

type II a différents angles d'incidence. A un angle d'incidence fixe, les pics de
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diffraction correspondent a la somme intégrale de toutes les couches que les rayons X
peuvent atteindre. Dans un échantillon polycristallin isotrope et homogéne, cette
intégrale sera de méme contribution que n’importe quelle zone de la couche. Toutefois,
si la structure cristalline change avec la profondeur, les pics de diffraction des rayons X
a différents angles d'incidence donneront des informations différentes sur les structures.
Comme il est indiqué dans la Figure 4-5, la largeur de pics est évidemment beaucoup
plus grande aux petits angles d'incidence (0,5 ©) que celle aux grands angles d'incidence
(10 °), ce qui implique qu'il y a un changement de la microstructure (taille des

cristallites, type de défauts) en fonction de la profondeur dans les films.
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Figure 4-5 Pics de diffraction de la famille des {0 1 1} de la phase tétragonale en

fonction de 1’angle d’incidence.

L’évolution des FWHM, apres avoir déduit 1’effet de divergence en fonction de la
profondeur, est représentée sur la Figure 4-6. Les profondeurs de pénétration a
différents angles d'incidence sont calculées selon la formule de Delhez. Pour les deux
échantillons déposés a des températures différentes, la largeur de pics diminue avec la
profondeur d'analyse de DRX, puis devient constant. On peut en conclure que le

gradient de microstructure n’existe que dans la zone proche de la surface (<0,5 a 0,6
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um), tandis que dans les zones plus profondes, la microstructure est stabilisée. Ceci
peut étre expliqué par le mécanisme de croissance : les réactifs a 1’état gazeux
atteignent la surface du substrat chauffé¢ formant les centres de cristallisation, la
premicre couche déposée peut étre amorphe, puis la cristallisation se produit lors du
recuit in situ de la couche supérieure, puisque la température de dépot est élevée dans
nos procédés. Le gradient de microstructure est dii aux différents recuits in-situ. Les
résultats de Zhao [12] a démontré ce mécanisme en étudiant un film ultra mince de
ZrO; (3 nm), la premiere couche déposée est amorphe puis la phase tétragonale est

apparue lorsque le film est plus épais.
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Figure 4-6 Evolution des largeurs a mi-hauteur (FWHM) en fonction de la profondeur
apres avoir déduit I’effet de divergence dus aux angles d’incidence pour les 2

échantillons étudiés.

L’existence d’un gradient de microstructure est confirmée par 1’observation en
surface et en section au MEB-FEG (Figure 3-13). La surface des échantillons de type II
est composée de nano-cristallites, la taille de ces nano-cristallites, obtenue avec la
formule de Scherrer (27 nm) (avec 1'hypotheése que I’¢élargissement de raies est di
uniquement a la taille des cristallites et que l’effet des microdéformations est
négligeable), est en accord avec l'observation au MEB-FEG. Selon la micrographie de

la section, au sein de la structure colonnaire, il y a des sous-structures dans la région
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proche de la surface (Figure 3-13). Dans la région plus profonde du film, ces
sous-structures ne sont plus vraiment visibles et la taille de ces sous-structures est plus
importante qu’en surface. Un autre phénomene que nous devons souligner est qu’a 1,6
um de profondeur, la largeur a mi-hauteur (FWHM) de la famille de plans {0 1 1} est
beaucoup plus importante que celle de la famille des plans {1 1 0}, indiquant que les
atomes dans la direction [1 1 0]; sont mieux ordonnés que ceux dans la direction [0 1 1];.

Comme le montre la Figure 4-7, aprés un recuit a 650 °C (la méme température
que la température de dépot) pendant 5 heures, le gradient des largeurs a mi-hauteur
des pics de diffraction {0 1 1}; et {1 1 0}; des échantillons de type I devient moins
important. La valeur absolue des tailles de cristallites en profondeur aprés un recuit
est aussi augmentée en comparaison a celles obtenues apres le dépdt. La diminution
des FWHM des familles de plans {0 1 1}, et {1 1 0} suggére I’augmentation de la
taille des cristallites et la diminution du nombre de défauts cristallins pendant le

recuit.

184 ]
1 m = origin (011) :
e . e origin (110) ]
1.6 4 - recuit 650°C 5h(011) | J
it v recuit 650°C 5h(110) | {
% 1.4-. n - = . -
= 131 . 4
L 1 4
1.2 4 A
] - ]
1.1 v 4 s -
] v & ]
1.0 < ] o

r - [ ] [ ]
0.9-. v -
0.8 4 x = i

) L] L) 1 L) )

0.0 0.2 0.4 0.6 0.8 1.0 1.2
depth

Figure 4-7 Evolution des largeurs de pics a mi-hauteur (FWHM) en fonction de la

profondeur pour des échantillons apreés dépdt et apres recuit.
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Ces résultats suggerent qu’il existe un gradient de microstructures dans les films
de ZrO,, ce qui est en accord avec le gradient de contraintes résiduelles présenté dans le
paragraphe 3.2. Le gradient de microstructures peut expliquer le mécanisme
d’évolution de la texture proposé dans le paragraphe 3.3.1 : la texture {1 1 0} est le
résultat de fluage a haute température sous contrainte de compression. D'ailleurs, une
grande quantité de défauts cristallins existent dans les films ZrO, déposés par MOCVD
(«mécanisme colloide »), cependant, dans les échantillons de ZrO, avec une
morphologie en facettes nous n'avons pas observée une différence notable de FWHM

de différents pics

4.3 Stabilisation de phase par défauts cristallins

Dans la théorie traditionnelle des transitions de phase, les états stables des maticres
solides sont déterminés par la pression, la température et la composition chimique.
Toutefois, certains matériaux présentent souvent des structures nano-cristallines qui
sont différentes de la phase thermodynamiquement stable, tels que y-Al,O3[185] ZrO;
tétragonale [186], a-Agl [187], BaTiO; [188], et al. La stabilisation de la phase
métastable de ces matériaux est généralement attribuée a une diminution de la taille
nano-cristalline : dans le cas de nano-cristaux, ou I'énergie de surface apporte une
contribution majeure a I'énergie totale du systeme, le changement de phase a partir de la
phase métastable peut diminuer 1'énergie totale du systeme en raison de 1’énergie
surface/interface plus faible de la phase métastable. Dans ce paragraphe, nous allons
étudier un autre facteur, en plus de la taille des cristallites et des contraintes internes,
qui a un effet significatif sur la stabilisation de la phase métastable dans le systéme de
710, : nous allons discuter 1’influence des défauts cristallins.

