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Introduction

Les Alliages Métalliques Complexes (en Anglais A3y Complex Metallic Alloys),
constituent une famille particuliére d'alliages afléfues. lls sont caractérisés par des
structures cristallines basées sur des cellulesaites géantes qui leur conferent des
propriétés exceptionnelles. Au sommet de la conif@lese trouvent les quasicristaux dont
leur structure ordonnée mais non périodique posseee symétries inexistantes en
cristallographie classique (symétrie de rotatioardfe 5 pour les formes icosaédriques et
d’ordre 10 pour les formes décagonales).

Les alliages métalliques complexes correspondemteafamille de métaux qui combinent et
développent des comportements originaux. Les métalé&s comme Aluminium, Cuivre et
Fer sont excellents conducteurs thermiques. Parectancombinaison de ces trois métaux a
une composition particuliere, présente des pragsidtisolation trés importantes qui peuvent
étre utilisées dans les moteurs d’hélicopteres.

La formation d’'un alliage par réaction a I'étatidel fait partie des procédés de base de la
métallurgie. Généralement, on obtient la formatidea phases stables prévues par le
diagramme d’équilibres entre phases : c’est le dioende la métallurgie classique et des
matériaux massifs. Les films minces font appel a m&tallurgie qui doit tenir compte des
dimensions réduites et des effets de surface etedface importants par rapport a ceux de
volume.

L’objectif de cette these est de comprendre leamé&me de formation des phases du systéme
ternaire Al-Cu-Fe, en particulier de la phase aquetalline i-Al,sCwsFers et de
déterminer la relation, si elle existe, entre lquaehce de formation des phases dans ces films
minces et le diagramme d’équilibre entre phases.

Nous avons pour cela tout d’abord étudié les méoaes de formation de phase des systemes
binaires Al-Cu, Al-Fe et Cu-Fe. Notre étude a etesété étendue au systeme ternaire Al-Cu-
Fe. Afin de mieux comprendre les mécanismes dessance et d’obtenir des données
cinétiques relatives a la formation des phasess avans utilisé des modeéles théoriques pour

ajuster les données expérimentales.

Ce manuscrit est divisé en quatre chapitres.
Dans le chapitre 1, nous rappelons les principda défusion, les différents mécanismes mis
en jeu lors de la formation de phases par réactibétat solide. Nous présentons également



les diagrammes d’équilibres de chacun des systamesque les travaux déja reportés dans

la littérature sur les systémes étudiés.

Le chapitre 2 présente les procédures expérimantgalesées dans ce travail. Il décrit la
préparation des échantillons ainsi que les teclesigle caractérisations utilisées en précisant
les conditions expérimentales de ce travail. Lefirigjues utilisées sont la diffraction des
rayons X «in et ex situ », les mesures de régistale surface et I'analyse calorimétrique

différentielle.

Le chapitre 3 présente les résultats expérimentaunsi que leur description. Nous
commencgons par des échantillons binaires des sgstékhCu, Al-Fe, Cu-Fe puis nous
présentons les résultats obtenus pour differenbespaositions ternaires. Le couplage de
plusieurs techniques de caractérisation utilisées pn méme échantillon permet de mieux

comprendre les mécanismes de formation de phases.

Le chapitre 4 compléte le chapitre précédent. linat de récapituler les différents résultats,
de les interpréter et de les discuter en les coampsmiaux données de la littérature. Il présente
également des données cinétiques obtenues a gestirésultats expérimentaux en utilisant
des modeles théoriques de croissance de phases ealgéurs de résistivité mesurées sur des

phases binaires et ternaires.



CHAPITRE 1
GENERALITES ET REVUE BIBLIOGRAPHIQUE



1. Généralités

1.1. La Diffusion

La diffusion réactive J989Phi] se compose de deux phénomenes principaux : lssttiffudes
éléments & travers la phase qui se forme et ldioéaentre les éléments a l'interface. Les
formations de phases que nous étudierons dans éeitle sont des exemples de cette

diffusion réactive.

1.1.1. Mécanismes de diffusion

Les phénomeénes de la diffusion atomique ontdétgits dans de nombreux ouvrages
[1966Add, 1985Phi]. La diffusion est un phénoméne de transfamique activé
thermiquement qui, dans un solide, correspond aptadements des particules (atomes,
ions, électrons libres) a l'intérieur d’'un systenhe. migration des particules est due a un
gradient de potentiel qui peut étre d'origine clyjog (gradient de potentiel chimique),
électrique (champ électriqgue), mécanique (gradimtcontrainte) ou encore thermique
(gradient de température). Ce gradient représenferte motrice de la diffusion. Dans un
réseau cristallin, la migration des atomes est uengossible par I'existence de défauts
ponctuels (lacunes, sites interstitiels) ou étendisocations, joints de grains). Il y a deux
principaux mécanismes de diffusion d’atomes a tsave solide qui sont préférentiellement
Mis en jeu suivant le site occupé par les atomesidérés.

Les atomes de substitution diffusent préférennediet par un mécanisme lacunaire, les
atomes migrent par l'intermédiaire de sites vacémislacunes). Les plus petits atomes dans
les interstices de la maille cristalline peuvengmai d’un site interstitiel a un autre.

1.1.2. Equation de diffusion (Loi de Fick)

Le phénoméne de diffusion a été introduit pour fenpere fois par Fick (1855). Ainsi, la
premiere loi de Fick est basée sur I'hypothéselgdiex de matiére par unité de surface et de

temps est proportionnel au gradient de la conceortra

1=-p% (1.1)
o0x

Jest le flux d’atomes par unité de surface et depteran at.cis™
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C est la concentration en at.Grat %—C est le gradient de concentration
X

D est le coefficient de diffusion en ésit et x la distance de diffusion en cm.
Cette équation permet de déterminer le coefficilentliffusion dans le cas ou le gradient de

concentration est constant dans le temps (régimmegrent).

En régime non permanent, c'est-a-dire lorsque ug f@épend du temps, il faut compléter
I'équation de Fick par une équation de bilan, ervant qu’il y a conservation de la matiere
diffusante :
o€__a)
ot 0X
En combinant les deux équations et en supposantlequmefficient de diffusionD est

(1.2)

indépendant de la concentration, on obtient I'équate diffusion appelée généralement
deuxieme équation de Fick :
2
t 0x

C’est une équation aux deérivées partielles daorstordre. Pour la résoudre, il est nécessaire

(1.3)

de déterminer les conditions initiales et les cbhads aux limites.

Loi d’Arrhenius
La diffusion est un phénomeéne activé thermiquemkeatcoefficient de diffusion suit en

général une loi d’Arrhenius :

E
D =D, exp—2 1.4
0 D(KT) (1.4)

B
Les termesDO(cmz.s‘l) et E, (J.mol™") sont caractéristiques du mécanisme de la diffusion
Le terme pré exponentigb, correspond a la probabilité de trouver un siteamagour
pouvoir réaliser le saut.
E, est I'énergie d'activatio).mol™ ) elle correspond a la somme de la barriére étiquge

de migration de I'atome et de I'énergie de fornraties défauts.

T est la température en Kelvin K, est la constante Boltzmann.

11



1.1.3. Solution de la deuxiéme équation de Fick

La solution de I'équation (1.3), dont I'expressianalytique dépend des conditions aux

limites du systeme étudié, donne la forme des Igrd& concentratio@(x,t) . Les solutions

principales sont décrites brievement dans cettiéepar

1) Dans le cas ou I'élément diffusant est déposé use d’'une couche mince, a la
surface de I'échantillon :
- conditions initiales : t=0,x20 C(x0)=d(X)C +C,
Ou o est la distribution de DiracC,la concentration initiale en surface &, la
concentration initiale en volume
- conditions aux limites : Ot> 0x=0 J@Ot)=0
L’équation de Fick admet une solution de forme geume :

La solution de I'équation de Fick est (1.5) :

C(xH)-C,_ 1 EeXpr‘Xz)
C-C, 2/t 4Dt

(1.5)

2) Dans le cas ou la concentration superficieltecesstante :
- conditions initiales t=0,x >0 etC(x,0) =C,
- conditions aux limites Ot >0 ,x=0etC(0,t) =C,

L’équation de Fick admet comme solution :

C(x,t)-C, _ X
—CO_CS —erf( Zﬁj (1.6)

Ou erf désigne la fonction d’erreur ou intégrale de Gauss

2
T

erf(z) =

Jz'e<p(—u2)du (1.7)

Q‘
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1.1.4. Equation de Nernst-Einstein

La loi de Fick est basée uniquement sur la proponglité entre le flux d’atomes et le
gradient de concentration mais elle ne tient paspte d’autres phénoménes qui peuvent
intervenir sur la diffusion. Cette limitation esarfaitement illustrée a travers I'expérience de
Darken [L953Dar, 1989Phi]. Cette expérience porte sur le couple de siifiu FeC/FeCSi

avec la méme concentration de carbone. La loi de i@ prévoit aucun mouvement d’atomes
de carbone puisq@*® =C™®®'. Or, les auteurs ont observé un appauvrissemeriti de

concentration en carbone du coté de FeCSi au pl®fiteC, comme le montre la Figure 1.1.

Ce phénomene a été expliqué par le fait queitgwsii accroit I'activité thermodynamique du

carbone qui va donc migrer vers la région pauvrsileium.

FeCSi FeC
25t \-\_

14 L

Concentration du carbone (at o)
[
T

X (cmy)
Figure 1.1 : Expérience de Darken : mise en évidence de latrdalition

du carbone dans un couple de diffusion FeC/FeCSi.

Ainsi, la force motrice de la diffusion du carbome dépend pas du gradient de
concentration, mais du gradient de potentiel chimiq

Dans ce systeme et de maniére générale, le déemateles atomes est décrit avec loi de
Nernst-Einstein qui tient compte des potentielsnitpies des constituants du couple de
diffusion.

D a4
KgT 0OXx

Ji==-XiN (1.8)

X; est la fraction atomique de I'éléméantians la phase considérée (sans unité).

N est le nombre total d’atomes par unité de voluaresda phase (at.cf

K est la constante de Boltzmann (eV.&t%)

T est latempérature (K)
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ou. : . - .

a—’u' est le gradient de potentiel chimique dans la @lte¥.cm.af™)
X

Le potentiel chimiquey, est donné par I'expression suivante :

4 =KsTlog@) =KsTlogy, x)  (1.9)

a; est l'activité thermodynamique de I'élément ditins i
y. est le ceoefficient d’activité thermodynamique dgdmenti

En combinant les équations ci-dessus, I'équatioNelast-Einstein s’écrit :
4 dy
Ji :_Di—dC' [1+g_%] (1.10)
dx y, dx

Avec C= N.X. C est la concentration en (atdm

Si la diffusion est isotopique, cela corresp@ndne solution infiniment diluée pour

laquelle y =1 et donc on retrouve I'équation de Fick. De ménmmeredrouve I'équation de

Nernst-Einstein & partir de la loi Fick dite « tt# Fick généralisée ».

1= P e (111
dx KT

Ou F représente la somme des forces agissant sgysteme. Dans le cas des forces
chimiques, cette force est définie comme étant gntagnnelle au gradient de potentiel
chimique :

F=kTC (1.12)
y dC
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1.2. Formation de phases par réaction a I'état solide

Dans cette partie, nous détaillerons les phénomamngsn jeu pour former une phase par
réaction a I'état solide. Ces phénomenes sontraigation, la réaction aux interfaces et le
transport de la matiére a travers la phase forfagasuite, nous décrirons les équations qui

correspondent a la cinétique de chacun des phéremmén

La formation d’'une nouvelle phase peut étre diviseé@leux étapes distinctes, la germination

et la croissance.

1.2.1. Germination

La germination est la premiére étape de la formatune phase, elle a lieu lorsque la
création d’'un embryon de la phase diminue I'énemie systeme. Selon les conditions

thermodynamiques, ce germe pourra croitre ou cisjpar

Dans certaines conditions, la germination d'une sphast difficile, en effet pour la
germination le gain d’énergie volumique doit étopérieur ou égal a I'énergie que colte la
création d’'une interface supplémentaire. Si ce tnfess le cas, il faudra augmenter la
température afin de combler ce déficit en énelgaegermination joue un rdle important sur
la formation de phase en films minc&8g§8Heu].

Dans le cas d’'une germination homogeéne, la gerioimatune phasef a une température

donnée dépend de trois parameétres:
» L’énergie de volume : la phas@est stable, la création d’'un volume V de la phAse
entraine une baisse de I'énergie libre volumique\dsG,, .

* L’énergie de surface: on suppose que les énedjiaterface sont isotropes, et

identiques, la création d’une interface d’@reaugmente I'energie libre & .
» Les contraintes : en général, lors de formatiodadehases, il y a une variation de
volume, ce qui augmente I'énergie librevaes, .
La variation de I'énergie totale change doedadfacon suivante :
AG =VAG, +VAG, +S, (1.13)
Si on néglige la variation dg avec les orientations des interfaces et qu'on cspgue les

germes ont une forme sphérique avec un rayon ddwan , la variation de I'énergie libre

totale (Figure 1.2) devient :
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AG =—gn3(AGV “AG)+4mPy  (L14)

Une représentation schématique de I'évolutiorM@e en fonction du rayom est présentée en
Figure 1.2 .

Terme surfacique Ay ~

AG

Variation d’énergie libre (AG)

Terme volumique —V{AG ~AG () ~

Figure 1.2 :Variation de I'énergie libre en fonction du rayaum germe dans le cas d’'une
germination homogene.

AG" est la barriére de germination qui correspond &ayon critique ”. La dérivation de
I'équation (1.14), nous permet de déduire le ragatique du germe : et aussi I'énergie
d’activationAG"(r").

Le rayon critique ", correspondant au maximum de la courbe I'entkdipie s’écrit donc :

. 2y

" (AG, -AG,) (1.15)

En remplacant I'expression du rayon critique daégulation (1.14), nous pouvons en déduire
I’énergie libre critique ou I'énergie de la bargéte germination :

AGE(r) = 16n° .
3(AG, - AG,)

(1.16)
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Lorsque le germe dépasse son rayon critiquerd@asance de ce germe I'emporte par la
suite. Ce mécanisme permet d'expliquer I'absenoe ldaséquence de formation, de phases
prévues par le diagramme de phases.

En général, les premiéres phases ne rencontrerdepdificulté de germination car le gain
d'énergie libre est trés élevé. Mais au fur et auredes formations successives, le systéme
se rapproche de I'équilibre, le gain d'énergieelibst de plus en plus faible et le terme

d'énergie d’interface devient prépondérant. Laibeerénergétique devient alors trop grande a

franchir.
a) b)
8 == T ke
Genmination de dax phases avec dax érergies
% B ibres defametion dif érentes
o elle e
451 H s o s 2:\\ =% =
FEA] E A 3 \ [eino2
"ol s N - Dei
-] ] y
- - \
£ \
w 4G v - Feron ca gome
. .

Figure 1.3 :a) diagramme d’énergie libre et b) germinatiorddex phases successives.

La Figure 1.3 présente les courbes d'éneliiee de deux phases se formant
successivement. Le diagramme d'énergie libre ewgtifon de la concentration illustre la
diminution d'énergie libre au fur et a mesure défaation séquentielle des composés. Le
gain d'énergie libre de la formation de la phasde®ient faible. Nous constatons que la

germination est plus difficile pour la phase 2 goer la phase 1.

1.2.2. Croissance d’'une seule phase

Considérons un couple de diffusion constitué dexamups purs hors équilibre en contéct

(o) et B (B). Supposons gu'il n'existe qu'une seule phaserimégliaire stabley a une

température donnée.
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La Figure 1.4 illustre la réaction a I'état solide ce couple de diffusion. La partie de droite
représente le diagramme de phase du systéme bifBiret la partie gauche montre la

variation de la concentration de I'éléméntans les différentes phasest correspondent

aux solutions solide#\ et B contenant respectivement I'éléemeftetB .

A A Ty .

® :

(=] '

2 :

z

g y Liquide
=3

= '

: e

> 1]

@ v |p
7 7

Epaisseur Température

Figure 1.4 :Profil de concentration de I'élémeat(partie gauche) prédit par le diagramme de

phases (partie droite) pour le couplB apres traitement thermique a une tempéragure

Prenons I'exemple d’'une phase intermeétalligyB, (y) qui se forme a partir d’'un métal pur
A déposée sur un substiatLa croissancéy,B, nécessite trois etapp93Gas]

» La création d’'une interface supplémentaire

+ Ladiffusion deA (ouB) a traversA,By.

* La reaction chimique entre A et B aux interfagésh, By et ouA, By /B qui conduit a

la formation du composé intermédiaire : (pAB - A, By).