La stabilisation de la phase métastable tétragonale a température ambiante est
souvent réalisée soit par des impuretés dopantes trivalentes, soit en diminuant la taille
des cristallites. La taille critique pour la transition de phase tm de ZrO, non-dopée,

rapportée dans la littérature, se situe entre 6 nm et 45 nm suivant les auteurs. Ces
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derniéres années, des efforts ont été consacrés a I'étude des influences sur la taille
critique, comme 1’effet des contraintes internes [28,29], la morphologie [27]. Dans les
chapitres précédents, nous avons trouvé que les tailles critiques pour la transformation
t>m changent suivant les échantillons. Afin de trouver la raison de ces différences de
tailles critiques, des échantillons de t-ZrO, ont ét¢ synthétisés dans une large gamme de
parametres d’élaboration par MOCVD et les échantillons ont été caractérisés par des
différentes techniques (Chapitre 3). Selon la littérature, en raison de 1'existence d'une
taille critique pour la stabilisation de la phase tétragonale métastable, un film de t-ZrO,
avec une taille micrométrique cristallites est irréalisable a température ambiante.
Toutefois, dans cette étude, nous avons réussi a synthétiser des échantillons de t-ZrO,
avec des cristallites de grande taille (de 250 nm a 2000 nm) sans dopage (échantillons
de type II), en raison de grande quantité de défauts existants dans les cristaux. Le
principal objectif de ce paragraphe est de discuter des effets des défauts cristallins sur la
stabilisation de la phase tétragonale métastable.

Les échantillons de type II ont été synthétisés par MOCVD en utilisant le
précurseur Zr(THD)4. La pureté des échantillons a été caractérisée par I’analyse par
EDX sous MEB-FEG. Les résultats XPS ont confirmé la pureté de films de ZrO,
synthétisés par cette technologie. Ainsi, le seul pic correspondant a la liaison de Zr-O a
été observeé (le pic H-O a été considéré comme la molécule de H,O absorbée) [47,
Annexe 3]. Il n'y avait pas de contamination d'autres éléments chimiques, en accord
avec les résultats d’EDX. La structure cristalline et la morphologie des échantillons ont
¢été caractérisées par DRX, MEB-FEG, et MET.

La Figure 4-9 a montre une structure colonnaire (d’orientation {1 1 0} selon la
détermination de la texture réalisée par diffraction des rayons X). La largeur moyenne
d’une colonne est d'environ 200 nm alors que la longueur d’une colonne est supérieure
a 2000 nm selon I’observation réalisée par MET. Selon les clichés de diffraction
¢lectronique (SAED) recueillis d'une seule colonne, le cliché obtenu indique qu’une

colonne est constituée d’un seul cristal. Ces résultats montre qu’un cristal de ZrO,
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tétragonale de grande taille (200x2000 nm) pourrait tre stable a la température
ambiante, ainsi la stabilisation de la phase métastable de ZrO, n'est pas fonction directe
de la taille des cristallites. Aprés une observation en détail de la structure de la colonne
en haute résolution, une grande quantité de défauts cristallins (dislocations, macles) ont
été trouvés a l'intérieur d’une méme colonne (Figure 4-8b). Ces défauts pourraient

avoir des effets sur la stabilisation de ZrO, tétragonale.

Figure 4-8 Micrographies observées au MET d’un film mince de t-ZrO, sur plusieurs

colonnes (a) et a I’intérieur d’une seule colonne (b) (type II)

(b)

QZrO2 01 Mars 2011
280 mm

Figure 4-9 (a) Micrographie observées au MET sur t-ZrO; (a) et (b) clichés de

diffraction sur une seule colonne

136



Chapitre 4- Discussion de la relation entre la microstructure

La Figure 4-10 montre l'observation directe a haute résolution des dislocations
dans les films de t-ZrO,. Prés de la zone de dislocations, nous avons pu observer une

déformation locale importante causée par la présence de dislocations.

Figure 4-10 Observation directe des dislocations dans les films de t-ZrO; a I’intérieur

d’une seule colonne

La Figure 4-11 montre deux images MET des échantillons de type II (Ile méme
¢chantillon que celui des Figure 4-9 et Figure 4-10 sans recuit) aprés un recuit a
1050 °C ayant subit une transformation de phase t=»m. La taille des cristallites est plus
petite que celle de la colonne avant recuit. La colonne est divisée en plusieurs
sous-cristaux. Ce résultat n'est pas en accord avec les résultats présents dans le Tableau
4-2 indiquant que la taille des cristaux augmente aprés un recuit. Mais ces diminutions

de la FWHM sont dues a la diminution de la quantité des défauts cristallins.
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‘Coating ZrO2| r . Substract Si

Figure 4-11 Micrographies au MET d’un film mince de ZrO, aprés recuit a 1050 °C.

Diverses explications ont été¢ proposées pour la stabilisation de la phase ZrO,
tétragonale nanocristalline a température ambiante et pour les controverses qui existent
sur la stabilit¢ de la phase tétragonale. Garvie [22] a proposé que le faible niveau
d’énergie de surface de la phase tétragonale de ZrO, est la cause principale pour sa
stabilisation sous forme de cristallites nanométriques a température ambiante. Nitsche
et al. [24,25] ont suggéré que la taille critique de la stabilisation a 100% de la phase
tétragonale de ZrO, est de 6 nm, au-dessus de cette valeur, les nanocristallites de ZrO,
existent en tant que des particules « noyau-coquilles » : la cristallite de la phase
tétragonale comme un noyau et les cristallites de la phase monoclinique comme une
coquille. Mitsuhashi ez al.[189] ont montré que la phase métastable tétragonale de ZrO,
peut étre stabilisée avec une taille de cristallites supérieure a 30 nm due a 1'énergie de
contrainte. Récemment, Shukla et al. [27] a suggéré que la morphologie nanocristalline
a un effet sur la stabilisation de la phase tétragonale métastable de ZrO, Mais tous ces
mécanismes ont été fondés sur I'hypothése d’un cristal parfait. L’existence de défauts
cristallins peut avoir une grande influence sur 1'énergie libre de Gibbs des deux phases,
ce qui correspond a notre cas. Outre le mécanisme basé sur la surface/énergie

interfaciale proposé par Garvie et Nitsche [24,25] qui ont montré que la stabilisation de
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particules tétragonales est due a 1'augmentation de la pression interne efficace en raison
de la courbure de surface avec petite taille de la particule (I'effet Gibbs-Thomson).
Toutefois, ce mécanisme n'est pas adapté pour les matériaux en couches minces qui
n'ont pas d'effet Gibbs-Tompson.

Aucune de ces théories, que nous avons mentionné ci-dessus, ne pourraient servir
a expliquer entierement le phénomene observé dans notre étude. Notre taille critique
pour la stabilisation de ZrO, tétragonale est beaucoup plus grande que n'importe quelle
valeur annoncée dans les littératures. Apres un recuit a 1050 °C, la taille de cristallites
est plus petite que la taille des colonnes avant recuit. Sur la base de notre observation au
MET, nous proposons que la stabilisation de la phase tétragonale soit contribuée par
une grande quantité de défauts cristallins. La phase tétragonale de ZrO, a une symétrie
plus importante que celle de la phase monoclinique, on propose que I'énergie des
défauts cristallins dues aux dislocations est différente dans ces deux structures. La
différence énergie des défauts se présente sous deux fagons distinctes : 1'énergie de
microdéformation et le déséquilibre électrique des défauts.