Au début de la réaction, I'épaisseur de la plfgsg est petite, I'élémer (ou B) est toujours
disponibles aux deux interfaces. La croissafgB, est donc uniquement limitée par la
capacité des interfaces a former le nouveau compogpaisseure (t) de la phaseA,By

augmente linéairement avec le temps selon la faswivante :

et) =K.t (1.17)
Ou K, est une constante caractéristique de réactiorstgne I'épaisseur de la phase (cm)

ett le temps e(s).
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Au fur et a mesure que I'épaisseur augmente, tamtie que les atoméset B ont a parcourir
avant d’atteindre l'interface ou a lieu la réactiest de moins en moins négligeable. La

croissance dé,By n'est plus limitée par la réactivité interfaciabais par le nombre d’atomes

qui atteignent cette interface. L'épaisseuft) de la phasé\,B, suit une loi e/t [1989Phi]

caractéristique d'un phénomene par la diffusion.

e’(t)=K,t  (1.18)
OuK , est une constante caractéristique de diffusiorf{tme I'épaisseur de la phase (cm)

ett le temps efs).

1.2.3. Croissance linéaire parabolique : loi de Deal et Gave

La croissance de la phase formée suivant la norinkesurface se fait par deux processus, la
diffusion d’au moins un élément a travers la couehk réaction a I'autre interface. C’est le
processus le plus lent qui sera limitant et déditarcinétique de croissance.

Au début de la réaction, la croissance est gémémielimitée par la réaction a l'interface et
I'épaisseur de la phase en croissance est linéaiee le temps. Au fur et & mesure que
I'épaisseur augmente, la distance que les atomes B ont a parcourir avant d’atteindre
I'interface ou a lieu la réaction est de moins arin® négligeable. La croissance de la phase
n'est plus limitée par la réactivité interfacial@ispar le flux d’atomes au travers de la phase.
L’épaisseur de la phase suit alors une loi en eadintemps caractéristique d’'un phénomene

limité par la diffusion. C’est la croissance « hm&-parabolique ».

Cette loi a été formalisée par Evans en 1924 [192}puis observée par Deal et Grove en
1965 [1965Dea], dans le cas de l'oxydation du isiic Elle tient en compte deux
phénomenes qui régissent la croissance : la diffusi la réaction a I'interface.

Supposons que, dans un couple de diffusion A/B temsel la phase 84 est en équilibre
entre A et B, A est la seule espéce mobile.

La variation du potentiel chimique de A dans leédentes phases est représentée sur la
Figure 1.5.
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Figure 1.5 :Variation du potentiel chimique de A en fonctiomld distance dans le couple de
diffusion A/B

Supposons que la croissance de cette phase net spidadans la direction normale a la

surface. Le flux de A dans cette phas@#f\s’écrit alors :

KgT e

Ji==-XaN

Oux 4 est la fraction atomique de I’élémdkExA =%] , N est le nombre total d’atomes
p+q

par unité de volume dans la phagg, est le coefficient de diffusion dedans la phasé, B, .

Le flux de A a travers l'interfaceA, B, / B est donné par I'équation suivante :

A_ A
J§=—xANvA—('u3 1) (1.20)
KeT

Ou vy, correspond a la vitesse de réaction interfaciale.
En régime permanent les flux* et J5 sont égaux, nous pouvons donc égaliser les éqsatio

de flux et exprimeny, en fonction dew, ety .

A A
e +
/J?z (VA /'13 DAlLll ) (121)
Datva€
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Nous pouvons donc substituer dans I'expression tes deux flux et si nous injectons

I'expression dew,' dans la formule du flux, nous déduisons son eswasen fonction des,

ety suivant la relation suivante :

XaN vaDa A A
Ji=- — U (1.22)
' KeT DA"'VAe('u3 1)

D’autre part, I'accroissement d’eépaisseur de lasplg, B, est proportionnel au flux, on peut

donc écrire :

1de_ XaN vaD A A
Az = = _2A ALA - 1.23
i Q dt KeT DA+vAe(’ug /Jl) ( )

Ou t estle temps eR est le volume atomique.
Intégrons cette relation en supposant la conditmtiale t =0, I'épaisseur de la phase est
nulle (e= 0).

Je-(DA"'VAe)de:j. W([J ,ul)d'[ (1.24)
0 0 BT

On déduit I'expression de I'évolution de I'épaissda la phase formée en fonction du temps :

2
€ Da_QXaNDa(a_ Ay (125
2 Va KeT

e’ D,e
a. Lorsque I'épaisseuwr est trés faible on a2— << —2- et cette expression devient :
VA

Poure <<1 e:—w( Uy =Mt =Kt (1.26)
KgT

La croissance est linéaire, donc aux faibles épaiss(début de formation), c’est la réaction

qui limite la formation du composé.

2

Va

2Qx,ND
e’ = ‘#(ﬂ? - 1= Kt (1.27)
B
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L’épaisseur varie en racine carré du temps. Lassavice est dite parabolique. On définit donc
deux régimes de croissance différents pour lesesett grandes épaisseurs. La transition d’'un
régime au suivant est progressive, cependant, ah g&inir une épaisseur caractéristique

pour le changement de régime de croissance

K
en=t (129

1.2.4. Croissance simultanée de deux phases

Prenons maintenant le cas d’'une croissance sindgteda plusieurs phases en équilibre dans
un couple de diffusioAB. Dés que nous avons deux phases qui croissenliam@onent, la
situation se complique car la cinétique de croissate chaque phase dépend non seulement
de ses propres caractéristiques (cinétique deiodacboefficient de diffusion) mais aussi des
caractéristiques de toutes les autres phases fgésdans le couple de diffusion A/B
[1993Gas]. Afin de simplifier le systéme, limitons naas cas ou deux phasésB et AB) se
forment simultanément. En supposant que seuled&sf est mobile dans un couple de
diffusion A/B, les flux de Il'espece diffusante a travers les spha®d,B et AB sont

respectivemeng; et J5 ; e (t) et  (t) sont respectivement les épaisseurs des phaBest

AB (Figure 1.6).

Ji | J2

e
e, t)  elt)
Figure 1.6 : Représentation schématique de la croissance sindgtde deux phasegBret

AB par réaction a I'état solide entre deux éléménét B.

Dans ce systéeme, la croissance de la pAgBse produit a l'interfacé,B/ABpar la diffusion
de I'élémentA a travers la phas®B puis par sa réaction avAs.

La phaseAB croit quant a elle aux deux interfack®/AB et AB/B. En effet, a la premiere
interface le composA;B se dissocie pour formé&B en libérant un atome d& qui diffuse
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jusqu'a la seconde interface avec un flux pougiréavec I'élémentB et former AB.

Autrement-dit la formation de la pha&gB est régie par les deux réactions suivantes :

JA
A-AB—1> AB  (Formation)

J? .
AB — "%, A+AB  (Consommation)

Et la formation de la pha%eB est régie par les réactions suivantes :

A
AB —Jz> A+AB  (Formation)

A
AtB —‘]2> AB  (Formation)

A -
AAB LAZB (Consommation)

On en deéduit donc les équations donnant la vanates taux de croissance des deux phases

A,B et AB formées simultanément :

d
d—?:Jf—J;\ (1.29)
dez_ A_ 2A

ot =235-J1 (1.30)

e, & sont respectivement les épaisseurs des deux phddesAB.
Nous constatons d’apres les équations précédengekyariation de I'épaisseur de chacune
des phases A(B, AB) dépend des deux flug? et J2. Il y aura autant de facteurs que de

phases en formation simultanée. Ceci montre le lagepqui existe entre les taux de

croissance des différentes phases qui se formanttanément.

1.2.5. Formation séquentielle de phases
Le probleme de la croissance seéquentielle a étgda@bpar plusieurs auteurs
[1986Heu1982 Gos]. La formation séquentielle est expliquéeyar instabilité cinétique due
a une compétition entre les vitesses de réacti@nrdarfaces et la diffusion dans les phases
en croissanc¢1993Gas]. L'instabilité cinétique peut étre présentéela facon suivante :

lorsque deux phases croissent simultanément, &paisseurs respectives sont données par
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les équations du paragraphe précédent (1.29) 8D)(lle taux de croissance d'une phase
donnée ne dépend donc pas uniquement des cartigt&sspropres de cette phase mais des
caractéristiques de toutes les phases forméesoSaop que chaque phase ait une croissance
linéaire parabolique, on peut imaginer une sitiatians laquelle le flux de la phase 1 est
limité par un processus de diffusion tandis queiad la phase 2 est contrélé par le taux de

réaction. On a alorg3a/e; et 3=R; (R, est proportionnel au temps de la réaction).

de _ a de, a
—U—- et —02R, —— 1.31
dt e R dt ? g (1.31)

La phase 2 commencera a croitre quagd%: >0 c'est-a-dire lorsque > %.
2

Cela définit une épaisseur critique que la phaseitLatteindre avant que la phase 2 ne
commence a se former. Cette épaisseur est dore ffixéle taux de réaction de la phase 2 et
par la capacité de diffusion dans la phase 1 est@ue ordre de grandeur que I'épaisseur du
film, le film métallique est alors consonné comeiaent avant que les autres phases ne

croissent ce qui conduit a une formation séqudeati@b94Heu, 1969Har].

1.2.6. Premiére phase formée dans les films minces

Pour prédire la premiere phase formée en filnrees, plusieurs regles ont été formulées
[1986Heu, 1995Heu]. La regle la plus généralement admise a ét@émpar d’'Heurle et Gas
pour la premiére fois en 1986, puis détaillée e Mmémes auteurs en 1995. Seuls les
mécanismes de diffusion lacunaire sont pris en ¢enap cours de la diffusion réactive.
Prenons I'exemple d'un systéme binaire AB constitaélusieurs phases. Pour savoir lequel
des composéssB ou AB; se formera en premier, nous considérons que fiastih de A(B)
dans AB(AB3) est du méme ordre de grandeur que l'autodiffudem(B) dans A(B).

La phase qui se formera en premier sera cellel@@ment majoritaire diffuse le plus vite.

Autrement dit :
- Si (R/ass = Daa) > (Dg/ags = Dgg) alors AB se formera en premier.

- Si ([2/ae3 = Dg/g) > (Da/ass = Daja) alors AB se formera en premier.
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1.3. Revue bibliographigue des systémes étudiés

1.3.1. Les systemes binaires constitutifs du systeme Al-Cke
Nous allons tout d’abord présenter brievement lagrdmmes d’équilibres entre phases des
systemes binaires concernés : Al-Cu, Al-Fe et FeNZws exposerons ensuite les principaux
résultats des études reportées a ce jour darttélatiure sur la formation des phases en films

minces.

1.3.1.1 Le binaire Al-Cu

a) Diagramme d’équilibres entre phases Al-Cu

Le diagramme d’équilibres entre phases du systémaré Al-Cu reporté par Massalski
[1986Mas] est présenté sur la Figure 1.7. Il fait apipara basses températures (T<350°C), 6
phases intermédiair@Al,Cu), n. (AICu), &2(AlsCuy), 3(AlCws), V2(Al4Cw) et a,, et des
solutions solides terminales (Al) et (Cu). La swntsolide basée sur Cu s’étend jusqu’a 82
at.% Cu a 300°C. La limite de solubilité du cuida&ns I'aluminium est inférieure a 1 at. %
pour cette température. A plus hautes températuapparaissent de nouvelles phases

intermédiaires &1, N1, €2, €1, Yo, B, Po.

Dans le Tableau 1.1 sont répertoriés le systenséaliim, les parametres de mailles ainsi que
les températures de fusion ou de décompositiorpbases intermédiaires existant a basses
températures. Les données cristallographiques isenes des fiches JCPDS [ICDD]. Les

températures de fusion ou décomposition proviendemtiagramme de phases (Figure 1.7).
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Figure 1.7 : Diagramme d’équilibres entre phases du systénarbirl-Cu
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Tableau 1.1: Données cristallographiques et températures derfusu décomposition des

phases intermédiaires existant a basses tempér@lis@50°C) dans le systéme Al-Cu.

Phase Systeme Groupe Paramétre de maille (A) Température de
cristallin d’espace fusion ou de
décomposition
(°C)
Al Cubique Fm-3m | a=b=c=4,0494 660
Cu Cubique Fm-3m |a=b=c=3,6150 1084
0-Al,Cu | Tétragonal 14/mcm|a=b =6,0654, c =4,8732 591
n2-AlICu | Monoclinique C2/m a=12,066, b =4,105, c=6,913 590
&>—Al3Cu, | Orthorhombique Imm?2 a=4,0972,b=7,0313, 8729 570
3-Al,Cus | Rhomboédrique R3mh a=Db=12,266, c=15,109 686
v1-Al,.Cu | Cubique P-43m |a=b=c=8,7023 873
0 Cubique Fm-3m | a=b =c = 3,6240 363

b) Formation de phases dans le systeme Al-Cu en filmsinces

Des nombreuses études ont déja été réalisées fmumlation de phases dans le systeme Al-

Cu.

Gershinskii et al1977Ger] ont réalisé les dépbts séquentiels de Cu et d’Atpadensation

sur un substrat de verre. Le rapport des épaissépsées (eCu/eAl = 0,8) correspond a une

composition de 53 % Cu. Les auteurs ont ensuit@srehermiquement ces échantillons.

lls observent la formation de Au aprés un recuit a 150°C pendant 10 min et del1 Al es

un recuit a 250°C pendant 20 min. Dans ce derrasr Al,Cuy en trés faible quantité a

également été observé.

Campisano et allp78Cam]ont déposé séquentiellement les bicouches Al-Céyeporation

sur des substrats d’aluminium ou du verre. Lesuasitent observé la formation de-8U et

de AlLCuy. Cette étude a été effectuée lors de recuit demnéilons dans un four sous vide a

160°C et a 200°C. Le rapport des épaisseurs dépeséeCu/eAl = 0,53, il correspond a une

composition de 43 at.% Cu.
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Rajan et al [#80Raj] ont déterminé la séquence de formation de phases des fiims
minces Al/Cu en utilisant la microscopie électrar@ga transmission. Les films ont été
obtenus par évaporation sur un substrat monodistiEd NaCl (100). Ces auteurs ont observé
la présence de ACu et de AICw apres un traitement thermique a 500°C pendant b5 lei
rapport des épaisseurs Cu/Al est 0,45, il corred@omnine composition de 39 at.% Cu. Des
traitements thermiques effectués sur ces échamgilgendant 30 et 90 min a 500°C montre

gue seule la phase Bl est présente.

Jiang et al 1993Jia] ont étudié les réactions dans des multicoucheSuAéntre 27 et 347°C

en utilisant I'analyse calorimétrie différentiell®SC) et la microscopie électronique a
transmission (MET). Les dépbts de multicouches Alht été réalisés par pulvérisation
cathodigue. Les multicouches sont composées dacbhdies. La proportion du cuivre est
beaucoup plus élevée que celle de I'aluminium, etfiede I'ordre de 90 at. %. Les résultats
montrent la formation de ACu puis de AICw. Les auteurs proposent les réactions suivantes
pour la formation de ces phases : Cu+2AAI,Cu et 7Cu +2AICu— Al,Cu.

La formation de ces phases est contrélée par flasthh interfaciale et la diffusion aux joints
de grains. Les énergies d’activation ont été déte¥es pour la formation de chacune des
phases, les valeurs obtenues sont respectivenyéheV, et 0,83 eV pour ACu et ALCu.

Vandenberg et allp82Van] ont étudié par diffraction des rayons X in sit@ skquence de
formation des phases lors la réaction entre deuglas minces de Al et de Cu déposées par
évaporation sur un substrat de silicium oxydé alecpourcentages atomiques de cuivre sur
aluminium variant de 5/1 a 1/2 dans une gammendpédeatures comprises entre 35 et 500°C.
Le composé AICu apparait tres tot des 130°C, accompagné deaksephAICuz a 170°C.

La présence de ces deux phases a été mise emavidans tous les échantillons. Pour les
phases apparaissant a plus hautes températuessdéierent selon le rapport des épaisseurs
Cu/Al. Pour les compositions supérieures a 50 aClfoles phases suivantes sonfAb, a-

Cu. AICu apparait comme une phase intermédiaireusudomaine étroit de températures.
Pour les concentrations de cuivre inférieures at500, AlCy se transforme en une nouvelle
phase hexagonale ,&u qui se transforme a nouveau en AlGwant de former AICu et

Al,Cu. D’'aprés ces auteurs,8lu correspond a une superstructure basée sQUA

28



Dans le Tableau 1.2, les phases finales obtead@€9°C sont comparées aux phases stables

présentes a cette méme température dans le diagrdmphases de Massalsik9g6Mas].

Tableau 1.2 :Comparaison entre les phases finales observéd498Vvan] a 400°C et les

phases stables reportées dans le diagramme desghastte méme température.

At. % Cu Phases finales a 400°C9B2Van82] | Phases stables a 4001036Mas]

25-50 ALCuU+AICu Al+Al,Cu 25-33 at. %Cu
Al>,Cu+AICu 33-50 at. %Cu
50-70 AICu+ALCuy AICU+AI;Cu 50-57,14 at.%Cu

Al;Cw+Al,Cus | 57,14-60 at.%Cu
Al,Cu+Al,Cuy | 60-69 at.%Cu

70-80 Al,Cu+a-Cu Al,Cugt (Cu)

80-100 a-Cu+Cu (Cu)

Hentzell et al 1983Henl] ont effectué différents recuits sur des films Al/Gu des
températures comprises entre 200°C et 300°C paupéeodes de temps allant de 10 min a
16 h. Le rapport de I'épaisseur Cu/Al est de 1,85qai correspond a un échantillon de
composition 72 at. % Cu. La séquence de formatisevée est la suivante :,8U, AICu et
Al,Cuwy. Al,Cu croit en consommant la totalité de I'aluminiuemsuite AICu consomme la

totalité d’AlL,Cu et finalement ACu, consomme AlCu.

Une étude similaire a été faite sur les films ragAI/W/Cu par les mémes auteurs [Hentzell
et al [1983Hen2]. Dans ce cas le tungsténe est utilisé commaeueur de diffusion Les
phases intermétalliques formées et leurs séqueatecésrmation reportées sont identiques a

celles observés dans I'étude précedet?i83Hen1l].

T. Duguet et al [200Dug] ont effectué des recuits isothermes a 220°C perfbamtans un
four sous vide pour des bicouches Al/Cu de diffsserapports d’épaisseur et dont les
compositions correspondantes vont d’Al pur a Cu. fues dépbts ont été réalisés par
pulvérisation cathodique sur un substrat de silicaxydé ou d’acier. Les caractérisations par
diffraction des rayons X ont fait apparaitre pautdtalité des échantillons les phases stables

du diagramme de phases correspondant a la congpogitudiée. Les compositions de
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différents échantillons ont été déterminées pactspgcopie d'ions secondaire (SIMS) et

Analyse dispersive en énergie (EDS).

L’ensemble des résultats précédemment reportésassequence de formation des phases

dans des films minces de Al-Cu est présenté dahabkau 1.3.

Tableau 1.3 :Données de la littérature concernant la formaties phases dans le systeme

de films minces Al-Cu.

Rapport des at.% Cu | Séquence de formation de phases Références
épaisseurs Cu/A
0,45 39 ALCU/Al,Cle [1980Raj]
0,53 43 ACU/ALCUy [1978Cam]
0,8 53 ALCU/Al,Cuy/AlCu [1977Ger]
41 Al,Cu/AICu/AICU/AlLCu/AICW/AICU/AICu | [1982Van]
75 Al ,Cu/AlCuw/AICuU/Al .Cuy/a-Cu
1,85 72 AYCU/AICU/AILCug [1983Hen1,
1983Hen2]
90 ALCU/Al,Cuy [1993Jia]

1.3.1.2 Le binaire Al-Fe

a) Diagramme d’équilibres entre phases Al-Fe

Le diagramme d’équilibre entre phases du systémmirei Al-Fe d'aprés Massalski
[1986Mas] est présenté sur la Figure 1.8. Ce diagramme fpdiraitre a basses températures
(T< 500°C) deux solutions solides terminales (Al)(@Fe) et cinq phases intermédiaires
(FeAl) qui est une forme ordonnée @d-€), FgAl formée a partir de FeAl par une transition
du second ordre, FeAlFeAls et FeAs.

La solubilité du fer dans I'aluminium est tres failjde I'ordre de 0,1 at. %), au contraire, la
solubilité de I'aluminium dans le fer atteint 20%ta 400°C. Une nouvelle phasapparait a

hautes températures (>1100°C) pour des compositimisges de 60 at.% Al.
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Les caractéristiques des phases intermédiairesapkes basses températures sont répertoriées

dans le Tableaul.4.

Weight Percert Aluminum
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Figure 1.8: Diagramme d’équilibres entre phases du systénagrb Fe-Al
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Tableau 1.4 :Données cristallographiques et températures denfues phases existant a

basses températures (T<500°C) dans le systeme.Al-Fe

Phase Systeme Groupe Parameétres de maille (A) Température
cristallin d’'espace de fusion ou de
décomposition
(°C)
Al Cubique Fm-3m a=b=c=4,0494 660
Fe Cubique Im-3m a=b=c=2,8664 1538
FeAl Cubique Fm-3m a=b=c=5,8152 542
FeAl Cubique Pm-3m a=b=c=2,8954 1232
FeAl Triclinique pP* a=7,6090, b =16,916A.156
, € =4,8690
FeAls Orthorhombique | Cmcm a=7,6486, b =6,41311169
c=12.47604
FeAl13 = | Monoclinique C2/m a = 15,4890, b = 8,0831160
, C=4,2165
FeAI3

b) Formation de phases dans le systeme Al-Fe en filmsnces

Csanady et allP88Csan] ont déposé par évaporation les films d’aliuminet de fer avec
différents rapports d’épaisseurs (0,7 ; 3,33 ;1®). Les auteurs ont montré que lors du
traitement thermique de multicouches Al-Fe, unesphiaosaédrique se formait au dessus de
250°C et coexistait avec une phase métastallecACette derniére phase apparait seule dans
le cas d’une bi-couche. Pour une température py@é T> 500°C, les auteurs ont observé
deux phases différentes suivant que le dépot estibine (AdFe) ou multicouche (AFe). I

est possible d’obtenir la phase icosaédrique saulgeposant les éléments directement sur un

substrat chauffé a une température 300°C.

Teixeira et al[1987Tei] ont déposé des films d’aluminium et de fer par évajon sur un
substrat de silicium oxydé avec une épaisseuretatal 600 nm. Apres recuit dans un four
sous vide, les auteurs ont mis en évidence la fiimmale AkFe a 327°C et une phase

métastable AFe apparait dans une gamme de températures comgnise 377°C et 657°C.
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Dans une deuxieme publication, Teixeira etl@8PTei] ont effectué des recuits allant de 1
heure a 10 heures a 297°C sur des systemes AdtRerdrant que la diffusion de Al dans le
Fe est plus faible que la diffusion de Fe dansirges températures inférieures a 397°C.
Des études réalisées pour le méme temps de redifiiégentes températures ont montré qu’a
297°C se forme le composésAk, et qu’il se décompose a 377°C. Le composgral

n'apparait qu'a 477°C.

Dans sa these de doctorat, F. Pazsko [2002Ragiréparé des multicouches Al-Fe
correspondant a la compositionsA& par évaporation sur un substrat de silicium oxydé.
L’épaisseur totale des multicouches est 250 nm.eamiépot, les échantillons ont été
caractérisés par diffraction de rayons X in ditms une gamme de températures allant de 25
et 600°C avec une rampe de 20°C/min et par analgkeimétrie différentielle lors d’'une
chauffe de 25 a 600°C avec une rampe de 25°C/@aule la phase Afe, est observée. Sa
température de formation est autour de 350°C. W@itement thermique a été effectué

également a 700°C pendant 1 h, I'’échantillon contieujours AiFe..

Les températures de formation des phases repodéass les différents travaux sont

récapitulées dans le Tableau 1.5.
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Tableau 1.5 :Température de formation de phases dans le sysaéiire d’aprés la

littérature.

Phases mises en évidenceé Températures de formation Références
AlgFe 250-400°C [1988Csan]
377-657°C [1987Tei]
477°C [1989Tei]
AlsFe 327°C [1987Tei]
297°C [1989Tei]
400°C [1988Csan]
350°C [2002Pas]
AlsFe 500°C [1988Csan]

1.3.1.3Le bhinaire Cu-Fe

a) Diagramme d’équilibres entre phases Cu-Fe

La Figure 1.9 présente le diagramme d'équiliage phases du systéme binaire Cu-Fe
reporté par Massalski§86Mas]. Le systeme Fe-Cu fait apparaitre une lacenmidcibilité a
I'état solide. Aucune phase intermédiaire n'a éortée, seules des solutions solides
terminales sont présentes. Pour les températuxes0D°C, la solubilité du Fer dans le Cuivre

ainsi que celle du Cuivre dans le Fer sont infégsa 1 at.%.
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Figure 1.9 : Diagramme d’équilibre entre phases du systémare Fe-Cu

b) Formation de phases dans le systéme Cu-Fe emf# minces

Malgré I'absence de phase intermédiaire dans leesys Fe-Cu, Liu et allp90Liu], en
effectuant des recuits a 900°C pendant 30 min asiicduples Fe-Cu en films minces, ont mis

en évidence la formation de deux phases icosadérigehes en Fer : ff€uyo et FgsCuys.
1.3.2. Le systeme ternaire Al-Cu-Fe

1.3.2.1Diagramme d’équilibre entre phases Al-Cu-Fe
Le diagramme d’équilibres entre phases du systemmaite Al-Cu-Fe a été beaucoup étudié
[1993Fau, 2002Zhal, 2003Zha2, 2003Zha3, 2003Zha4, 2G{372003Zha6, 2003Zha7
2004Zha8]. Les auteurs se sont cependant primcipalt intéressés au domaine de
compositions riche en aluminium. L’intérét de cendine repose sur I'existence de plusieurs
phases ternaires dont une phase quasi-cristatioiée i.
Les autres phases ternaires smpod, etd. Des solutions solides ternaires étendues basées s
des phases intermédiaires binaires ont égalem@&mhiées en évidence :basée sur &l 3,

U basée sur RAls, B basée sur FeAl.
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Dans le diagramme de phases ternaire, la phaseédgue pure occupe un domaine

délimité par les compositions ALC4 4€13 2 AlesClpsFer, et AlgiClbg F~€106[1993Gral. A

température ambiante, la région de la phase icagaéd’est étendue que d’environ 0,1 a 0,2

% at. sur chacun des éléments de lalliage autoer lal composition nominale :

Alg:Clps €125

10 20

30 5
e Culat )

Figure 1.10 : Projection sub-solidus du diagramme d’équilibreemhases du systeme Al-

Cu-Fe : partie riche en aluminium

Les caractéristiques cristallographiques des phaseaires sont données dans le Tableau 1.6.

Les données cristallographiques sont issues ddsesficJCPDS, les températures de

décomposition et fusion proviennent de [2003Zha].

Tableau 1.6 :Caractéristiques des phases ternaires du systei@a-Ak

Phase Systeme Groupe Parameétres  de| Température de
/composition cristallin d’espace | maille (A) fusion / décomposition
(°C) [2003zha]
o-Al;.CuFe Tétragonal P4/mmc a=Db =26,3360, c 750
=14,87
[Algg Clho, F€10, 4
a-Al23CuFe Orthorhombique| Cma2 a = 7,46, bs ?
[Alg2 1CuUs gF€14, 3 6,4340, c= 8,777
¢-Al1CuoFe Trigonal P3m1l 640
Al 47, Clu7, €4 8
i-Al 2, CWpsFe2 5 | Icosaédrique - a=b=c4,452 A°| 882
P 35m

| Algy, CpsFers 5
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1.3.2.2 Formation de phases dans le systeme Al-Cu-Fe eims minces

La formation des phases dans le systéme ternai@uAte en films minces a été trés peu

étudiée et ces études se limitent a des compasitimthes de la phase quasi-cristalline i.

Klein et al 1994Kle] ont étudié les réactions qui se produisent darsmypilement Al-Fe-Cu
lors de recuits isothermes a 350°C pendant 183h6€0°C pendant 2 h dans un tube a quartz
sous vide poussé. Les dépbts ont été réalisésupagrigation successive des trois éléments
sur un substrat SrTgLes échantillons ont été caractérisés par laadifion des rayons X, la
microscopie électronique a balayage et des medigesesistivite. Selon ces auteurs la
séquence d’empilement est déterminante sur la tovmee la phase i. Cette phase ne peut se
former qu’a partir d’'un empilement Al/Fe/Cu. La timation de i est expliquée de la fagon
suivante : I'aluminium diffuse dans le fer pourrfar I'alliage le plus riche en aluminium
Al sFe puis la solubilité du cuivre danssAé conduit a la formation de la phase icosaédrique

plus haute température.

Giroud et al PO05Gir] ont repris cette étude sur des multicouches avéreites séquences
Al-Cu-Fe-Cu-Al puis Al-Fe-Cu-Fe-Al déposées par gwation et ont montré que quel que
soit le type de séquence utilisé, il est possibibtenir, apres chauffage a 350°C puis a
600°C, des échantillons quasicristallins de la pha&slCuFe. Les auteurs ont suivi durant les
recuits par diffraction des rayons X la formatioesddifférentes phases aboutissant a la
formation de la phase quasicristallir#(Q0Gir]. Ces expériences montrent qu'a chaque fois
le processus débute par une réaction entre l'aliumi et le cuivre. A aucun moment
n'apparait AtFe supposée étre une phase intermédiaire nécessaifebtantion du

quasicristal par Klein et al§94Kle].

Eisenhammer et 4l1995Ein] ont obtenu également la phase icosaédrique stakliguiFe.
Dans ce cas le dépét est effectué par pulvérisatinodique, la cible est constituée d'un
mélange de Al, Cu et Fe dans les proportions cooretant a la stocechiométrie de i. lls
obtiennent des films de 50 a 2(fh déposés sur des substrats chauffés a des teorpérat
comprises 600 et 650°C. Des films beaucoup plus fi60 nm) ont également été déposés
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directement sur des substrats chauffés a diffé&saet@pératures. lls observent que pour les
températures inférieures a 410°C le film obtenwsedgtamorphe soit constitué de la phpse
Pour les températures inférieures a 450°C il npasa apparition de la phase quasicristalline.

La phase quasicristalline apparait seulement aGl60°

Chien et al 1992Chi] ont montré en préparant des échantillons pdrépisation cathodique
qgue pour les températures de dépbt comprises @€ et 515°C, apparait la phase cubique
B-Al(Cu,Fe), et que pour des températures supéseutel 5°C une phase quasicristalline pure

est observée.

Yoshioka et al 1995Yo0s] ont déposé des films de 400 a 900 nm a pditine cible de
composition AlgCusFess, afin obtenir la phase icosaédrique ACws Fe12 5. Apres recuit a
300°C, le dépbt reste amorphe, a 400°C les autaatent I'apparition de la phase
icosaédrique et d’'une phase cristallipea 500°C, la quantité de la phase icosaédrique
augmente mais il reste toujours une phase cristgafli A 600°C, I'échantillon devient
completement quasicristallin. La qualité structeralaméliore jusqu'a 700°C et les plus

hautes valeurs de résistivité sont obtenus podenger recuit.

Cekada et a[2008Cek] ont déposé des couches de Al, Cu, Fe par psdti®n cathodique a
une température ne dépassant pas 130°C. Le suliiisst est I'alumine AIO; et I'épaisseur
totale du dépd6t est 400 nm. Apres dépodt les édluandti ont été recuits a différentes
températures allant de 300°C a 600°C dans un fows atmosphere inerte. Les auteurs ont
observé par DRX aprés un recuit a 300°C, la foromatie ALCuy avec du fer qui subsiste et a
500°C, seule la phageAl(Cu,Fe) apparait. A 600°C cette phase est tasjpuésente, un pic

d’oxyde d’aluminium apparait.

Bonasso et gR005Bon] ont déposé par évaporation et co-évaporagsmouches de Al, Cu,
Fe en quantité correspondante a la stoechiométrie Hes couches ont été déposées sur un
substrat d’alumine ADszavec une épaisseur totale de 100 nm. Aprés uerraiit thermique
a 500°C pendant 90 min, les échantillons obtentigt@nanalysés par DRX ex situ et dans les

deux cas, la formation de la phase quasicrissibi été observée.
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L’ensemble de ces résultats montre qu'il faut atte@ des températures voisines ou

supérieures a 400°C pour que la phase i apparaisse.

Tableau 1.7 :Températures de formation de phases dans le sygté@u-Fe d'aprés la

littérature.

Phases mises enfemperatures  dgRéférences

évidence formation

AlsFe 350°C [1994Kle]

B-Al(Cu,Fe) 310<T<515°C [1992Chi]
400°C [1995Y0s]
410°C [1995Ein]

500<T<600°C [2008CekK]

icosaédre 460°C [1995Ein]
600°C [1994Kle]
>515°C [1992Chi]
600°C [1995Yo0s]
600°C [2005Gir]
500°C [2005Bon]
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CHAPITRE 2
TECHNIQUES ET PROCEDURES EXPERIMENTALES
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2. Elaboration et techniques de caractérisation

Dans cette étude, les flms minces métalliquesétdipréparés par pulvérisation cathodique.
Un des alliages a été élaboré sous forme massiveugpian a arc pour nous aider dans la
détermination des phases formées en films mincette Gynthése a été réalisée a I'Institut de
Chimie et des Matériaux Paris-Est.

Tous les échantillons ont été caractérisés paradifbn des rayons X. Les formations de
phases en films minces ont été étudiées par desresesle résistance de surface, par
diffraction des rayons X in situ et par analysehalgique différentielle. Des recuits ont

également été effectués dans un four RTP (RapidhTdid’rocessing).