L’énergie des microdéformations est I'énergie provenant de I’interaction élastique
entre les défauts et la matrice. Elle est en relation directe avec les constantes élastiques.
Malheureusement, les constantes élastiques de ZrO, tétragonale sans dopage sont
encore mal connues, bien que de nombreux articles [190,191,192,193,194] ont discuté
des valeurs de ces constantes ¢lastiques. Malheureusement, ils ne sont pas parvenus a
des résultats cohérents et convaincants. Srinivasan et al. [195,196] ont fait une contre
proposition par rapport au mécanisme propos¢€ par Garvie (stabilisation de la phase
tétragonale due a la baisse de 1’énergie de surface) car ils ont trouvé que la taille de la
maille monoclinique est beaucoup plus faible. Ils ont suggéré que les sites lacunaires
d'oxygene sont bien présents sur la surface qui controle la transformation de phase t=m
lors du refroidissement, et aprés 'adsorption d'oxygene en surface qui est en déficit
d’oxygene déclenche cette transformation de phase.

Concernant 1'énergie contribuée par la partie électrique, les défauts cristallins dans
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le systéme de symétrie plus basse (monoclinique) auront plus de déséquilibre en charge
que ceux dans le systeme plus symétrique (tétragonale). Dans 1'étude de nanoparticules
d’Agl, Makiura et al.[187] ont proposé qu’un effet similaire de charge électrique
déséquilibrée qu’un effet de la transformation de phase. En fait, 'énergie de surface et
d’interface pourrait étre considérée comme une sorte d'énergie de défauts (I'énergie
provoquée par le désordre atomique). De cette manicre, cette théorie proposée n'entre
pas en conflit avec celle proposée par Gravie. En conclusion, la stabilisation de ZrO,
tétragonale est due a I'énergie provoquée par le désordre des atomes de la phase
tétragonale qui est inférieure a celle de la phase monoclinique.

D’autres expériences (analyse par SIMS, observation par MET) ont été effectuées
pour déterminer le type et la quantité des défauts cristallins des échantillons de type I,
et le mécanisme de stabilisation de phase, mais les résultats ne sont pas suffisamment
concluant (Annexe 2, Annexe 4), d'autres études plus poussées et plus ciblées devront

se poursuivre.

4.4 Transformation de phase et morphologie de surface

Comme nous avons vu ci-dessus, les défauts cristallins pourraient stabiliser la
phase tétragonale métastable, en raison du faible niveau d’énergie de défauts dans la
phase tétragonale de ZrO,. Cependant, la théorie ne peut pas étre utilisée pour expliquer
le comportement de transformation de phase des échantillons de type III, qui présente
des structures typiquement en facette. La taille des cristallites des échantillons de type
III calculée par la formule de Scherrer est presque en accord avec I'observation directe
au MEB-FEG (I’observation de surface et en coupe). Ce qui suggere que la quantité des
défauts cristallins est trés limitée dans les échantillons de type III, notre estimation a
partir des tracées de courbes Williamson-Hall ne montre pas non plus de défauts
cristallins. La taille moyenne des cristallites est de 41 nm (Tableau 4-2), mais a partir de
'observation au MEB-FEG, beaucoup de cristallites ont une taille plus importante que

41 nm, comme nous pouvons le voir dans la Figure 4-12 suivante. En effet, la plus
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grosse cristallite mesure plus de 100 nm de diamétre, cela a déja été observé dans la
Figure 3-27. Cette taille est beaucoup plus grande que les tailles critiques proposées par

Garvie et les autres auteurs.

Figure 4-12 Morphologie superficielle des échantillons élaborés avant phase

transformation (type I1I)

L'énergie libre de ZrO, (G) peut étre exprimée par 1’équation suivante :
G=A-d®- Gy +B-d* + Ggrain 4-1
Ou d est la taille d'une particule ou d’un cristal, G, est 1'énergie libre par unité de
volume d'un cristal infini, et y est I’énergie de surface/interface du cristal, Ggain €st
I'énergie de déformation (pour les échantillons qui ont une contrainte nulle, Ggain=0), A

et B sont des facteurs de forme pour le volume et la surface/interface respectivement.

Avec l'hypothése de particules sphériques sans contrainte : alors A= %n, B=n et
Gistrain=0, donc la formule est simplifiée :

G= %nd3 - Gy + Td?y 4-2

La formule 4-2 est de méme forme que celle proposée par Garvie, et la taille

critique estimée pour les particules sphériques est 10 nm [186,197]. Toutefois, par

rapport aux matériaux massifs, la différence est que 1'énergie de déformation et

I’énergie d’interface doivent étre considérées pour étudier la transformation de phase.

Comme cette transformation de phase t»m qui va provoquer un changement de
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volume, 1’énergie de déformation va étre augmentée. Avec cette considération, la taille
critique sphérique est proposée pour 30 nm avec un matériau massif [22]. Mais pour un
film de ZrO, avec une forme bien spécifique, la taille critique va étre changée. La
différence d'énergie libre des deux polymorphes tétragonale et monoclinique est alors
donnée par :
AG=A-d3-AGy + B d?(V; — Ym) + AGstrain 4-3
Ou AG, est la différence d'énergie libre pour la transition de phase par unité de
volume d'un cristal infini ; y; et v, sont respectivement 1’énergie de surface/interface de
la phase tétragonale et monoclinique.
Nous considérons maintenant la situation des particules avec un changement de

phase, la taille critique est déterminée avec AGgiprain = 0 :

=)

AG,

d. =K 4-4

K est le facteur de forme de la taille critique, devrait tenir compte des changements
de volume et la surface de transformation de phase t»m. Dans notre cas, pour les
structures en facette, I'énergie de surface est fortement liée a des plans d’arrangements
atomiques : Y¢(hkl) et y,,(hkl). Comme nous l'avons mentionné au Chapitre 3, ces
facettes sont liées a une surface d’énergie plus basse de ZrO, tétragonale, la surface de
plus basse énergie peut faire augmenter la taille critique pour le changement de phase.
Avec ces considérations, nous pensons que la stabilisation de la phase tétragonale est
fortement liée a la forme des cristallites.

Afin de soutenir notre proposition, plusieurs expériences ont été préparées, les
résultats des expériences de recuit sont déja donnés dans paragraphe 4.1. La phase
tétragonale des échantillons de type III est tres stable jusqu'a 1050 °C, elle a une trés
grande stabilité thermique. Apres recuit, une croissance des cristallites significative est
observée par la diffraction des rayons X (Tableau 4-2).