2.1. Pulvérisation cathodique

2.1.1. Technique

Le principe de la pulvérisation cathodigsereprésenté sur la Figure 2.1.
Il consiste a éjecter les atomes d’'un matériaicifiée) grace a un bombardement d’ions
positifs (ions de gaz rare) issus d'un plasma. tiedes métalliques sont fixées sur une
électrode refroidie (la cathode) portée a une tenseégative de -3kV a -5 kV. Une deuxieme
électrode (I'anode) est disposée a une distancstaimie de quelques centimétres. La plupart
du temps, I'anode sert de porte substrat, et esitanae a la masse. Du gaz, en général de
I'argon (Ar), est introduit dans I'enceinte a urertaine pression. Le champ électrique créé
entre les deux électrodes provoque lionisatiomyaiu résiduel. Cette ionisation apparait sous
forme d'un nuage luminescent, le plasma, localisedes deux électrodes. Ce gaz contient :
» des électrons, qui sont attirés par I'anode.
« des ions positifs qui sont attirés par la cildatijode).
L’effet de pulvérisation est di essentiellement ah®cs entre ces ions positifs et les atomes
de la cible. L'arrachage d’atomes de surface se&ymwa lorsque I'énergie effectivement
transférée des ions sera supérieure a I'énergiéad®n des atomes. Les atomes ainsi
pulvérisés vont pouvoir se déposer sur le subdteaiitesse de dépbt dépend de nombreux
facteurs comme la masse atomique du matériau oibleelle des ions incidents, ou bien

encore de I'énergie de ces mémes ions.
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Figure 2.1 : Schéma de principe de la pulvérisation cathodique

2.1.2. Procédure

Les dépbts que nous avons réalisés ont été effeatide un systéme de pulvérisation muni de
trois cibles. La pression de base est d€ hibar. Le plasma utilisé est un plasma d'argon
sous une pression de fOmbar. Des couches de Al, Cu et Fe ont été déposées
séquentiellement a température ambiante sur destratdde silicium (100) revétus d’'une
couche d’oxyde Si@d’épaisseur 200 nm. Pour augmenter I'hnomogéneitéepot, le substrat

est en rotation sur lui-méme au cours du dépditésse de rotation est 5 tr/min.
2.2. Elaboration par fusion a arc

2.2.1. Technique

La Figure 2.2 présente I'enceinte d’'un four a @@09Mas]. Les morceaux de métal
destinés a étre fondus sont déposés dans un cibisrtivre refroidi par une circulation
d’eau froide (environ 15°C), de telle maniére quenietal possédant le point de fusion le plus
élevé se trouve au-dessus des autres. Il seraéqumhl'arc et fondra donc en premier,
limitant ainsi le risque d’inclusions non fondué&nceinte du four est ensuite fermée, et un
vide secondaire de 2.P0bar est réalisé. Une fois cette valeur atteinte|'argon & une
pression de 0,7 bar est introduit dans I'enceirite de permettre la formation de l'arc
électrique.

Une différence de potentiel est alors établie eldrereuset et I'électrode de tungstene
(également refroidi). L'arc est crée par un coorttact entre I'électrode et le bord du creuset
de cuivre. Un courant de forte intensité apparaitsaionisant les atomes d’argon présents
dans I'enceinte. L’électrode est déplacée au-dedsasmorceaux de métal qui, comme ils

sont en contact avec le creuset de cuivre, fonteoffle deuxiéeme électrode et sont donc
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parcourus par le fort courant électrique. lls fartdalors en quelques secondes, et une
température de l'ordre de 2500°C est rapidemerindét Une fois que tout le métal est
fondu, l'arc est a nouveau placé au-dessus du Merdcreuset avant d’'étre éteint.
L’échantillon ainsi obtenu est ensuite retourné cav&lectrode puis refondu afin
d’homogénéiser l'alliage au maximum. Cette dern@ération est répétée au moins cing fois

afin que I'échantillon soit bien homogene.

Figure 2.2 Enceinte du four a arc utilisé, avec I'électrodéeatreuset

La fusion a arc est plutét utilisée pour les petibantillons (masse inférieure a 5 g), elle a
'avantage d’étre rapide et d’atteindre des temipéea élevées. Pour des échantillons plus
gros, on peut observer des problémes d’'inhomogénéit effet une plus grande surface de
I’échantillon est en contact avec le creuset fatith fusion des métaux peut étre limitée.
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2.2.2. Procédure expérimentale

Aucun diffractogramme n’ayant été reporté dansitté@rature pour la phase ternaipe
Al;CupFe (pas de fiche JCPDS), il était difficile de €mtifier dans les films minces. Nous
avons donc décidé de synthétiser un alliage massiEspondant a cette composition. Les
températures de fusion du Cuivre et du Fer étdativement élevées, 1084°C et 1536°C,
respectivement, nous avons utilisé un four a astteCsynthese a été réalisée a I'Institut de
Chimie et des Matériaux Paris-Est (UMR 7182) a iBhp@r Benjamin Villeroy.

L’échantillon a été préparé a partir des éléments Al (99,9965 % - Alfa Aeser), Cu
(99,99% ChemPur), et Fe (99,99% - Sigma-Aldrichggseen quantité stoechiométrique. La
masse totale de I'échantillon est 3 grammes. Umediaboré, I'échantillon a été recuit dans
un four classique sous vide (1fhbar) & une température de 550°C pendant une semai

La température de fusion de la phasal1,CugFe est 640°C d’'apres Zhang et @bQ3zha].

2.3.Recuit thermique Rapide

2.3.1. Technique

Le procédé de recuit thermique rapideRTP (Rapid Thermal Processing) est principalémen
utilisé pour la cristallisation des films minces @our la diffusion des dopants. Les
caractéristiques de ce four sont complétementrdiftés de celles des fours classiques. Ces
fours sont basés sur le transfert optique de gpaeers le substrat a traiter grace a la lumiére
émise par de puissantes lampes halogénes en toegfe plus I'échantillon absorbe la
plupart de I'énergie, ce qui limite au maximumrisgues de contamination car les parois sont

tres peu chauffées. Le four RTP est schématiska stigure 2.3.

Loasmmgeey Brada pimc (W)

OO0

Echymillaz

Foari—wa s m (50

Figure 2.3Schéma représentant le four de recuit thermiqudeap
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2.3.2. Procédure expérimentale

Le RTP utilisé a 'IM2NP est un JetFirst 100 destziété JIPELEC. Une douzaine de lampes
halogénes ventilés permettent de chauffer les étbas posés sur un porte-substrat (plaque
de silicium). Le four est entierement refroidi pau. Deux thermocouples de type K ('un au
bord du porte-substrat, I'autre au centre), ainsiig pyrometre, permettent le controle et la
mesure de température. Les recuits sont effectaiésseus flux d’azote soit sous vide
secondaire pour éviter I'oxydation des échantillons

Les recuits que nous avons effectués ont été égatisus vide secondaire (P="1@bar).

Deux vitesses de chauffe ont été utilisées : 3@e@t°C/min.

2.4. Diffraction des rayons X

La découverte des rayons X a été faite pathéifi Conrad Rontgen en 1895. La
diffraction des rayons X1P98Kit, 1989Ebr] est une méthode d’analyse non destructive, et
elle permet d’analyser de facon globale la strectiiun matériau et de repérer en particulier

les phases en présence.

2.4.1. Principe

Le principe de la diffraction des RX consiste aa@er un rayonnement monochromatique de
rayons X sur I'échantillon et de mesurer I'inteésies raies diffractées en fonction de I'angle
de Bragg.

La diffraction est le résultat de l'interférencesdendes diffusées par chaque atome. Ces

interférences sont importantes lorsque I'objet @ sinucture périodique.
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Figure 2.4 :schéma de principe de diffraction des rayons X

La Figure 2.4 schématise la diffraction des ray¥nga longueur d’onde du faisceau incident
doit étre de l'ordre de grandeur des distancesr@tteulaires. L’intensité diffractée par un
cristal dépend du produit entre un facteur de foetrie facteur de structure selon I'expression

suivante.
1 (R) =‘G(§)‘2 =‘F(§) x |_(Fe)‘2 2.2.1)

Ou Rest le vecteur de direction dans le réseau réaiigrof le facteur de structure et L le

facteur de formeG I'amplitude diffusée par volume de matiere.

Facteur de forme :

Le facteur de forme dépend de la forme dadaille du cristal. Ce facteur peut s’avérer
utile pour des cristaux ayant une ou plusieurs dsimms trés petites. Ce facteur prend en
compte les effets des interférences entre chagillent@ela peut introduire un relachement
des conditions de diffraction (I'amplitude diffréet ne s’annule pas tout de suite des qu’on

s’écarte des conditions de diffraction exactes).
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Facteur de structure :

Le facteur de structure dépend du contenushiiit dans la maille. Chaque maille peut étre
constituée de plusieurs atomes qui ont un pouvfiusant different. En d’autres termes, cela
représente la somme des pouvoirs diffusants eruehaajnt de la maille.

La loi de Bragg :

Quand la différence de marche entre les rayonslents et les rayons diffractés par les
atomes est un nombre entier de fois la longueurdd'oil y a interférence constructive. Soit
20 l'angle entre la direction des rayons incidents cetle des rayons diffractés.

Il y a interférence constructive quand la loi dadgy est satisfaite :

nA =2d,, .sin(@) (2.2)
Ou dy est la distance interréticulaire de la famille glans (h k 1),6 est I'angle entre le
faisceau incident des rayons X et les plans diffistsAest la longueur donde
correspondante et n I'ordre de diffraction.

La condition de Bragg se traduit de maniere plusggde par I'égalité vectorielle suivante :

Q=R=k,—k, (2.3)
OuU koet ka sont respectivement les vecteurs d’'onde de faisseadent et diffracté,a le

vecteur de diffusion etR le vecteur du réseau réciproque qui s’exprime lparelation
suivante :

R=ha" +kb" +Ic’ (2.4)
Ou h, k, | sont les indices de Miller & , b et ¢ sont les vecteurs de base du réseau

réciproque.

2.4.2. Méthode

Le diffractométre est I'appareil permettant de mesla diffraction d'un rayonnement sur une
cible. La plupart des diffractométres mis en cewlaes les analyses par Diffraction des
Rayons X (DRX) utilisent la géométrie Bragg-Bremtaba Figure 2.5 présente la définition

des angles dans ce type de montage.
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tube a rayons X détecteur de ravons X

Figure 2.5 Définition des angles dans le montage de BraggiBnen

Dans la configuration ditef«0» (“théta-théta"), I'échantillon est horizontalietmobile, le
tube et le détecteur de rayons X bougent symétmeune Si D est la déviation du faisceau,
I'angle entre I'horizontale et le tube vaut dérae méme que I'angle entre I'horizontale et le

détecteur, d'ou le nom du montage (Figure 2.6a).

a) b)

tube détecteur

détecteur

tube fixe

cchantillon fixe echantillon

montage théta-théta montage théta-2théta

Figure 2.6 : Montagef-6 a) et6-20 b)
Dans la configuratiof-26» ("théta-deux-théta"), I'échantillon tourne d’umgée 6 par rapport

au faisceau incident tandis que le détecteur todfne angle B avec le méme faisceau

(Figure 2.6 b).
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2.4.3. Procédure

L’appareil sur lequel les diagrammes de diffractmmt été réalisés est un diffractometre
commercial «Philips X’pert MPD». Les rayonnements X sont produits a l'aide dulve a
source en cuivre. Le tube a rayons X se composecdps en cuivre, refroidi par circulation
d'eau et d'un filament en tungstene alimenté paounant de chauffage. Les électrons éjectés
par le flament sont accélérés vers |'anode, sogstension maximale. Un filtre de nickel
entre les fentes et la source sélectionne les Eurgud’onde inférieures & 1,487A, et ne laisse
que deux longueurs d’onde prépondérartgs(1.5405 A) etK _,(1.5443 A).

La géométrie utilisée est la géométrie Bragg-Bremt®©n peut en effet considérer qu’un film
polycristallin est proche d’'une poudre. Cependantfiet de texture peut étre observé dans
un film mince polycristallin et dans ce cas lesp@gs des intensités des pics seront différents
de ceux obtenus pour les poudres car certainestatiiens cristallines non privilégiées, par le
dépdt ou la réaction, ne pourront pas diffracter.

Les phases en présence ont été identifiées en camas diffractogrammes obtenus aux
diffractogrammes répertoriés dans la base de desnd€fDS (Joint Committee for Powder
Diffraction Studies) de 'lCDOICDD].

Le diffractometre posséde deux détecteurs (X-aweret classique). Dans cette étude, nous
avons utilisé le détecteur X-celerator. Ce type ddtecteur détecte simultanément les
intensités diffractées sur une gamme angulaird@e 2,55°, ce qui permet de réduire le
temps de mesure en conservant un fort rapportidigaid. 1l est donc particuliéerement adapté

a une étude dynamique telle que I'étude de la foomae phases in-situ.

Pour les enregistrements a température ambianpmrte échantillon est un « spinner ». Au
cours de I'analyse, le spinner peut subir une imtaqui permet d’avoir une analyse globale

de I'échantillon.

Pour les enregistrements in-situ, trois types demtires a atmospheére contrélée et eéquipées
d’un four ont éteé utilisées.
- La chambre « TTK 450 » permet d’enregistrerdéactogrammes depuis la température

ambiante jusqu’a 400°C. Quand il n'est pas nécessdiatteindre des températures
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supérieures a 400°C, c'est cette chambre qui déiséa car c’est elle qui offre la meilleure
régulation thermique dans ce domaine de tempégature

- La chambre « HTK 1200 » : cette chambre perriggtrdgistrer les diffragrammes depuis la
température ambiante jusqu’a 1200°C.

- La chambre multi-caractérisation initialementtae® a une utilisation a 'lESRF (European
Synchrotron Radiation Facility) et donc nommeée amshre ESRF » dans la suite de la thése :
cette chambre permet de coupler la diffraction agons X a des mesures de résistance de

surface depuis la température ambiante jusqu’a®50°

Les enregistrements réalisés in situ I'ont tous $vés vide secondaire (10mbar a
température ambiante). lls I'ont été lors de recisibthermes (quelle que soit la chambre), de
recuits par étapes (avec des paliers de tempésapwar les chambres TTK 450 et HTK 1200
ou de recuits en rampe continue pour la chambré/ESR

Les conditions d’enregistrement utilisées poudiéfsactogrammes sont les suivantes :

Dans les chambres TTK 450 et HTK 1200, les scanséti effectués dans une gamme
angulaire de 2 théta [15,55°], le temps d’acquisitpar pas est 30 s et la largeur du pas est
0,01°.

Pour la chambre ESRF, pour la compositiogy®@iliso:

Les scans ont été effectués dans le domaine argWaithéta [35,55°] avec un temps
d’acquisition par pas de 70 s et une largeur delpd04°

Pour la chambre ESRF, pour les ternaires Al-Cu-Fe :

Les scans ont été effectués dans le domaine arguWaithéta [35,55°] avec un temps
d’acquisition par pas de 50 s et une largeur delpd04°.

Pour les recuits isothermes, la rampe de la martiédempérature est 20°C/min.
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2.5. Mesure de résistance de surface

Une autre maniere d’étudier les réactions a I'étdide entre les films minces consiste a
suivre I'évolution de la résistance électriquerdfilm soumis a un traitement thermique.
Dans notre cas les films constitués d’éléments igsistifs réagissent sous l'effet d’'un
chauffage en formant des phases intermétalliqaegdlstivités différentes. En particulier, la
résistivité augmente lors de la formation des phasmsicristallines, une des caractéristiques
de ces phases est en effet d’avoir des résistitiédgsélevées. Dans notre étude, nous avons
utilisée la méthode développée par Van der Pauve rdiéthode des quatre pointes. Elle

permet de déterminer la résistance de surface.

2.5.1. Principe

La méthode de mesures utilisée est la méthodewdggegointes. Elle permet de déterminer
la résistance de surface. Cette méthode est apdéld®de de Van der Pauw quand les
quatre pointes sont positionnées en carré et méttiedVenner quand les quatre pointes sont

alignées (Figure 2.7).

AV
PEREN
I I
AN RN PEEN L de
a a a

Figure 2.7: Représentation schématique de la méthode desqaiites alignées.

C’est cette derniere configuration qui sera utdis@ns ce travail.

Le principe de la mesure est le suivant : on iejest courant | par I'intermédiaire de deux
pointes et on récupere la tension par les deursptrintes.

Si I'épaisseur est négligeable par rapport auxeauttimensions, on peut déterminer la

résistance surfacique qui varie comme l'inverséégmisseur de la couche.
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Rs=K

\I/— (2.5)

oD

Rs (2 /sq) est la résistance de surface, V (V) la tensiqA) l'intensité, K un facteur de
correction sans dimension qui dépend de la géoendtrsysteme et notamment de la position
des pointesp (Q.m) la résistivite.

Dans le cas de 4 pointes alignées équidistantesrgusurface sans limite KrieIn(2) (K =
4.532)

2.5.2. Procédure expérimentale

L’équipement utilisé est présenté sur la Figure R@&mprend :

= Une cellule de quartz contenant I'échantillon, hertnocouple de controle
(Pt/PtRh10%) et les pointes de mesure en tungstette enceinte est mise
sous vide secondaire (1@nbar) grace & une pompe turbomoléculaire.

= Une canne de quartz pour déposer I'échantillon.

= Les fils électriques sont placés dans des tigdardiae.

= Une alimentation en courant continu et stabilisivdEnt une intensité de 4
maA.

= Un voltmetre pour la mesure de tension.

= Un four mobile alimenté en courant par un gradatieypuissance.

» Un systeme d’asservissement et d’acquisition in&iqoie (LABVIEW)

rerise & lair

|

vanne vide pousse

i

J ‘ connecteur électrique sul
hride vide poussé

échantillon
support quarkz

thermocouple PHPE-Rh
ScannesAlzO0z @3 |

q —
|
1 4fisw @ 0,79
cellule quartz @ext 40 - Gint 35

jonction verre-metal

four mobile @ext 135 - @int 45- L 200 pompage turbo-rmoléculaire

Figure 2.8 : Représentation schématique de la canne de résigtipointes
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2.6. Analyse calorimétrique différentielle

2.6.1. Principe

L'analyse calorimétrique différentielle (ACD) (oufferential Scanning Calorimetry
(DSC)) est une méthode d'analyse qui permet de meresa chaleur échangée entre un
échantillon et son environnement en fonction deiapérature.

Le terme "différentielle" indiqgue que ce type dlgea utilise deux détecteurs, l'un
associé a l'échantillon, l'autre a une substanesteinde référence. Le signal enregistré
correspond alors a la différence entre les siguesxdeux détecteurs.

C'est une méthode a la fois sensible, préciserspéeature et quantitative.

Il existe deux grands types de calorimétres, l'entre dans la catégorie des
microcalorimétres a conduction (ACD a fluxmétre) I&tutre dans la catégorie des
microcalorimeétres diathermes a compensation (ACDrapensation de puissance).

Celui que nous utilisons appartient a la deuxiéatégorie.

Dans les systémes a compensation de puissandentélon et la référence sont pourvus
chacun d'éléments chauffants. Il existe deux bgubecontrble de la température. L'une sert
a programmer l'augmentation de température dealditlon ou de la référence a une vitesse
prédéterminée. La seconde boucle permet, lorsqiéséquilibre thermique existe entre la
substance et la référence (a cause par exempleetfeinexothermique ou endothermique
dans I'échantillon), d'ajuster la puissance d'ende maniére a annuler cette différence : c'est
le principe de la compensation de puissance. @steapent de la puissance de chauffe se fait
de facon continue et automatique. Un signal progamel a la différence de puissance fournie
a l'échantillon et a la référence dH/dt (mW) estegistré. On mesure simultanément la
température moyenne de I'échantillon et de la eéfes.

Un tel appareil (ACD a compensation de puissanseprésenté sur la Figure 2.9.
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Figure 2.9 : Schéma d’'une calorimétrie différentielle a balayagystéme a compensation de

puissance.

2.6.2. Procédure expérimentale
L’appareil DSC utilisé dans cette étude est unrksHyiamond » de la marque Perkin-Elmer.
Il peut étre utilisé depuis la température ambiardgyia 725°C avec des vitesses de chauffe
de 0,1 & 500°C/min.
Les échantillons sont placés dans des porte-édbasten graphite. Lorsque les échantillons
sont en place, « une purge » des fours est efiegtagalternance d’un vide primaire et d’'une
entrée d’argon. Chaque alternance est répétéeegiosravant le lancement de I'expérience,
la durée totale de cette « purge » est d’enviroméb
Afin d’éviter I'oxydation du film lors du traitemérthermique, les essais sont réalisés sous
flux d’argon (70 ml/min).
Quatre vitesses de chauffe ont été utilisées :585,75 et 100°C/min. Le domaine de

températures exploré est 50-600°C.
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CHAPITRE 3
RESULTATS
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3. Résultats

Nous présenterons tout d’abord les résultats obtdauns les différents binaires puis dans le

ternaire.

3.1.Le systéme binaire Al-Cu

Huit échantillons ont été préparés dans le systAifieéu. Les dépdts ont été réalisés par
pulvérisation sur un substrat de silicium oxydéurRthacun des échantillons, I'ordre de dépot
est le méme : le cuivre est déposé sur le sulystiatI’aluminium est déposé sur le cuivre.
Les rapports des épaisseurs different d’'un échamtd I'autre, ils ont été choisis de facon a
étudier différentes compositions du systéeme Al-Cas échantillons étudiés sont répertoriés
dans le Tableau 3.1, les épaisseurs d’aluminiudeatuivre déposés sont précisées ainsi que

la composition correspondante.

Tableau 3.1 :Tableau récapitulatif des échantillons étudiésdarsysteme Al-Cu.

Echantillon 1 2 3 4 5 6 7 8
eAl(nm) 140 77 70 45 56 53 46 35
eCu(nm) 40 43 50 55 64 67 74 85
etotal (nm) 180 120 120 120 120 120 120 120
eCu/eAl 0,29 0,56 0,71 0,87 1,07 1,26 1,58 2,38
at.% Cu 29 44 50 55 60 64 69 77

3.1.1. Caractérisation apres dépot

Les échantillons obtenus ont été caractérisésiffeaation des rayons X aprés dépot.

La Figure 3.1 montre les diffractogrammes corredpois. Nous observons que pour les
deux compositions les plus riches en Aluminium;{Blpe et AlsCusy), il apparait quatre
pics de diffractions: deux correspondent aux plaf@ientations (111) et (200) de
'aluminium et les deux autres correspondent awngld’orientations (111) et (200) du
cuivre.

Pour les autres compositions £&uso, AlssCuss, AlsoCuso, Al3eClss, Al31Cusg, Al2sCuyr7),
seuls trois pics de diffraction sont observéstdinsité du pic (200) de I'aluminium est trop

faible pour que celui-ci apparaisse.
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Figure 3.1: Diffractogrammes X obtenus apres dépo6t poucehales échantillons du
binaire Al-Cu.

3.1.2. Etude de la formation de phase

La formation des phases a été étudiée par desidgeesnin-situ telles que la diffraction des
RX, les mesures de résistance de surface, et paral'ements thermiques suivis d’analyses

DRX.

3.1.2.1 Diffraction des rayons X in situ

a) Recuits par étapes

Dans la représentation des diffractogrammes que nblisons, I'angle de diffractionf2est
porté sur I'axe des abscisses, I'axe des ordonrggmésente la température et les intensités
sont représentées en courbes de niveau de coul&ire.normalisée des pics de diffraction a
éte déterminée et son évolution en fonction deelaperature nous permet de mieux
comprendre le mécanisme de formation des phasass plauvons en effet considérer que
'aire normalisée des pics de diffraction est pmipanelle au volume de la phase
correspondante. L’évolution de la microstructusecaurs du recuit peut cependant rendre
difficile l'interprétation de ces courbes. Pour etétiner I'aire normalisée des pics, nous
avons utilisé un programme développé sous Matlameant d’ajuster les pics de diffraction

par une fonction Pseudo-Voigt qui est le prodeicdnvolution d’'une fonction gaussienne et

57



d’une fonction Lorentzienne. L'intensité, la lang& mi-hauteur et la position du pic sont les
trois parametres ajustables.

Les résultats de la diffraction des RX in-situ oloie par étapes sont présentés ci-dessous pour
chacun des échantillons en partant de I'échantiigoius riche en Al et en allant vers le plus

riche en Cu.
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Echantillon 1 : Al71Cuxg

L’évolution en fonction de la température des diffogrammes et de I'aire normalisée des
pics est présentée sur la Figure 3.2.

L’aluminium et le cuivre présents apres dépbt rEsagit aux alentours de 120°C pour former
la phase AICu. A cette température, il reste encore du cweve I'aluminium.

Il apparait ensuite la phase 48l vers 150°C, le cuivre a totalement disparu avec la
formation de cette derniére phase.

Al,Cuy disparait a partir de 170°C. Pendant la disparititen cette phase, la quantité
d’aluminium continue a décroitre. Au-dela de 200%euls persistent ACu et Al. Le
pourcentage volumique de Al a 400°C peut étre @sérpartir de I'aire normalisée des pics, il
est de l'ordre de 9 %. Cette valeur est en tréesdomord avec celle (9,4 %) donnée par le

diagramme d’équilibres entre phases pour un alliEEgeomposition 29 at. % Cu a 400°C.

Les paramétres de maille des différentes phasewets ont été calculés et comparés dans le
Tableau 3.2 aux valeurs des fiches JCPDS. La caigoar entre le parametre de maille de

I'aluminium avant réaction et celui aprés réacti@isse supposer la présence d’une solution
solide terminale. Ceci est en accord avec le dgra de phases.

Les fiches JCPDS de I'ensemble des phases sonédsmm Annexe.

Tableau 3.2 :Comparaison entre les paramétres de maille cal@aeér les phases formées et
ceux reportés dans les fiches JCPDS.
Les parametres ont été déterminés a températuraieb

Al* correspond a I'aluminium avant traitement thégoe.

Phase | Paramétres de maille calculés fen | Paramétres de maille fiche JCPDS 49n
A B C a b c

Al,Cu 6,10 6,10 4.9 6,07 6,07 4,87

Al 4,07 4,07 4,07 4,04 4,04 4,04

Al* 4,06 4,06 4,06 4,04 4,04 4,04
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L’ensemble des résultats présentés ci-dessus peem@ioposer un mécanisme de formation

des phases pour cet échantillon, il est donné ldahableau 3.3.

Tableau 3.3 :Mécanisme de formation des phases proposé a gestirésultats de diffraction

pour I'’échantillon n°1 qui correspond a la compositAl;1Cuye.

Ordre de réaction

Equation de réaction

14

Températdee début de

réaction (en °C)

1 2Al + Cu - Al,Cu 120
2 2CuAbl + 7 Cu— Al,Cug 150
3 Al,Cw+ 14 Al . 9AI,Cu 170

9 5
<300 =
& -
g 250 5
2 250
-3

£ 200

W

2=

Figure 3.2 : Evolution en fonction de la température des diffsgammes et des aires des
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pics normalisées pour I'échantillon 1 correspondalat composition AhCupo.

60



Echantillon 2 : Als¢CuUaa

L’évolution en fonction de la température des diffogrammes et de I'aire normalisée des
pics est présentée sur la Figure 3.3. L'aluminidrte euivre présents aprés dépot réagissent
aux alentours de 120°C pour former la phasgCAl A cette température, il reste encore du
cuivre et de l'aluminium. Il apparait ensuite laapd AlCuy vers 150°C et cette phase
disparait au voisinage de 200°C. QuangCA) apparait, I'aluminium a totalement disparu et
le cuivre disparait avec la formation de cette ph#@dCu apparait vers 200°C et a 400°C,
seules deux phases coexistentCA et AICu. Le pourcentagee chacune de ces phases
Al,Cu et AICu a 400°C peut étre estimé a partir dérd’anormalisée des pics, il est
respectivement de l'ordre 37,5 % et 62,5 %.Ceswalsont en bon accord avec celles
données par le diagramme de phases (36% et 64%)upoailiage de composition 44 at.%
Cu a 400°C.

Les paramétres de maille des différentes phasewts ont été calculés et comparés dans le

Tableau 3.4 aux valeurs des fiches JCPDS.

Tableau 3.4 :Comparaison entre les paramétres de maille cal@aeér les phases formées et

ceux reportés dans les fiches JCPDS.

Phase | Paramétres de maille calculés fen | Paramétres de maille fiche JCPDS 48n

a b C a b C
Al>,Cu 6,10 6,10 4.9 6,07 6,07 4.87
AlICu 12,15 411 6,95 12,06 4,10 6,91

L’ensemble des résultats présentés ci-dessus peem@oposer un mécanisme de formation

des phases pour cet échantillon, il est donné ldafisbleau 3.5.
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Tableau 3.5 :Mécanisme de formation des phases proposé a gestirésultats de diffraction
pour I'’échantillon n°2 qui correspond a la compositAlsgCuys.

Ordre de réaction Equation de réaction Températdee début de
réaction (en °C)
1 2Al + Cu - Al,Cu 120
2 2Al,Cu + 7 Cu- Al,Cug 150
3 5Al,Cu + Al,Cuy — 14AICu | 190
a)400 'b) 10 . N .
bl V\ e
350 /\ \ ¥ [| , J —0_—(‘11(1]1)
= e h By —4— Al Cug(380
SEE g ;;u’s_ ’ Il —y— AL Cu(l)
& % 2 It | Vi - ALY
E 50 506 \ "7 S
E B ' || ¢ 37 hAs ¥
-9 = .
E 200 )f“ i \ ||
150- E 4|
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' Y e Tm e B m W e
268(°)

Température (°C)

Figure 3.3 : Evolution en fonction de la température des difsgammes et des aires des
pics normalisées pour I'échantillon 2 correspondalat composition AkCuya.
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Echantillon 3 : Al5¢Cusg

L’évolution en fonction de la température des diffogrammes et de I'aire normalisée des
pics est présentée sur la Figure 3.4. L'aluminidrte euivre présents aprés dépot réagissent
aux alentours de 120°C pour former la phasgCAl A cette température, il reste encore du
cuivre et de l'aluminium. Il apparait ensuite laapd AlCuy vers 150°C et cette phase
disparait vers 200°C. Quand Bl apparait, I'aluminium a totalement disparu et lévie
disparait avec la formation de cette phaseCilla également disparu a 200°C pour laisser
place & AlCu. Les paramétres de maille des diftéeephases formées ont été calculés et

comparés dans le Tableau 3.6 aux valeurs desfitbBDS.

Tableau 3.6 :Comparaison entre les parametres de maille cal@dér les phases formées et

ceux reportés dans les fiches JCPDS.

Phase | Paramétres de maille calculés fen | Paramétres de maille fiche JCPDS 48n
a b c a b C

AlCu 12,11 4,12 6,93 12,06 4,10 6,91

L’ensemble des résultats présentés ci-dessus peem@pposer un mécanisme de formation

des phases pour cet échantillon, il est donné léahableau 3.7.

Tableau 3.7 :Mécanisme de formation des phases proposé a gestirésultats de diffraction

pour I'échantillon n°3 qui correspond a la compositAlsoCuso.

14

Ordre de réaction Equation de réaction Températdee début de

réaction (en °C)

1 2Al + Cu - Al,Cu 120
2 2Al,Cu + 7 Cu- Al,Cuy 150
3 5Al,Cu + Al,Cuy - 14AICu | 190
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Figure 3.4 : Evolution en fonction de la température des difsgammes et des aires des

pics normalisées pour I'échantillon 3 correspondalat composition AhCuso.
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Echantillon 4 : Al4sCuss

L’évolution en fonction de la température des diffogrammes et de I'aire normalisée des
pics est présentée sur la Figure 3.5. L’aluminiunieecuivre réagissent aux alentours de
120°C pour former la phase A&lu. A cette température, il reste encore du cuetrae
'aluminium. Il apparait ensuite la phase@iy vers 150°C. Au voisinage de 220°G,8U a
disparu et une nouvelle phase AICu apparait. Aa del cette température la quantité de
Al,Cu n'est pas a son maximum mais cette phase estutsumrésente. Au voisinage de
300°C apparait une nouvelle phase qui semble gamelse a la forme haute température de
Al;Cu. A 400°C seules existent les phases AICu eC&. L'évolution de l'aire normalisée
est difficile a suivre car le pic attribué au pl@30) de AlCw peut également correspondre
au plan (260) de ACuw, pour lequel l'intensité de diffraction est maxigaDe méme il nous

est impossible de déterminer le pourcentage deucieades phases en présence a 400°C.

Tableau 3.8 :Comparaison entre les parametres de maille cal@dér les phases formées et

ceux reportés dans les fiches JCPDS.

Phase | Paramétres de maille calculés fen | Paramétres de maille fiche JCPDS 49n
a b c a b C

AlCu 12,16 4,15 6,96 12,06 4,10 6,91

AlsCu | * * * 8,1267 14,1985 9,9928

Les parametres de maille desBly n'ont pas pu étre calculés car le nombre de pes d
diffraction est trop faible.
L’ensemble des résultats présentés ci-dessus peem@oposer un mécanisme de formation

des phases pour cet échantillon, il est donné léahableau 3.9.
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Tableau 3.9 :Mécanisme de formation des phases proposé a gestirésultats de diffraction

pour I'’échantillon n°4 qui correspond a la compositAl ;5Cuss.