Selon notre proposition : la stabilisation de la phase tétragonale est fortement liée a
la forme des cristallites. En effet, si les structures en facette sont détruites, la phase

tétragonale ne sera plus stable. Deux types d'expériences (polissage mécanique et
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dissolution par corrosion) ont été réalisées pour détruire les facettes des échantillons de
type III, la structure cristalline de la surface a ét¢ modifiée par un polissage mécanique
ou par une dissolution chimique, puis cette nouvelle surface a été étudiée a nouveau par
DRX. Nous avons essayé de changer que les structures de surface en gardant la
structure interne stable. Le polissage mécanique est effectué avec un papier tres fin (SiC
2400) refroidi avec l'eau afin de limiter I'augmentation de la température. Puis le
polissage mécanique a €té arrété¢ dés que nous pouvons voir clairement les traces de
polissage. Les expériences de dissolution par corrosion ont été réalisées avec la solution
(HF : HNO;: H,O =1 :4:5, volume), les échantillons ont été immergés pendant dix
secondes, puis lavés avec l'eau. Ensuite analyser avec la DRX pour vérifier s'il y a eu
transformation de phase t=»m. Aprés 8 a 15 immersions (cela dépend des échantillons),
nous avons détecté la transformation de phase t»m.

Figure 4-13 montre les résultats des échantillons de type III, aprés un polissage
mécanique et une dissolution par la corrosion, comme on peut voir clairement
l'apparition de pics de la phase monoclinique, le pic {-1 1 1}, pour les échantillons
polis et les pics {-1 1 1}, et {1 1 1},, des échantillons aprés immersion en solution
acide. Un changement de position de pic a été également observé, le pic {0 1 1}, de la
phase tétragonale a été déplacé vers la droite, ce qui suggeére la contrainte de
compression a ét¢ générée apres la transformation de phase. Cela est dii a la variation de
volume associée a la transformation de phase tm.

Figure 4-14 montre la morphologie de surface des échantillons de type III apres
immersion. Par rapport a la morphologie de la surface (Figure 4-12, le méme
¢chantillon), nous pouvons voir que les facettes ont été détruites et des fissures ont été
observées. Toutes les fissures ont été générées dans la région comportant des cristallites
de grandes tailles, ces fissures sont dues a la contrainte de compression associée a la
transformation de phase t»m. Ces résultats indiquent que les cristallites tétragonale de
grande taille ont été transformées en phase monoclinique, alors que les petites

cristallites restent relativement stables.
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Figure 4-13 Diffractogrammes d’un échantillon de type III apreés dépot (noir),

apres polissage (rouge) et apres attaque chimique (bleu).

Ces résultats soutiennent notre proposition d’explications que la stabilisation de la
phase tétragonale des échantillons de type III est due a la forme des cristallites et des
facettes particulieres de basse énergie de surface ; lorsque la forme ou les facettes ont
été détruites, la transformation de phase t-»m se produit en raison d'une augmentation
soudaine de 1'énergie de surface. Sun ef al.[198] ont observé la transformation de phase
t>m apres un polissage mécanique dans leur étude sur les comportements a 1’usure de
ZrO,, mais sans donner d'explication. Le processus d'usure est compliqué car il
s'agissait un effet couplé de contraintes, de déformations plastiques et d’augmentation
de température. Mais dans notre étude, il n'y a aucune influence de la hausse de
température lors du polissage. La transformation de phase de ZrO, tétragonale induite
par I’effet de contrainte est signalée dans plusieurs articles récents. L'influence de la
contrainte sur la stabilisation de phase de ZrO, est assez compliquée, certains rapports
indiquent que la contrainte de compression pourrait minimiser ou retarder la
transformation de phase tm [28,111,199,200], tandis qu’au contraire, certaines é¢tudes

ont révélé que la transformation de phase t»m pourrait étre déclenchée par des

144



Chapitre 4- Discussion de la relation entre la microstructure

contraintes hydrostatiques et des contraintes de cisaillement. En effet ce type de
transformation peut avoir lieu pres de la pointe de la fissure a la suite du développement
de contraintes de compression associées a la transformation de phase [31]. Benali et al.
[28,200] ont étudié la transformation de phase de films de ZrO, provoquée par 1I’effet
de contrainte. Ils ont quantifi¢ la proportion relative de phase tétragonale et
monoclinique a 1'aide de l'intensité relative des pics de diffraction des phases, ces
résultats quantitatifs sont discutables en raison de 1'absence de considération de I’effet
de texture dans leur calcul. Jusqu'a présent, il est tres difficile de déterminer les effets
des contraintes sur la transformation de phase due a la difficulté de la préparation des
¢chantillons contenant une phase purement tétragonale avec une taille critique sensible
aux contraintes. Nous avons essayé de réaliser ces échantillons pour cette étude, mais
les résultats ne sont pas trés convaincants (Annexe 1), plus d'expériences devraient étre
entreprises.

Mais il n'y a aucun effet de contrainte et de déformation plastique sur 1'échantillon
lors de la dissolution par corrosion car c’est un processus typiquement chimique. La
corrosion détruit les plan parfaits de basse énergie de surface, une augmentation
soudaine de I'énergie de surface déclenche la transformation de phase t»m. Ces
résultats confirment notre proposition que la stabilisation de la phase tétragonale de
ZrO; est tres sensible a la taille critique et les formes des cristallites. La faible énergie
de surface en facette pourrait stabiliser la phase tétragonale et accroitre la taille critique
pour la transformation de phase tm.

Les expériences de dissolution (attaque chimique) ont été réalisées sur deux
échantillons a plusieurs reprises. Un autre résultat important qui doit étre remarqué,
c'est que la phase monoclinique de ZrO, générée apres la dissolution n'est pas stable, les
structures sont variables en fonction du temps. Nous avons observé la transformation de
phase m=>t a température ambiante juste apres la dissolution mais un changement
significatif de structure de la surface (Annexe 5) a ¢été observé apreés un mois de

conservation. D'autres études devraient se poursuivre.
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Figure 4-14 Morphologie superficielle des échantillons €élaborés apres corrosion (type

1)

4.5 Conclusion

La stabilisation de la phase tétragonale dans les films de ZrO, déposés par
MOCVD a été étudiée dans ce chapitre. Sur la base de notre observation expérimentale,
nous proposons que la stabilisation de la phase tétragonale soit surtout due a deux
raisons :

- D’existence d’une grande quantité de défauts cristallins dans les films de ZrO,
déposés par MOCVD : en effet la phase tétragonale de ZrO; a une symétrie
plus importante que celle de la phase monoclinique, 1'énergie des défauts
cristallins associée est plus fiable dans la phase tétragonale.