Ordre de réaction

Equation de réaction

Températdee début de

réaction (en °C)

14

1 2Al + Cu - Al,Cu 120
2 2AlI,Cu + 7 Cu- Al,Cuwy 150
3 5Al,Cu + Al,Cuy — 14AICu 190
4 11AICu + Al,Cuy — 5AICuy 300
a) 400 b)
1,0

350
— = = 08+ —E — Al
8300- % g —&—Cu(111)
@ A § —A— AL Cu110)
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Figure 3.5 : Evolution en fonction de la température des difsgcammes et des aires des

pics normalisées pour I'échantillon 4 correspondalat composition AkCuss.
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Echantillon 5 : Al4cCusgg

L’évolution en fonction de la température des diffogrammes et de I'aire normalisée des
pics est présentée sur la Figure 3.6. L'aluminidrte euivre présents aprés dépot réagissent
aux alentours de 120°C pour former la phasgCAl A cette température, il reste encore du
cuivre et de I'aluminium. Il apparait ensuite laapb ALCuy vers 170°C puis AICu vers
190°C et ses deux phases disparaissent vers 23fCGggmer AbCus. Al,Cu a disparu lors

de la formation d’AlCu.

Les paramétres de maille des différentes phasewets ont été calculés et comparés dans le
Tableau 3.10 aux valeurs des fiches JCPDS.

Tableau 3.10 :Comparaison entre les parametres de maille cal@dér les phases formées

et ceux reportés dans les fiches JCPDS.

Phase | Paramétres de maille calculés fen | Paramétres de maille fiche JCPDS 49n
a b c a b C

Al,Cus | 12,25 12,25 15,12 12,26 12,26 15,11

L’ensemble des résultats présentés ci-dessus peem@oposer un mécanisme de formation

des phases pour cet échantillon, il est donné léahableau 3.11.

Tableau 3.11: Mécanisme de formation des phases proposé a phesrrésultats de

diffraction pour I'échantillon n°5 qui correspondsdcomposition AfCuso

14

Ordre de réaction Equation de réaction Températdee début de

réaction (en °C)

1 2Al + Cu - Al,Cu 120
2 2Al,Cu + 7 Cu- Al4,Cug 150
3 5Al,Cu + Al,Cuwy - 14AICu 190
4 6 AICu + Al)Cuy —» 5AI,Cus 230
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Figure 3.6 : Evolution en fonction de la température des difsgammes et des aires des
pics normalisées pour I'échantillon 4 correspondalat composition AbCuso.
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Echantillon 6 : AlzgCuga

L’évolution en fonction de la température des diffogrammes et de I'aire normalisée des
pics est présentée sur la Figure 3.7. L'aluminidrte euivre présents aprés dépot réagissent
aux alentours de 120°C pour former la phas€Al Il apparait ensuite la phase,@ily vers
150°C puis AICu vers 180°C. La phase AICu croitmé@me temps que ATu. Al,Cu et
AlCu disparaissent au voisinage de 225°C. Au daacdtte température seule ;8ly
subsiste.

Les paramétres de maille des différentes phasewts ont été calculés et comparés dans le
Tableau 3.12 aux valeurs des fiches JCPDS.

Tableau 3.12 :Comparaison entre les parametres de maille cal@dér les phases formées

et ceux reportés dans les fiches JCPDS.

Phase | Paramétres de maille calculés fen | Paramétres de maille fiche JCPDS 48n
a b c a b C

Al,Cw | 8,73 8,73 8,73 8,70 8,70 8,70

L’ensemble des résultats présentés ci-dessus peem@oposer un mécanisme de formation

des phases pour cet échantillon, il est donné léafigbleau 3.13.

Tableau 3.13: Mécanisme de formation des phases proposé a phesrrésultats de

diffraction pour I'’échantillon n°6 qui correspondaacomposition AdeCusa.

14

Ordre de réaction Equation de réaction Températdee début de

réaction (en °C)

1 2Al + Cu - Al,Cu 120
2 2Al,Cu + 7 Cu- Al4,Cug 150
3 Al,Cu + Cu- 2AICu 180
4 4AICu + 5Cu- Al,Cug 200
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Figure 3.7 : Evolution en fonction de la température des difsgammes et des aires des
pics normalisées pour I'échantillon 6 correspon@ala composition AkCusa.
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Echantillon 7 : Al31Cueg

L’évolution en fonction de la température des diffogrammes et de I'aire normalisée des
pics est présentée sur la Figure 3.8. L'aluminidrte euivre présents aprés dépot réagissent
aux alentours de 120°C pour former la phas€l A partir de 170°C ACu et Cu réagissent
pour former AlCuw. Au dela de 250°C, seule la phaseAk subsiste. A partir de 300°C un
nouveau pic apparait, il peut correspondre a Faton (410) de ACu.

Les paramétres de maille des différentes phasewts ont été calculés et comparés dans le
Tableau 3.14 aux valeurs des fiches JCPDS.

Tableau 3.14 :Comparaison entre les parametres de maille cal@dér les phases formées

et ceux reportés dans les fiches JCPDS

Phase | Paramétres de maille calculés fen | Paramétres de maille fiche JCPDS 48n
a b c a b C

Al,Cw | 8,72 8,72 8,72 8,70 8,70 8,70

L’ensemble des résultats présentés ci-dessus peem@pposer un mécanisme de formation

des phases pour cet échantillon, il est donné léahableau 3.15.

Tableau 3.15: Mécanisme de formation des phases proposé ar et résultats de

diffraction pour I'échantillon n°7 qui correspondsécomposition Ad;Cuesg

14

Ordre de réaction Equation de réaction Températdee début de

réaction (en °C)

1 2Al + Cu - Al,Cu 120

2 2Al,Cu + 7 Cu- Al,Cuy 150
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Figure 3.8 : Evolution en fonction de la température des difsgcammes et des aires des
pics normalisées pour I'échantillon 7 correspon@ala composition AkCusg.
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Echantillon 8 : Al>3Cu77

L’évolution en fonction de la température des diffogrammes et de I'aire normalisée des
pics est présentée sur la Figure 3.9 . L'aluminatrte cuivre présents apres dépdt réagissent
aux alentours de 120°C pour former la phas€Al Cette phase réagit ensuite avec du cuivre
pour donner AICu vers 180°C, il reste encore du cuivre mais enldadpuantité. Au
voisinage de 325°C, la quantité de,@ly diminue tandis que celle de Cu augmente. Le
décalage observé pour I'angle de diffraction dudacuivre peut indiquer la mise en solution
d’aluminium dans la structure du cuivre. A 400°€,phase majoritaire devient la solution
solide de cuivre. Le pourcentage de chacune dphaeses peut étre estimé, il est de I'ordre de
23 % pour AICuy et 77 % pour la solution solide (Cu). D’apres ieggamme de phases Al-
Cu, le pourcentage de &uya 400°C pour un alliage de composition 77 at. Ye§iP26%.

Les paramétres de maille des différentes phasewfs ont été calculés et comparés dans le
Tableau 3.16 aux valeurs des fiches JCPDS.

Tableau 3.16 :Comparaison entre les parametres de maille cal@dér les phases formeées

et ceux reportés dans les fiches JCPDS

Phase | Paramétres de maille calculés fen | Paramétres de maille fiche JCPDS 48n
a b C a b C

Al,Cw | 8,75 8,75 8,75 8,70 8,70 8,70

(Cu) 3,69 3,69 3,69 3,61 3,61 3,61

L’ensemble des résultats présentés ci-dessus peem@oposer un mécanisme de formation

des phases pour cet échantillon, il est donné léahableau 3.17.
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Tableau 3.17 Mécanisme de formation des phases proposé ar s résultats de
diffraction pour I'échantillon n°8 qui correspondedcomposition AdsCuy7.

Ordre de réactio

1 Equation de réaction

Température de début| de
réaction (en °C)
1 2Al + Cu - Al,Cu 120
2 2Al,Cu + 7 Cu— Al,Cwy 150
3 XAl4Clg + (4-13x) Cu— 4Cu,Aly 325
) 400] b)
1,04 W 4 .
350 : "h\. N W \"
G = 05 ) \ .
L PN N =
g 250-: .,‘ g 0,6 I; k '\' N
E00 J ' g y || S
= 50,4— "I ST L '\‘,v.‘,'
150 || i N
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Figure 3.9 : Evolution en fonction de la température des difsgammes et des aires des
pics normalisées pour I'échantillon 8 correspon@ala composition AkCuy7.
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b) Recuits isothermes
La représentation des diffractogrammes est la m@neecelle utilisée pour les recuits par
étapes. Sur I'axe des abscisses est donné 'aegitiffdaction et sur I'axe des ordonnées est
porté le temps.
Les résultats sont présentés sur les Figure 3.E@Qete 3.11. Les températures de recuit sont
indiquées sur les figures pour chacune des coniposit

AL, Cuy, (T= 150°C)

a) 630,
59.5.
= 510/
£
E o5
w
20 2
EMCH
o
2557
170

Figure 3.10 : Diffractogrammes obtenus lors de recuits isotherpesr les échantillons

correspondant aux compositions suivantes : afAbo, b) AlseCuus, €) AlsgCuso.
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Figure 3.11 : Diffractogrammes obtenus lors de recuits isothermeur les échantillons

correspondant aux compositions suivantes, ko, AzeCuss, Al31CUsg, Al23Cuyy.

Les résultats obtenus sont en parfait accord amax des recuits par étapes.

3.1.2.2Mesures de résistance de surface in situ

Les mesures de résistance de surface in-situ fmeni également des informations sur la
formation des phases dans les films au cours dmhdaffe. La résistance évolue en effet
guasi-linéairement avec la température tant quetatitution du systéme est inchangée et la
formation d’'une phase se traduit par un changehempente. Nous avons réalisé des mesures
de résistance in-situ classiques mais égalemenndssres de résistance in-situ couplées a de

la diffraction des rayons X dans la chambre mudtiactérisation décrite en § 3.1.2.3.

Sur la Figure 3.12 sont présentées les courbegsiltance des échantillons correspondant
aux compositions suivantes : a); &g ; b) AlsgClys; €) AlsoCuso ; d) AlysCuss.
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Pour les trois premiéres compositions, trois chareggs de pente sont observés : le premier
au voisinage de 130°C, le deuxieme au voisinag&7@8C et le troisieme au voisinage de
200°C. D’apres les résultats de la diffraction tiggns présentés dans le paragraphe 3.1.2.1,
ces changements pourraient étre attribués respewtint a la formation de Au, de AlCuw

et a la disparition de cette derniére phase. Pédhdntillon correspondant a la composition
Al 4sCuss, Al,Cuwy ne disparait qu’au voisinage de 300°C, ceci pduesgliquer la présence
du plateau entre 200 et 300°C et une chute de dstaéce au-dela de cette derniére

température.

6 - — Aly Cuggia)
—_— A156ﬂ'1144{h}

AlspCusg(c)
T AlysCuss@

Rs(Ohms/sq)

100 200 300 400
T(CC)
Figure 3.12 : Evolution de la résistance de surface en fonctierla température pour les
échantillons correspondant aux compositions : a)Abg ; b) AlseCly; €) AlsoCuso; d)

Al 45CUss.

Sur la Figure 3.13 sont présentées les courbeggigtance des échantillons correspondant
aux compositions : €) ACuso ; f) Al3eCuss; g) Al31CUesg ; h) Al23Cuyrr.

Pour toutes les compositions, les deux premieragdraents de pente sont repérés comme
précédemment au voisinage de 130° C et 170°C. Bsajms résultats de la diffraction des
rayons X, ils pourraient étre attribués respectieena la formation de ACu et de A|Cu.
Contrairement aux résultats obtenus pour les éitloast dont la composition en cuivre est
inférieure ou égale a 55 at.%, la chute de résistaawu voisinage de 200°C n’existe
pratiguement pas car &u est toujours présente a cette température, quel smit

I'échantillon. On peut observer une augmentationadeésistance a partir de 300°C pour
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I'échantillon de composition ACuso. Ce changement de comportement pourrait étre lié a
I'apparition de la phase ACus.

10 _— Almli‘uﬁ“{e}
() — Al Cugy(f)
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=
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Figure 3.13 : Evolution de la résistance de surface en fonatierla température pour les

échantillons correspondant aux compositions: eyQAkg; f) AlsgCuss; g) AlziCusg; h)
Al2:Cuyy.
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3.1.2.3 Mesures simultanées de DRX et de résistance inusit
L’échantillon correspondant a la compositionsg8iusp a également été caractérisé dans la
chambre multi-caractérisation. Les résultats soésentés sur la Figure 3.14. lls sont en bon

accord avec la description gue nous avons progoadeles mesures de résistance.

a)ss AL Cu (211)

i AlCu (203)
~ 40
9&'42 L1l i AlCu (020
D 44 e

1 46

54
8 t :
b) | | |
" | Lo
T 5] 2Cmin ; |
= | !
E 5 | ;3 A
| oo
g’ 4 | é‘ I :E' |
~ | I 4+ |
3] I 2
2 | 1 é" I
: T T : : | :
50 100~ 150 200 250 300 350 400 450

Tempeérature (°C)

Figure 3.14 :Enregistrements in-situ simultanés des mesuresfidlaction des rayons X (a)

et de résistance de surface (b) pour un échantdlont la composition correspond a

AlosCuUo 50

3.1.2.4 Caractérisation par diffraction des rayons X aprés RTP

L'ensemble des échantillons a été recuit pendamtal250°C dans un four RTP sous vide
secondaire. lls ont ensuite été caractérisés gaadion des RX. Les diffractogrammes

obtenus sont présentés sur la Figure 3.15, ils eorgccord avec ceux obtenus par DRX in

situ a 400°C.
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Figure 3.15: Diffractogrammes X obtenus sur des échantillons vAl@e différentes

compositions apres un recuit RTP a 250°C pendant 1h
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3.2.Le systéme binaire Al-Fe

Quatre échantillons ont été préparés dans lemgsd/Fe. Les dépbts ont été réalisés par
pulvérisation cathodique sur un substrat de siiicioxydé. Pour chacun des échantillons,
I'ordre de dépot est le méme : le fer est déposéessubstrat puis I'aluminium est déposé sur
le fer. Les échantillons étudiés sont répertoriémsdle Tableau 3.18, les épaisseurs

d’aluminium et de fer déposés sont précisées guesia composition correspondante.

Tableau 3.18: Tableau récapitulatif des échantillons AlFe d&sopar pulvérisation

cathodique.
Echantillon 1 2 3 4
eAl (nm) 70 91 96 140
eFe (nm) 50 29 24 20
etotal (nm) 120 120 120 160
eFe/eAl 0,71 0,31 0,25 0,14
At.% Fe 50 31 26 17

3.2.1. Caractérisation apres dépot

Les échantillons obtenus ont été caractérisés iffaaation des rayons X aprés dépbt. La
Figure 3.16 présente les diffractogrammes corredgnais. Nous observons la présence de
trois pics de diffraction, deux pics correspondanx familles de plans (111) et (200) de
I'aluminium et un pic correspond a la famille dend (110) du fer. Ce dernier situé =2
44.674° est superposé avec le pic d’Al (200) s#ud = 44.74°. On peut cependant voir que
son intensité augmente quand la teneur en fer autgm@ndis que l'intensité des pics

correspondant a I'aluminium diminue.
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Figure 3.16 :Diffractogrammes X obtenus aprés dépbt pour l#érdntes compositions des

échantillons Al/Fe.

3.2.2. Etude de la formation de phase
La formation des phases a été étudiée par diftractes RX in situ et mesures des résistances

de surface.

3.2.2.1 Diffraction des rayons X in situ

Echantillon 1 : AlsgFesg

L’évolution en fonction de la température des diffogrammes et de I'aire normalisée des
pics est présentéeir la Figure 3.17. Nous pouvons constater la faonale trois phases. Au
voisinage de 300°C, une premiére phasgdklpparait, 'aluminium est consommeé en totalité
lors de la formation de AFe. Cette phase disparait ensuite vers 350°C powselala place a
AlsFe. Il reste alors encore du fer qui ne dispara@lémbhent que vers 400°C, en méme temps

qu'AlsFe, pour former AlFe.

Les parametres de maille de la phase finale fororéeété calculés et comparés dans le
Tableau 3.19 aux valeurs des fiches JCPDS. Lesdid@PDS sont données en Annexe.
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Tableau 3.19 :Comparaison entre les parameétres de maille calq@dér les phases formées

et ceux reportés dans les fiches JCPDS

Phase | Parameétres de maille calculés fen | Paramétres de maille fiche JCPDS 48n

a b C a b C

AlFe 2,93 2,93 2,93 2,91 2,91 2,91
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Figure 3.17 : Evolution en fonction de la température des ditipgrammes et des aires des

pics normalisées pour I'échantillon 1 correspondalat composition AbFeso.

L'ensemble des résultats présentés ci-dessus peer@ioposer un mécanisme de formation

des phases pour cet échantillon, il est donné ldahableau 3.1720.

Tableau 3.20 : Mécanisme de formation des phases proposé a phesr résultats de
diffraction pour I'’échantillon n°1 qui correspondsacomposition AdoFeso

14

Ordre de réaction Equation de réaction Températdee début de

réaction (en °C)

1 6Al + Fe - AlgFe 310
2 5Al¢Fe + 7 Fe- 6AlsFe 350
3 AlsFe. 3Fe - 5AIFe 400
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Echantillon 2 : AlgoFess

L’évolution en fonction de la température des diffogrammes et de I'aire normalisée des
pics est présentée sur la Figure 3.18. Tout confens I'échantillon n°1, nous constatons au
voisinage de 330°C la formation deg”A¢, I'aluminium est consommé en totalité lors de la
formation de cette phas¥ers 370°C, cette phase disparait ainsi que lepéenr former
AlsFe.

Les paramétres de maille des différentes phasewets ont été calculés et comparés dans le

Tableau 3.21 aux valeurs des fiches JCPDS.

Tableau 3.21 :Comparaison entre les parameétres de maille calqdér les phases formées

et ceux reportés dans les fiches JCPDS.

Phase | Paramétres de maille calculés fen | Paramétres de maille fiche JCPDS 49n
a b c a b C

AlsFe | 7,71 6,46 4,27 7,67 6,40 4,20

L’origine de la différence observée entre les pataes calculés et les parameétres de la fiche
JCPDS pourrait étre liée a I'existence d’'un largendine d’homogénéité en composition de

AlsFe (voir § 1.3.1.2.a).

L’ensemble des résultats présentés ci-dessus peem@oposer un mécanisme de formation

des phases pour cet échantillon, il est donné léans

Tableau 3.22.

Tableau 3.22 : Mécanisme de formation des phases proposé a phesrrésultats de

diffraction pour I'échantillon n°2 qui correspondisacomposition AdgFes;.

14

Ordre de réaction Equation de réaction Températdee début de

réaction (en °C)

1 6Al + Fe - AlgFe 330

2 5Al¢Fe + 7 Fe- 6AlsFe 370

84



£
[7.]
=]
=

4
350

b) 1] T
§ || —e— Al200-Fe110)
(i e
=054 —v— ALFe, al0)
48 ' % 4 AlFe,@11)
E 0,6 —4— AISF92(311)
. 8
00 'z
§

Température("C)
sy
K=}
i

[N
—
=

02

00 250 M0 B0 40 40 0 S W
Température °C)

Figure 3.18 : Evolution en fonction de la température des ditisgrammes et des aires des

pics normalisées pour I'échantillon 2 correspondalat composition AbFes;.

85



Echantillon 3 : Al74Fex

Les diffractogrammes obtenus pour cet échantillmmt présentés sur la Figure 3.19. lls font
apparaitre la formation d’'une premiére phase asinage de 330°C. L’aluminium disparait
totalement durant la formation de cette phase. disivage de 370°C, Afe réagit ensuite
avec du fer pour former Affe, qui subsiste jusqu’a 590°C.

Les paramétres de maille d#&e, ont été calculés et comparés dans le Tableau 2128
valeurs des fiches JCPDS.

Tableau 3.23 :Comparaison entre les parameétres de maille calqdér les phases formées

et ceux reportés dans les fiches JCPDS.

Phase | Paramétres de maille calculés fen | Paramétres de maille fiche JCPDS 49n
a b c a b C

AlsFe, | 7,80 6,52 4,18 7,64 6,41 4,21

Comme précédemment, la différence observée erstngalametres calculés et les paramétres
de la fiche JCPDS pourraient étre liée a I'existete la solution solide basée sugH& (voir
§1.3.1.2 a).

Dans le Tableau 3.24 est proposé un mécanismergh@tion basé sur les résultats obtenus

pour cet échantillon.

Tableau 3.24 :Mécanisme de formation des phases proposé pochaldillon n°3 qui

correspond a la compositionAfex

14

Ordre de réaction Equation de réaction Températdee début de
réaction (en °C)

1 6Al + Fe . AlgFe 330

2 5Al¢Fe + 7 Fe- 6AlIsFe 370
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Figure 3.19 : Evolution en fonction de la température des ditisgrammes et des aires des

pics normalisées pour I'échantillon 1 correspondalat composition AlFexs.

Echantillon 4 : AlgsFe;7

Les diffractogrammes obtenus pourg#e; sont présentés sur Figure 3.20. On observe
comme pour les échantillons précédents la formadiane premiere phase aux environs de
330°C. Cette phase peut correspondre gkl Elle existe jusqu’a environ 500°C et a cette
température réagit avec le fer restant pour fordgFe. Au voisinage de 570°C, #le
disparait et une nouvelle phase que nous n’avoasppaidentifier apparait. Elle pourrait

correspondre a la forme quasi-cristalline obsedases le systeme Al-Fe pour la composition

AlgFers [1986Sek].

Les paramétres de maille desPé ont été calculés et comparés dans le Table&uaRiR
valeurs des fiches JCPDS.

Tableau 3.25 :Comparaison entre les parametres de maille calqubéir AfFe et ceux

reportés dans les fiches JCPDS

Phase | Paramétres de maille calculés fen | Paramétres de maille fiche JCPDS 48n
a b c a b C
AlsFe 15,56 8,05 12,56 15,48 8,08 12,47
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Tout comme AFe, AlsFe présente un domaine d’homogénéité en composftiom 8

1.3.1.2.a), ceci pourrait étre a l'origine de ld&féence observée dans les parameétres de
maille.

L'ensemble des résultats présentés ci-dessus nemumsep de proposer un mécanisme de
formation des phases pour cet échantillon, il esné dans le Tableau 3.26.

Tableau 3.26 :Mécanisme de formation des phases proposé powhaldillon n°4

correspondant a la compositiorgdde; 7

Ordre de réaction| Equation de réaction Températdee début de
réaction (en °C)
1 6Al + Fe - AlgFe 330
2 AlgFe - AlzFe+3Al 500
3 AlsFe + Al - ?7? 570
a) 49 :»-' 3 i b)1n{ o =—u .‘"A\a" A /v\
a2 88 v
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Figure 3.20 : Evolution en fonction de la température des difsgcammes et des aires des

pics normalisées pour I'échantillon n°4 correspon@dala composition AgFe; .
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3.2.2.2Mesures de résistance de surface

Sur la Figure 3.21 sont présentées les courbegsiance des échantillons correspondant
aux compositions suivantes : akg#de;7 ; b) AlggFess; €) AlsoFeso.

Un premier changement de pente est observé end3&t 350°C. D’apres les résultats de
diffraction des RX, il peut étre associé a la fotiorade AkFe. Le deuxiéme entre 350 et
400°C peut étre associé a la formation dg=&l En accord avec les résultats de diffraction
des RX, ce changement de pente n’est pas obsemgéAdig-e,;. Dans I'échantillon AdoFeso,

un changement de pente supplémentaire apparatiisinage de 400°C avec une diminution
de la résistance. D’aprés les résultats de laadiffsn des RX, il devrait correspondre a la
formation de AlFe. Pour I'échantillon &Fe, il apparait une chute importante de la
résistance au voisinage de 500°C et au voisinag&0f8C, ces chutes pourraient étre
respectivement liées a la formation deF et a la formation de la phase gque nous n'avons

pas réussi a identifiée.
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Figure 3.21 : Evolution de la résistance de surface en fonctierla température pour les
échantillons correspondant aux compositions;F 7; AlegFes; et AlsgFeso.

89



3.3. Le systéme binaire Cu-Fe

Malgré I'absence de phase intermédiaire dans l&msys Cu-Fe, deux phases icosaédriques
riches en Fer (GgFeso et CusFess) ont été mises en évidence par Liu et al [199QLen]

effectuant des recuits a 900°C pendant 30min ssicdeples Fe-Cu en films minces.

Nous avons donc préparé deux échantillons dangsténse, leurs compositions sontsgu
Feset CugFess. lls ont été caractérisés par diffraction des mayX in situ depuis la
température ambiante jusqu’a 600°C et aucune foomate phase n'a été observée. Les
analyses n'ont pas pu étre réalisées a plus héengseratures, nous ne pouvons donc que
confirmer l'existence d'une lacune de miscibilitéitre le cuivre et le fer pour des

températures inférieures a 600°C.
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3.4. Le systéme ternaire Al-Cu-Fe

Six échantillons ont été préparés dans le syst@mwite Al/Cu/Fe. Les dépbts ont été

réalisés par pulvérisation sur un substrat deiwiticoxydé. Les rapports des épaisseurs
different d’'un échantillon a l'autre. Les échamwtils étudiés sont répertoriés dans le Tableau
3.27.

Tableau 3.27 :Tableau récapitulatif des échantillons étudiés darsystéme Al-Cu-Fe. Les

épaisseurs sont données en nm.

AlCuFe | Al;CwFe | i-Al g2 ClbsFers s Al1CuioFe | AlazCusaFess | Al1sCussFeso
a W Al/Cu/Fe | Al/lFe/Cu | @

eAl 173 153 140 140 112 70 40

eCu | 5 31 40 40 80 50 104

eFe | 22 16 20 20 8 50 56

etotal | 200 200 200 200 200 170 200

3.4.1. Caractérisation apres dépot
Aprés dépbt les échantillons correspondant auXrifftes compositions du ternaire Al-
Cu-Fe ont été caractérisés par diffraction dgerra X. Les diffractogrammes obtenus sont
présentés sur la Figure 3.22. lls font appara@sepics des éléments Al, Cu et Fe. Seul le pic
le plus intense du fer correspondant a la famidlgothns (110) apparait. Il apparait a I'angle
20 = 44,674°, il est donc difficile de le distingudu pic (200) de I'aluminium qui apparait a
20 = 44,74°.
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Figure 3.22 :Diffractogrammes X obtenus aprés dép6t pour chdesréchantillons du

ternaire Al-Cu-Fe.
3.4.2. Echantillon correspondant a la compositionu-Al ;3CuFe,
3.4.3. Etude de la formation de phases

3.4.3.1 Diffraction des rayons X in situ

Cet échantillon a été étudié avec la chambre «©ka@mpératures ». Les diffractogrammes
obtenus sont présentés sur la Figure 3.23.

A basses températures T<200°C, la phas€lke forme en consommant la totalité du Cu.
Au voisinage de 350°C apparait la phas@l;CwFe, le fer et 'aluminium sont encore
présents. Ces trois phases réagissent entre ediess 420°C pour formen-Al,sCuFe.
Simultanément a la formation deAl,;CuFe, il apparait une phase que nous avons identifiée
comme AlFe mais cette phase disparait trés rapidementjamaine d’existence s’étend sur
environ 20°C. Par la suite, He participe a la réaction de formation @dl,;CuFe. De
460°C a 600°C, la seule phase présente dans l'tibbranest la phase déquilibre:-
Al,;CuFeg. Dans le Tableau 3.28 sont récapitulées les tahpés de formation des

différentes phases.
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Figure 3.23 :Diffractogrammes in-situ pour un échantillon d@antomposition correspond a
a-Al,3CuFe.

Tableau 3.28 :Température de formation de phases

Phase formée Température de formation (°C)
w-Al;CwFe 350

AlgFe 420
a-Al,3CuFe 420

3.4.3.2 Mesures de résistance in situ

Des mesures in-situ de résistance de surface ahtrégnt été réalisées. La courbe obtenue
est présentée sur la Figure 3.24. Pour les temypésasupérieures a 200°C, la courbe fait
apparaitre trois phénomenes : le premier est obsams 320°C; le deuxiéme se produit entre
400 et 420°C, et le troisieme entre 420 et 4509Q'08 compare ces résultats a ceux de la
diffraction des rayons X, nous pouvons attribuepdemier a la formation de ATuFe, le

deuxieme a la disparition de la phasgh&l et le dernier a la formation de,AuFe.
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Figure 3.24 : Evolution de la résistivité en fonction de la teérgiure pour un échantillon

dont la composition correspondACuFe.
3.4.4. Echantillon correspondant a la composition deo-Al,Cu,Fe

3.4.4.1 Diffraction des rayons X in situ
Les diffractogrammes enregistrés dans la chamlbigutes températures » sont présentés sur
la Figure 3.25. A 200°C, nous observons la présdecghLCu, de Al et de Fe et la disparition
totale du cuivre. Ces trois phases réagissent tr plr 420°C pour former la phase
Al;CwFe. Cette phase est stable au moins jusqu’a 600°C.
Nous pouvons noter la présence d'une phase suppléire entre 230°C et 400°C. Cette
phase existe en méme temps qul. Elle pourrait correspondre a une phase riche en
aluminium ALCu de type Guignier Preston [2004Wan, 1999Maz, BA§R Cette phase
pourrait également étre a l'origine de 'augmeptatde la température de formation @e
Al;.CwFe. Dans le $3.4.3.1, cette phase se forme a 380t€ que dans le cas présent, elle se
forme a 420°C.
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Figure 3.25 :Diffractogrammes in situ pour un échantillon cependant a la composition

dew-Al;.CwFe.

3.4.4.2 Mesures de résistance in situ
L’évolution de la résistance de surface en fonctienla température pour un échantillon
correspondant a la compositiorAl;CuFe est présentée sur la Figure 3.26. Deux pringipau
phénoménes apparaissent, 'un vers 200°C, I'authe @00°C et 450°C. En se basant sur les
résultats de la diffraction des rayons X, nous posvattribuer le premier a la formation de

Al,Cu, le deuxieme a la disparition,8iu et le dernier a la formation deAl;CuFe.
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Figure 3.26 :Evolution de la résistance de surface en fonatmia température pour un

échantillon correspondant & la compositiorwel .CuFe.

3.4.4. 3 Analyse calorimétrique différentielle (DS)

Pour obtenir des informations supplémentaires aufofmation des phases nous avons
enregistré un thermogramme DSC sur un échantilm th composition correspondcg
Al;.CwFe. Ce thermogramme est présenté sur la Figure &21l fait principalement
apparaitre deux phénoménes thermiques relativetaegés. Pour pouvoir attribuer ces
phénomenes a la formation des phases nous avolisér@ées trempes a différentes
températures et caractérisé les échantillons pdfraction des rayons X. Les
diffractogrammes obtenus sont présentés sur laé&@g27 b).

A 260°C, 400°C et 420°C sont présents@l, Fe et Al. A 500°C, seule la phaséAl;,CuFe
existe. D’aprés ces résultats, le premier phénortirenique peut étre attribué a la formation
de ALCu; Pour le deuxiéme phénomene, il semble étre superposition de deux
phénomenes. Le premier tres exothermique qui selitrpar un pic tres pointu pourrait étre
lié a la disparition de la phase métastablgCalet le second a la formation deAl;.CwFe.
Ceci expliquerait la présence de@l a 400°C et 420°C et I'absencewtdl ;,CwFe dans les
diffractogrammes obtenus aprés des trempes a aegsritémpératures.

Ces résultats sont en accord avec ceux obtenusiffsaction des rayons X in situ.
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Figure 3.27 :a) Thermogramme DSC pour un échantillon dont fapmsition correspond a
o-Al;,CwFe - b) Diffractogrammes RX enregistrés apres desnges a difféerentes
températures (les températures a partir desquelids été réalisées ces trempes sont

représentées par des traits verticaux sur la Fig2réa).

3.4.5. Echantillon correspondant a la composition de i-Ad, sCuzsFer2 5

De facon a étudier I'influence de l'ordre d’empilem des couches métalliques sur la
formation des phases, deux types de dépot oneélisés pour cette composition : Al/Cu/Fe

et Al/Fe/Cu.

3.4.5.1 Diffraction des rayons X in situ
Nous avons réalisé des mesures de DRX in situ ldacisambre « basses températures » sur
les deux types d’échantillons. Les diffractogrammiletenus pour I'échantillon Al/Cu/Fe sont
présentés sur la Figure 3.28 .
Pour la séquence Al/Cu/Fe, ,8lu est formé au voisinage de 130°C, il reste enclare
I'aluminium, du cuivre et du fer. Au voisinage d&0XC apparait ACuw, le cuivre disparait
totalement avec la formation de cette derniére @haCuy réagit ensuite avec une partie de
I'aluminium restant pour redonner Alu. Entre 200°C et 350°C, seules trois phases sont
présentes ACu, Al et Fe. Aux environs de 350°C, 8l disparait et apparaissent AlCu et
AlgFe. Tout comme pour I'échantillon correspondana @dmpositionw-Al,CuFe, on peut
noter sur ces diffractogrammes la présence d'uraseplogui pourrait correspondre a@li.

Cette phase existe entre 350 et 400°C.
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Figure 3.28 :Diffractogrammes enregistrés pour I'échantillon dancomposition

correspond a la phase i. L’empilement étudié esT#Fe.

Nous avons étendu cette étude a l'aide de la chambnautes températures ». Les

diffractogrammes obtenus sont présentés sur lesd-8)29 et 3.30.