- La morphologie des cristallites : la stabilisation de la phase tétragonale de

ZrO; est tres sensible a la taille critique et a la morphologie des cristallites ; la
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faible énergie des surfaces en facette pourrait stabiliser la phase tétragonale et

accroitre la taille critique de la transformation de phase t=>m.
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Conclusion et perspectives :

Au cours de ce travail, nous nous sommes attachés a la synthése et la
caractérisation des dépots de ZrO, réalisés par MOCVD. Notre travail avait les
objectifs suivants :

L’idée importante qui doit ressortir de ce travail est ’existence de gradients de
microstructures (défaut cristallites) et de gradients de contraintes résiduelles dans les
films de ZrO, déposé par MOCVD. Ils ont ét¢ mis en évidence par DRX en faible
incidence. L’influence des conditions de dépdot par MOCVD sur I'évolution de la
microstructure (morphologies, structure cristalline/phase et texture) a été étudiée, la
relation entre les microstructures et les conditions de dépdt a été clarifiée. Par des
analyses approfondies des résultats expérimentaux, trois mécanismes typiques de
croissance de dépot ont été proposées en se basant sur les évolutions des
microstructures et des textures :

- Le «mécanisme goutte-liquide » : le précurseur atteint la surface de dépot
sous forme de gouttes liquides de solution ; ce mécanisme résulte en petites
nano-cristallites du film déposé et une morphologie de surface corallienne.

- Le «mécanisme-colloide » : le précurseur atteint et réagit avec la surface du
substrat sous forme de colloides solides ; ce mécanisme est caractérisé par une
grande vitesse de nucléation et une faible vitesse de cristallisation, créant une
faible taille des cristallites.

- Le «mécanisme-vapeur » : le précurseur est complétement vaporisé avant
d'atteindre la surface de dépot. Il est caractérisé par une faible vitesse de

nucléation et une grande vitesse de cristallisation.

Les structures cristallines des films déposés sont donc dépendantes de la vitesse de

nucléation et la vitesse de cristallisation du dépot. La phase tétragonale de ZrO; peut
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étre obtenue en augmentant la vitesse de nucléation (une faible température de dépdt,
un débit important de précurseur) ou en diminuant la vitesse de cristallisation (un petit
débit d'oxygene, un débit tres faible de précurseur).

Les résultats expérimentaux et I'analyse des contraintes associ¢es ont été utilisés
pour comprendre le mécanisme de génération des contraintes dans les films de ZrO,.
Les contraintes de croissance en compression, sont en relation directe avec la diffusion
atomique et la quantité d’especes piégées dans le film. Lors du dépdt, la surface libre est
dans un état non-équilibre (super-saturé¢) avec un exces d’espéces. Le potentiel
chimique de la surface sera fonction de la concentration des espéces et il sera plus élevé
a la surface des cristallites qu’aux joints de cristallites. L’insertion d'especes
supplémentaires dans les joints de cristallites conduit a un état de contrainte de
compression. Ensuite, le piégeage des especes diffusées aux joints de cristallites
conduit a un état de contrainte en compression. Plus le procédé de dépdt continu, moins
d’especes sont pris au piége dans les nouvelles couches formées par rapport aux
premieres couches, résultant un gradient de compression dans le film déposé.

La formation de la texture cristallographique est complexe dans les films de ZrO,
déposées par MOCVD, car plusieurs orientations préférentielles ont été observées dans
ce travail. Deux types de textures cristallographiques ont été étudiées et analysées dans
la phase tétragonale : la texture de fibre {1 1 0} est considérée comme le résultat
couplé de Deffet superplastique des nano-cristallites de ZrO, a la contrainte de
croissance de compression ; tandis que le deuxiéme type de texture avec une surface en
facette est considéré comme le résultat de la concurrence de croissance de différents
plans cristallographiques dont les vitesses de croissance sont différentes, ce processus
de croissance est proposé initialement par Van de Drift. De plus dans le systeme de
7103, la taille critique pour la stabilisation de phase tétragonale intervient aussi. On a
donc proposé, différentes possibilités pour la croissance du film quand la taille des
cristallites atteindront la taille critique a laquelle se déclenche une transformation de

phases tm :
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- La transformation de phase t=»m se passe alors que le film continue a croitre

en tant que phase monoclinique ;

- Les cristallites cessent de croitre, et la nouvelle nucléation se produit sur la

surface existante en facette.

Nous proposons I’existence d’une énergie critique pour la transformation de phase
t>m lors du dépdt, qui est en relation directe avec la température de dépdt et le
potentiel chimique de la surface de dépot. Tandis que le potentiel chimique de la surface
est déterminé par la population des espéces en surface. La texture est développée par
une vitesse de croissance anisotrope, quelques cristallites gagnent la compétition, et
quelques cristallites ont été couvertes par les cristallites voisines, jusqu'a ce qu'elles
atteignent la taille critique. Puis la transformation de phase t9m sera déclenchée par
une fluctuation d'énergie. Si la variation d'énergie est trop faible, la transformation de
phase tm sera stoppée. La nouvelle nucléation va se passer sur la surface en facette
déja existante. Ces nouvelles cristallites sont un nouveau départ pour une autre

croissance en compétition.

La stabilisation de la phase tétragonale des films de ZrO, déposés par MOCVD a
¢été analysée et discutée. En se basant sur notre observation, nous proposons que : en
plus de la taille critique des cristallites, la stabilisation de la phase tétragonale est
favorisée par deux autres mécanismes :

- La grande quantité des défauts cristallins : la phase tétragonale de ZrO, a une
plus grande symétrie que la phase monoclinique. Les défauts dans la phase
tétragonale ont donc une énergie moins importante que les défauts dans la
phase monoclinique.

- La morphologie des cristallites : la stabilisation de la phase tétragonale de
ZrO; est tres sensible a la taille critique et a la morphologie des cristallites. Les
facettes de faible énergie de surface pourraient stabiliser la phase tétragonale

et augmenter la taille critique pour la transformation de la phase de tm.
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Chapitre 5-Conclusion et perspectives

En perspectives de ce travail, plusieurs directions peuvent étre envisagées pour

poursuivre et approfondir cette étude.

Concernant le gradient de structure et de texture dans le systeéme de film de ZrO,

déposée par MOCVD :

- Le gradient de microstructures (défauts cristallins) a été¢ déterminé par des
analyses qualitatives. Une détermination quantitative serait intéressante.
Aussi, un gradient steechiométrique peut exister dans ces films de ZrO,.

- D’aprés nos résultats, il y a grande possibilité qu’un gradient de texture existe
dans les films de ZrO,. On a essay¢ d’analyser le gradient de texture par la
technique d’EBSD dans la section transversale des films et développer une
méthode d’analyse par DRX en incidence variable pour caractériser le
gradient de texture, mais jusqu’a maintenant, peu de résultats exploitables ont
¢été obtenus, a cause des difficultés expérimentales et d’un manque de temps.

Concernant la formation de la texture dans le systeme de film ZrO, déposé par

MOCVD :

- On a observé que la pression de dépot a une grande influence sur I’évolution
de la texture, mais malheureusement, nos résultats sont trop limités pour
obtenir une conclusion. Il faut donc faire varier la pression avec une plus
grande amplitude.

- Lerapport entre le flux d’oxygene et le débit de précurseur a une influence sur
la formation et 1’évolution de la texture pour les dépots réalisés avec le
« mécanisme-vapeur », a cause de différente vitesse de croissance dans des
plans préférentiels des atomes de Zr ou des atomes d’oxygene due a la
différence des potentiels chimiques superficielle des esperes étudiées. Cet
aspect sera intéressant a étudier.

Concernant la stabilisation de la phase tétragonale de ZrO :

- Les contraintes de compression ont une forte influence sur la stabilisation de

la phase tétragonale selon nos analyses qui sont présentées en annexe 1, mais
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Chapitre 5-Conclusion et perspectives

il est tres difficile de préparer les échantillons avec une taille de cristallites
proche de la taille critique et en méme temps sensibles au niveau et a la
distribution des contraintes (internes, externe ...). Des études plus poussées
seront nécessaires pour éclaircir cet aspect.

Dans I’annexe 5, les résultats de la transformation de phases réversible m=>t
observée sur des échantillons avec la morphologie en facette sont présentés.
Des études supplémentaires et systématiques devraient se poursuivre pour
mieux comprendre les principales causes de la stabilisation de la phase

tétragonale de ZrO,.

153



Annexe

Annexe 1 : Etude de ’'influence des contraintes
résiduelles sur la stabilisation de la phase tétragonale de

ZI'OZ

Des films de ZrO, sans texture ont été élaborés avec les conditions d’élaboration
optimisées montrées dans le Tableau A1-1.
La durée de recuit est de 10 heures afin de libérer totalement les contraintes

résiduelles générées lors du dépot et du refroidissement.

Précurseur Zr(thd)4
Température du substrat 630 °C
Température d’évaporation 250 °C
Pression totale 800 Pa
Flux d’O, 8 L/h
Flux de N, (gaz porteur) 2L/
Apport de Zr(thd)4 0,24 g/h.cm’

Tableau A1-1 Conditions expérimentales pour le dépot de film ZrO,

La structure cristalline des films apres dépdt et apres recuit a été déterminée par
DRX. La taille moyenne des nano-cristallites a été estimée, a partir des pics de
diffraction de la phase tétragonale {0 1 1}, en utilisant 'équation de Scherrer.

La figure A1-1 montre que la morphologie de surface des films déposés est assez
homogene. La microstructure des films est dense sans fissures ni trous. La méthode
classique d’analyse des CR par DRX (la méthode des sin®y, 13 valeurs de y entre -63 °
a 63 °) est d'abord appliquée pour déterminer le niveau moyen des contraintes
résiduelles (figure A1-2). La déformation élastique en fonction des sinzw n’est pas
linéaire. Ces résultats montrent également la présence d’un fort gradient de contrainte
dans les films, cependant il y a une grande incertitude sur les résultats obtenus.

La figure A1-3 montre la distribution des CR en fonction de la profondeur en

utilisant la famille des plans {0 1 1}; avec la méthode de pénétration constante de
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profondeur . Un fort gradient de CR a été observé. Le niveau de CR de traction dans les
films, parallélement a la surface, diminue avec 1’augmentation de la profondeur de
pénétration, puis évolue vers une CR de compression.

La contrainte thermique est estimée par I'équation de JK Tien et JM Davidson

(Formula 1-2).

Figure. A1-1 Micrographies obtenues par MEB-FEG en surface des films de ZrO..

0.0025 4
0.0020 + *
*
*
w 0.0015 4 % §
0.0010 - ﬁ ¥
] X

0.0005 , . : . . . . . .

0.0 0.2 0.4 0.6 0.8

sin’qr
Figure. A1-2 Evolution des déformations en fonction des sin®y obtenues par la

méthode d’analyse des sin’y.

La CR observée apres le dépdt est issue de deux sources : la contrainte thermique

et la contrainte de croissance.
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Figure. A1-3 : Gradient de contraintes résiduelles analysées par DRX en faible

incidence avec la méthode de pénétration constante en fonction de la de profondeur

Comme illustrée dans la Figure A1-4, le film est composé seulement de la phase
tétragonale. La taille moyenne des nano-cristallites du film apres dépot, est estimée a
7,8 nm (26 = 30,27 ° et la largeur moyenne a mi-hauteur = 1,06 °). Apres un recuit a

différentes températures pendant 10 heures, les CR devraient €tre entierement libérées.

Recui Largeur a mi-hauteur Taille des cristallises Contraintes résiduelles
ecuit

(26 =30,27 °) [nm] [GPa]
apres dépdt 1,06 8 +0,1
500 °C10h 1,05 8 +1,3
750°C 10 h 0,74 11 +2,0
825°C 10h 0,70 12 +2,2
900°C 10 h 0,55 15 +2,4

0,52
16
1000°C 10 h (monoclinique o +2,7
(monoclinique)
206=28.2°)

Tableau A1-2 : Taille moyenne des nano-cristallites et contraintes résiduelles dans les

échantillons avant et apres recuit a différentes températures.
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Selon les diffractogrammes (Figure A1-4), il n'y a pas de transformation de phase a
différentes températures de recuit, sauf a 1000 °C. La taille moyenne des
nano-cristallites augmente avec 1'augmentation de la température de recuit (Tableau
A1-2). On n’observe pas de différence de taille des nano-cristallites entre le film apres
dépot et apres un recuit & 500 °C, par contre les contraintes résiduelles de traction ne
sont plus que les contraintes thermiques, ce qui représente environ +1,3 GPa. Comme
nous estimons la contrainte thermique de I'échantillon recuit a 1000 °C a environ +2,7
GPa (en traction), on peut en déduire que la taille critique des nano-cristallites de la
transformation de phase (t»m) est comprise entre 15 a 16 nm sous une contrainte de
traction comprise entre 2,4 a 2,7 GPa. De nombreux chercheurs ont déclaré que la taille
critique de transformation de phase tm de ZrO, est comprise entre 18 nm et 30 nm
pour les films de ZrO, déposés a des conditions différentes que les nétres, 18nm pour
des ZrO; en poudre et pour 30 nm en ZrO; massif. Ces différents résultats ne tiennent
pas compte des contraintes résiduelles. Pourtant de nombreuses études ont montré que
les contraintes résiduelles ont un effet extrémement important sur la stabilisation de
phase. En effet les contraintes de compression permettraient de stabiliser la phase
tétragonale et les contraintes de traction seraient responsables de la transformation de
phase de t>m.

La variation d'énergie de la transformation de phase t=»m est supposée étre :

AG"™= AG chemicaly AG SN AG Eq.A-1

L'énergie libre de surface de la phase tétragonale de ZrO, est plus petite que celle
de la phase monoclinique. Selon 1'équation A-1, lorsque la taille des nano-cristallites
diminue, la surface libre est plus importante ; la présence de la phase tétragonale réduit
donc I'énergie libre totale de surface. Le changement du volume lors de Ia
transformation de phase tm va augmenter le terme AG™™". La contrainte de traction
va diminuer AG™™", tandis que la contrainte de compression augmente AG™™".
L'existence de contraintes de compression plus importantes rend plus difficile la
transformation de phase t»m. L'état de contraintes résiduelles est en effet en relation

directe avec la taille critique des nano-cristallites pour la transformation de phase t=>m.
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Figure A1-4 Diffractogrammes du film mince de type I aprés dépot et apres recuit a
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Figure A1-5 Diffractogrammes des échantillons recuit a 1000 °C pendant 1h et pendant

10h.

L'échantillon recuit a 1000 °C pendant 1 heure présente une structure biphasée,

tétragonale et monoclinique (figure Al-5). Comme les films sont trés denses, le

changement de volume di a la transformation de phase t»m entraine une forte

contrainte de compression. De plus, la durée de recuit n'est pas assez longue pour
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libérer complétement les CR, I'état de contrainte dans cet échantillon est trés complexe.
La taille des nano-cristallites calculée dans cet échantillon est de 13,5 nm pour la phase
monoclinique et de 14 nm pour la phase tétragonale. Cette valeur est plus petite que
celle de I’échantillon recuit a 900 °C a 10 h (15 nm). Cependant, considérant que la
contrainte résiduelle dans cet échantillon est bien plus compliquée, c’est peut étre
pourquoi la taille des nano-cristallites est différente.

L’échantillon sans texture est choisi pour I’étude de I’influence de contrainte sur la
stabilisation de phase tétragonale. Le probléme de cette étude est le manque de la
considération des défauts cristallins pour le calcul de la taille de cristallites. L’étude de
la microstructure est nécessaire pour obtenir une conclusion pertinente. Des études plus
poussées seront nécessaires en tenant compte de la réalité de la microstructure dans les

films élaborés.
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Annexe 2 : Etude des défauts cristallins par MET et

MET a haute résolution

Des films de ZrO, de type E ont été ¢€laborés avec les conditions optimisées
montrées dans le Tableau 3-2. L’échantillon avant recuit (ZrO, monophasée de
tétragonale) et apres recuit (ZrO; bi-phasée de tétragonale et monoclinique) a 1050 °C a

été utilisé pour la caractérisation par MET.

Résultats avant recuit :
La microstructure de 1’échantillon avant recuit obtenue par MET avec champ lumineux
(Bright-Field) montre des cristallites colonnaires avec une largeur d'environ 100 a 400
nm et une longueur qui traverse toute l'épaisseur de I'échantillon. Les contrastes

complexes de dendrites sont également visibles au sein de ces colonnes.

Figure : A2-1 Microstructure de 1’échantillon avant recuit obtenue par MET avec

champ lumineux (Bright-Field)
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/

AD. ZrOZ coating no annealing, 26 Mai 2011
SADE, 280 mm

Figure. A2-2 Cliché de SAED (selected area electron diffraction) pour plusieurs

colonnes de I’échantillon avant recuit.

Zr02 (294 reflections)
AV/KV:300.00 CL/wwn:6022 ZA:[1 0.0] FN:(1 0.0)

Figure. A2-3 (a) Cliché de microdiffraction électronique dans une colonne avec une

taille du faisceau de 30 nm de 1’échantillon avant recuit et (b) Simulation par JEMS

Le cliché de SAED correspondant a plusieurs colonnes a été enregistré et indexé. Le
cliché de microdiffraction électronique issu d’une seule colonne a été indexé sur 'axe

[100] de la phase t-ZrO,.
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Figure. A2-4 (a) Image obtenue par MET a haute résolution pour 1’échantillon avant le
recuit et (b) Détail obtenu apres un traitement de FFT inversée (inverse Fast Fourier

transform)

Figure. A2-5 (a) Microdiffraction électronique d’une cristallite de la phase tétragonale
dans la direction [111] et (b) Simulation correspondante en JEMS pour I’échantillon

avant recuit

L’image en MET a haute résolution pour 1’échantillon avant le recuit (Figure A2-4)
contient des informations trés riches. Le détail de la transformation de Fourier inversée
(FFT) de la zone sélectionnée de l'image est compatible avec celui de la simulation par
JEMS et est indexé dans 1’axe [1 1 1] de la phase t-ZrO,. L'espacement mesuré

directement a partir de cette image est d'environ 0,3 nm, ce qui correspond a la distance
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interréticuliare des plans {0 1 1}.

La FFT inversée de la zone sélectionnée, en utilisant les réflexions 01-1 et 0-11,
montre clairement la trace d'une dislocation.

Le cliché correspondant de SAED a été enregistré (Figure A2-5). Mais l'indexation

reste ambigué et difficile.

Résultats apres recuit :

La Figure A2-6 montre que la microstructure dans la section du film est
globalement colonnaire. Le cliché¢ de microdiffraction électronique obtenu sur
plusieurs colonnes est enregistré et une bonne indexation par le SAED est également
difficile, puisque les anneaux de diffraction sont tres proches les un des autres et qu’une

deuxiéme phase est apparue apres le recuit.

Substract Si

Coating ZrO2 i /
4N
4

¥

Figure. A2-6 (a) Image de la microstructure en section transverse, (b) Cliché de SAED

et (¢) Simulation par JEMS pour I’échantillon apres recuit.

163



Annexe

2102 coating after an

SADE, 280 mm

Figure. A2-7 Images de structures observées au MET pour 1’échantillon aprés recuit

(transformation de phase)

Par rapport a I'échantillon avant recuit, les franges de Moirée sont visibles partout
dans cet échantillon apreés recuit (Figure 2A-7). Ces franges sont contribués par la zone
commune recouverte par deux cristaux indiquant que la taille des cristallites est de
l'ordre de 30-40 nm. Les franges de rotation ou mixte de Moirée indiquent également la
désorientation locale des deux cristaux qui se chevauchent.

La largeur des colonnes est inférieure a 100 nm. Comparativement, aprés un recuit,

la taille moyenne des cristallites a été réduite.

Figure. 2A-8 (a) Image obtenues en TEM a haute résolution pour I’échantillon apres
recuit et (b) Détail obtenu apres un traitement de FFT inversée (inverse Fast Fourier

Transform)
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(b)

e ® O ® & + @ «
11-1 10-11-1-1
e ©® ® o
- , o010 °
-111-101-1-11

e @ ® o

0-10 |

' [ ] ° ° ® o o @ ° [ ] L]

Figure. 2A-9 (a) Cliché de microdiffraction électronique dans la phase monoclinique
suivant la direction [101] et (b) simulation correspondante en JEMS pour 1’échantillon

apres recuit

L’existence d'une dislocation est ici révélée par le détail obtenu apres un traitement
de FFT inversée en utilisant des réflexions 1-1-1 et -111 dans la zone sélectionnée de
l'image.

La valeur mesurée de I’espacement est de 0,32 nm correspondant a la distance

interréticulaire des plans {1 1 1},.
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Annexe 3 : Etude par XPS

Les expériences de XPS (X-ray photoelectron spectroscopy) ont été réalisées pour
analyser la contamination éventuelle de carbone des films déposés par MOCVD.

Les résultats d'’XPS montrent qu'il y a aucune contamination de carbone dans nos

échantillons étudiés.
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Figure. A3-1 : Spectres XPS obtenus sur 1’échantillon de type F, étudié dans

chapitre 3 (* : les pics des ¢léments de stade d’échantillon)
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Annexe 4 : Etude par SIMS et traitements thermiques

1
sous 802

Ces expériences de SIMS (Spectrométric de Masse d’lons Secondaires) et
traitements thermiques sous '*O, ont été réalisées dans le but d'étudier le rapport entre
les ions de Zr et d’oxygene, afin d’estimer la stecechiométrie des films de ZrO, déposés
par MOCVD. Les échantillons de type L (flux d’oxygéne 20% ; chapitre 3) ont été
choisis pour cette étude. Les échantillons ont été coupés avec un stylo a pointe diamant,
la moitié de cet échantillon a été recuit dans un premier temps a 900 °C pendant 10
heures sous air, puis dans un deuxiéme temps a 900 °C pendant 10 heures sous '*0,.
L’autre moitié de I’échantillon a seulement été recuit a 900 °C pendant 10 heures sous
180,. Ces deux échantillons ont été ensuite analysés par la technique de SIMS pour

. , . . 18~ 16 28
suivre 1’évolution des ions de ' "O, O et " Si.

L]
160
' - 180
5.00E+007 4 . 28Si T
2]
= \
=3 A
Q
o
0.00E+000 - b—— B
" L)
0 5000

Sputtering time
Figure. A4-1 Résultat de SIMS pour I’échantillon recuit 4 900 °C sous '*O, pendant 10

h (type L)

Le résultat de SIMS sur ’échantillon recuit a 900 °C sous 1802 pendant 10 h
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indique qu'il y a un gradient d'oxygene dans le film, car on observe une augmentation

de '°0 avec la profondeur. Et une stabilisation de '®O a été observée en surface.

5.00E+007 v T

Counts

0.00E+000

0 . 50l00
Sputtering time
Figure. A4-2 Résultat de SIMS pour I’échantillon recuit a 900 °C sous air pendant
10 h puis sous '*0, 4 900 °C pendant 10 h (type L)

Aprés un recuit a l'air pendant 10 heures puis a '*0, pendant 10 heures, la quantité
de '*O dans les films de ZrO, est moins importante comparée & celle obtenue dans la
Figure A4-1. Mais le méme niveau de '*O a été trouvé a l'interface ZrO,/Si.

D’apres les résultats des Figures A4-1 et A4-2, une possible insuffisance
d’oxygene dans le dépot de type L a été démontrée. Des expériences similaires ont été
réalisées pour d'autres échantillons (type F, type E et type B) et I’évolution des ions '°O
et '*0 est comparable 4 celle obtenue dans la Figure A4-3.

Bien que la technique de SIMS ne soit pas suffisamment sensible a la
steechiométrie (I'analyse quantitative n'est pas possible), nous avons observeé qu'il existe
un gradient du rapport entre les ions de Zr et d’oxygene dans certains de nos
échantillons, ce qui nous indique une certaine insuffisance en oxygene, donc une

certaine dérive par rapport a la stcechiométrie idéale. Plus d’expériences devraient étre
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réalisées a l'avenir pour confirmer ce phénomene.
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Figure. A4-3 Résultat de SIMS pour 1’échantillon recuit 4 900 °C sous '*0, pendant 1 h

(type B)
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Annexe 5 : Observation de la transformation de phase
m=>t sur échantillon de type III aprés attaque chimique

(chapitre 4)

Dans le chapitre 4, on a observé la transformation de phase t=»m aprés attaque
chimique pour les échantillons de type C. Mais la phase monoclinique apres attaque
chimique n’est pas stable. La transformation de phase inverse m=>t se passe
automatiquement apreés un mois de stockage des échantillons, qui est associée a un
changement de morphologie de surface.

On peut aussi voir un décalage de position de pic de DRX vers les grands angles en
20 pour 1'échantillon juste apreés une attaque chimique, indiquant la génération des
contraintes de compression. Mais apres un mois de stockage, la position du pic de DRX
est revenu a sa position initiale, il est donc possible que la transformation inversée de
phase m > t est aussi en relation avec la contrainte de compression générée lors de

’attaque chimique.

5.0x10" -
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-

a
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Figure. A5-1 : Diagrammes de DRX pour les échantillons apres dépot MOCVD,

apres attaque chimique et apres attaque chimique suivi d’un mois de stockage.
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Le changement de morphologie de surface est montré dans Figure A5-2. La
structure en facette a ét¢ détruite partiellement aprés attaque chimique ; mais la forme
des cristallites est encore de type facette. Le résultat de la DRX a montré I'apparition de
la phase monoclinique juste apres attaque. Ensuite, 1’échantillon apreés attaque
chimique est conservé a température ambiante pendant un mois dans un dessiccateur.
La transformation inversée de phase m = t est observée (Figure AS5-1) et la
morphologie de surface a complétement changée, comme il est montrée dans la Figure
AS5-2c. La structure en facette a completement disparu, il semble que les cristallites en
facette sont brisées en plusieurs petites cristallites. En comparaison, les échantillons
apres dépot n’ayant pas subit d’attaque chimique sont trés stables. En effet, apres

plusieurs mois, aucun changement de structure n'a été observé.

I’échantillon avant attaque chimique ; (b) I’échantillon apres attaque chimique ; (c)

I’échantillon apres attaque et apres un mois de stockage
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Ces résultats montrent que la phase monoclinique aprés attaque chimique n'est pas
stable, et la stabilisation de phase de ZrO, est en relation avec la forme des cristallites.
Des ¢études supplémentaires et systématiques devraient se poursuivre pour mieux

comprendre les principales causes de la stabilisation de la phase tétragonale de ZrO.
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