Les mécanismes de formation de phases observédgsoaéquences Al/Cu/Fe et Al/Fe/Cu
sont identiques : Une premiére phaseCAl se forme, elle est accompagnée de la phase
Al,Cuw, apparaissent ensuite les phases AICu gFeAlpuis w et @ et a plus hautes
températures la phase i. Il semble que la composities échantillons préparés ne
corresponde pas exactement a la phase i puisqQ&&pparait la phage Cette derniére est
minoritaire en quantité.

Il faut cependant noter que les températures dmdton des premiéres phases@l et
Al,Cuy sont plus élevées dans le cas de I'empilementeAU&. Ce comportement a déja été
observé par Giroud [2005Gir]. La réaction entréubainium et le cuivre ne peut se produire

gu’apres diffusion de ces éléments au travers deuahe du fer.
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Figure 3.29 : Diffractogrammes X obtenus pour I'échantillon denposition i présentant la

séquence Al/Cu/Fe.
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Figure 3.30 :Diffractogrammes X obtenus pour I'échantillon @enposition i présentant la

séquence Al/Fe/Cu.

Les différentes phases mises en évidence danededs par étapes se retrouvent dans les

diffractogrammes obtenus lors de recuits isothermes

Ces diffractogrammes
figure), le recuit a été

sont présentés sur la Figld® ®ans un premier temps (bas de la
effectué a 460°C pendaheg@res, il a ensuite été realisé pendant 3
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heures a 560°C (partie supérieure de la figurensDa partie inférieure apparaisset

Al;CwFe etp-Al1oCuoFe. Dans la partie supérieure apparait la phase i.

AlFCu/Fe
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Figure 3.31 : Diffractogrammes enregistrés lors de recuits swties pour des échantillons

correspondant a la composition de i avec les sé@gsem) Al/Cu/Fe et b) Al/Fe/Cu.

3.4.5.2 Caractérisation par DSC
L’échantillon de composition i, présentant une séqe Al/Cu/Fe, a été analysé a l'aide de la
DSC. Le thermogramme obtenu est présenté sur lard=i@.32 a). Trois principaux
phénomenes thermiques sont observés. Afin de poaitdbuer chacun de ces phénoménes a
la formation d’'une phase, nous avons réalisé dmapes a différentes températures puis
caractérisé les échantillons par diffraction dg@ma X. Les diffractogrammes obtenus sont
présentés sur la Figure 3.32 b). Les températunegualles les échantillons ont été trempés
sont représentées par des traits verticaux suglad-3.32 a).
Les diffractogrammes obtenus aprées les trempesisi@i°C et 375°C font apparaitre un
mélange de ALCu, Al et Fe. A 430°C apparaissent les phasgseAkt AICu etw, il reste
encore du fer a cette température. A 600°C, nous/q@gs observer la présence de deux
phases i et.
En comparant ces résultats a ceux obtenus paadtifin des rayons X in-situ, nous pouvons
supposer que le premier pic correspond a la foomatie ACu, Al,Cu et AICu, que le
deuxieme qui est fortement exothermique corresgoladformation deo a partir des phases
métastables ACu et AkFe, que le troisieme correspond a la formatiorp éé que le dernier

correspond a la formation de i.
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Figure 3.32: a) Thermogramme DSC enregistré sur un échantidlomespondant a la
composition i (Al/Cu/Fe). b) Diffractogrammes X egrstrés aprés différentes « trempes ».

Les températures a partir desquelles ont été éealises trempes sont représentées par des

traits verticaux sur la Figure 3.32 a.

3.4.5.3 Evolution de la résistance de surface @nction de la température

Des mesures de résistance de surface in-situ ahtrégnt été réalisées sur les échantillons
présentant les deux séquences Al/Cu/Fe, Al/Fe/GufdQon a pouvoir attribuer a chaque
phénomene observé la formation d’'une phase, degpé® ont été effectuées a difféerentes
températures et les échantillons ont été caraégepar diffraction des rayons X. Les résultats
sont présenteés sur les Figures 3.33&t.

Pour I'empilement Al/Cu/Fe, les phases en présan2g&0°C sont AlCu, Al et Fe. A 400°C,

on note la présence de AlICu,sAé etw- Al;CwFe et Fe. A 550°C, les phases en présence
sont w- Al;CwFe, ¢- Al1gCuFe et i. A 590°C, I'échantillon est constitué detide w-

Al 7Cu2Fe.
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Figure 3.33 :a) Evolution de la résistance en fonction de lap@mature pour la séquence Al/
Cu/Fe. Les traits verticaux indiquent les tempéestuauxquelles les échantillons ont été
« trempés ». b) Diffractogrammes obtenus apregitEsentes « trempes ».

Pour I'empilement Al/Fe/Cu, les phases en présarg25°C sont ACu, Al,Cuy, Al et Fe. A
400°C, I'échantillon est constitué de AICu,.8L, AlkFe, Fe etw Al;,CwFe. A 550°C,
coexistent w-Al;.CwFe, ¢- Al;oCuoFe et i. Tandis qua 590°C, I'échantillon contient

uniquement la phase quasicristalline i.
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Figure 3.34 : a) Evolution de la résistance en fonction de tap@rature pour la séquence
Al/Fe/Cu. Les traits verticaux indiquent les tengtéres auxquelles les échantillons ont été

« trempés ». b) Diffractogrammes obtenus aprediti&sentes « trempes ».

3.4.5.4 Formation des phases par RTP
La formation de phases a également été étudiédfesiuant des recuits RTP a différentes
températures (200, 300, 400, 500, 600) avec urssatde chauffe de 50°C/min et une durée
de recuit de 120s. Les échantillons ont été caaégpar diffraction des rayons X.
Pour la séquence Al/Cu/Fe, les diffractogrammesralg sont présentés sur la Figure 3.35.
A 200°C et 300°C sont présents,@l, Al et Fe. A 400°C, I'échantillon est constitde w,
AlCu, Fe et AfFe. Tandis qu’a 500°C et a 600 C les phases epmésont iw et @.
Pour la séquence Al/Fe/Cu, les diffractogrammes p@sentés sur la Figure 3.36.
Aucune phase n'est formée dans ce cas avant 30@80r les autres températures, les

résultats sont identiques a ceux obtenus aveajleesée Al/Cu/Fe.
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Figure 3.35 : Diffractogrammes X enregistrés sur des échantilldascomposition i et de
séquence Al/Cu/Fe apreés différents traitementsrtiogeres par RTP
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Figure 3.36 : Diffractogrammes X enregistrés sur des échantilldascomposition i et de
séquence Al/Fe/Cu apreés différents traitementsitiogeres par RTP
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3.4.5.5 Mesures couplées DRX et Rs in situ

Ces mesures ont été réalisées sur les deux tygebatitillon Al/Cu/Fe et Al/Fe/Cu. Les
Figure 3.37 et 3.38 présentent les résultats obtpour les séquences Al/Cu/Fe et Al/Fe/Cu
respectivement.

Quelle que soit la séquence, les diffractogrammeastenns avec la chambre
multicaractérisation sont en bon accord avec cétienus dans les chambres basses et hautes
températures, cependant les allures des courbedsigance different. Elles semblent étre
décalées vers des températures plus basses.

| = oo ARG
| ALCu(220) | Al Fa(222
FRGCa T AiCy cf}:% ) Al CogFe

2°Cimin

x|
|
|
|
|
I
]
)
I
|
|
|
|
|
|

we e %0 40 500 §00
Tempétature (*C)

Figure 3.37: Couplage in-situ DRX — résistiviour un échantillon correspondant a la
compositioni-Al 62 sCuysFe; s avec la séquence Al/Cu/Fe : a) DiffractogrammeBum)lution
de la résistance de surface en fonction de la teahpé.
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Figure 3.38: Couplage in-situ DRX — résistivigour un échantillon correspondant a la
compositioni-Al g2 sCuzsFe12 5 avec la séquence Al/Fe/Cu : a) DiffractogrammeBum)lution

de la résistance de surface en fonction de la teahpeé.
3.4.6. Echantillon correspondant a la composition dep-Al10CuioFe

3.4.6.1 Diffraction des rayons X in situ

Les diffractogrammes obtenus dans la chambre TTieda température ambiante et
400°C sont présentés sur la Figure 3.39.

La premiére phase apparait au voisinage de 130&G;a@respond a ACu. Tandis qu’elle
continue a croitre, une nouvelle phasgCAb apparait au voisinage de 170°C et ces deux
phases disparaissent vers 230°C pour former AlGiiom$é que le pic (110) du fer est
superposé au pic (511) de AICu. A 410°C;QAl, et B-AlFe apparaissent. Il reste alors
encore un peu de AICu.
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Figure 3.39: Diffractogrammes X in-situ obtenus pour I'échitho correspondant a la

composition dep-Al 1oCuoFe.

Pour étudier le comportement de cet échantillodua pautes températures nous avons
analysé un échantillon de méme composition a ladle la chambre « hautes
températures ».

La Figure 3.40 présente les diffractogrammes X rakge A basses températures, la
séquence de formation observée est identique @ oele en évidence dans la chambre
« basses températures » : les phases formées wsmssivement ACu, Al,Cu, AlCu,
Al;Cu, et B-AlFe. Ces deux dernieres phases apparaissenttaimaoient. Au voisinage de

480°C, AICu, AECu, etB-AlFe disparaissent pour former la phasAl1oCuoFe.
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Figure 3.40 : Diffractogrammes in-situ obtenus sur un échamtilloorrespondant a la
composition de la phageAl1oCuoFe.

3.4.6.2 Analyse calorimétrique différentielle (DSE

Le thermogramme obtenu est présenté sur la Figdie 8 fait apparaitre deux principaux
pics exothermiques trés larges qui semblent cooree a la formation de plusieurs phases.
Le premier phénoméne est compris entre 150°C et(3@d le deuxiéeme entre 400°C et
500°C. La dérive au-dela de 500°C provient dudraént de la ligne de base.

En comparant avec les résultats de la diffracties rdyons X in-situ, nous pouvons supposer

gue le premier pic correspond a la formation dgCAl Al,Cu et AICu et le second a la
formation de A{Cu, B-AlFe ete-Al1oCuroFe.
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Figure 3.41 :Thermogramme obtenu pour I'échantillon correspohdda composition de-
Al 10CUoFe

3.4.6.3 Mesures de résistance in situ

L’évolution de la résistance électrique en fonctide la température pour I'échantillon
correspondant a la composition@é\l ;(CuoFe est présentée sur la Figure 3.42 .

Nous observons plusieurs changements de penta soutbe Rs=f(T) mais en se basant sur
les résultats de la diffraction des rayons X in-dliest difficile de les interpréter. Nous avons
donc effectué des trempes aprés chacun des chamigedeepente et nous avons caractérisé
les échantillons trempés par diffraction des ray®nd.es températures choisies pour les
trempes sont symbolisées sur la Figure 3.43 aji@aitraits verticaux. Les diffractogrammes
obtenus sont présentés sur la Figure 3.43 b). ffeactiogramme obtenu avant traitement
thermique est également présenté sur cette figure.

Apres la trempe a 250°C, I'échantillon est constitle AlICu, et de Fe. Apres la trempe a
425°C, nous observons la présence de AICyClet de-AlFe. Pour les trempes effectuées
a 475°C et 560 °C, seule la phaseBlyoFe est observée.

Ces résultats sont en bon accord avec ceux obpamubffraction des rayons X in-situ.

Le premier phénomene traduit donc la formation t8, Al,Cuy et AlCu, le deuxieme la
formation de AICw, et de -AlFe, tandis que le dernier correspond a la foromatde

Al 10CUgFe.
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Figure 3.42: Evolution de la résistance de surface en fonctienla température pour

I’échantillon correspondant a la phasél 1oCuoFe.
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Figure 3.43 :(a) Evolution de la résistance de surface en fondlie la température pour un
échantillon correspondant a la compositiorAlCuoFe. (b) Diffractogrammes RX
enregistrés sur des échantillons de mémes compusitipres trempes. Les températures a

partir desquelles ont été réalisées ces trempdsemmesentées par des traits verticaux sur la

Figure 3.43 a.

Ces résultats ont été vérifiés dans la chambrei waractérisation qui permet de coupler les

mesures DRX et Rs in situ.
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3.4.6.4 Mesures couplées DRX et Rs in situ

La Figure 3.44 présente les diffractogrammes alstexinsi que I'évolution de la résistance

de surface en fonction de la température.
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Figure 3.44 : Couplage in-situ DRX — résistivigour un échantillon correspondant a la
composition Al(«CuoFe : a) Diffractogrammes b) Evolution de la résiseade surface en

fonction de la température.

En comparant a la courbe de la Figure 3.42 et emasant sur les diffractogrammes de la
Figure 3.43 b), il semble que le changement bdgakésistivité entre 400°C et 425°C observé

sur la Figure 3.43 a) soit un artéfact.

3.4.6.5 Caractérisation par DRX apres traitementhiermique par RTP

Pour vérifier les résultats obtenus, nous avonksgdes traitements thermiques par RTP a
différentes températures puis caractérisé les étlhas par diffraction des rayons X.

Les températures utilisées ont été 200, 300, 400.e5600°C avec une vitesse de chauffe de
50°C/min et une durée de recuit de 120 s.

Les diffractogrammes obtenus sont présentés suurd-i.45. lls sont comparés au

diffractogramme obtenu aprés dépbt a 25°C.
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Apres le recuit a 200°C, nous observons la présdaaeux phases ATu et ALCuw. Il reste

toujours de I'aluminium et du fer.

Le diffractogramme obtenu aprés recuit a 300°Cdjpdaraitre la phase AlCu avec du fer.
Apres traitement thermique a 400°C, les phasesept&s dans I'échantillon sont AICu,
Al3Cu, et-AlFe. A 500C et 600°C, seule la phasél1oCuoFe est observée.

Ces résultats confirment ceux obtenus par DRXtineti DRX apres résistivité.
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Figure 3.45: Diffractogrammes obtenus pour des échantillamsamposition correspondant
a la composition de-Al1;CugFe apres traitement thermique RTP a différentepéeatures.

3.4.7. Echantillon correspondant a la composition de AkCussFess

3.4.7.1 Diffraction des rayons X in situ
Les diffractogrammes obtenus avec la chambre «ebdasmpératures » sont présentés sur la
Figure 3.46.
Une premiere phase apparait au voisinage de 1&l&C;orrespond a ACu. L'aluminium a
totalement disparu mais il reste encore du ferwetcdivre. Une deuxieme phase Bly
apparait vers 170°C, le cuivre est alors totalernensommeé et au voisinage de 200°GCAI
et Al,Cu disparaissent pour former AICu. Entre 200°C et 850%chantillon est constitué
de AICu et de Fe. Vers 350°C, AICu disparait paamfer ALCu et a 370°C apparait une
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phase ternaire basée sup@ls. Cette phase semble étre formée a partir d€WJ Al et Fe.
L’aluminium provient de AICu. Cette phase terndiesée sur ACu; persiste jusqu’a 600°C
(Figure 3.47).
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Figure 3.46 :Diffractogrammes X in situ entre la température mmte et 400°C pour un
échantillon correspondant a la compositiogsBlsaFess.
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Figure 3.47: Diffractogrammes X in situ entre 200 et 600°C pon échantillon
correspondant a la compositiorns# ussFess.
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3.4.7.2 Mesures de résistance de surface in situ

La Figure 3.48 présente I'évolution de la résistade surface en fonction de la température
pour un échantillon correspondant a la composi#dsCussFess. Il est difficile de faire
correspondre les différentes modifications de camepeent aux phases en présence. On peut
cependant remarquer que comme dans les autresti#fohanla présence de Ay (ici au

voisinage de 200°C et de 370°C) se traduit pardiméution de la résistance.
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Figure 3.48: Evolution de la résistance de surface pour Unaiiilon dont la composition
correspond a AkCussFess

L’échantillon a été caractérisé par diffraction dagons X aprés la mesure de résistance in-
situ. Le diffractogramme obtenu est donné sur ¢afe 3.49. Il fait apparaitre les pics d’'une

solution solide basée sur8lus, les pics de diffraction correspondant au bin&irgCu; sont
décalés vers les petits angles
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Figure 3.49: Diffractogramme enregistré sur un échantillontda composition correspond a

Al 33CugsFe33 aprés mesures in situ de Rs jusqu'a 600°C.

3.4.8. Echantillon correspondant a la composition de AkCussFeso

Les diffractogrammes obtenus dans la chambre TTieda température ambiante et

400°C sont présentés sur la Figure 3.50.
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Figure 3.50 : Diffractogrammes X in-situ obtenus pour I'échdatil correspondant a la

composition AlsCussFeso entre la température ambiante et 400°C.
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Une premiéere phase apparait au voisinage de 120Ccorrespond a ACu. L'aluminium

est alors totalement consommeé, il reste du cuivduder. Vers 170°C, ACu disparait pour
laisser la place & ACu qui disparait a son tour a 350°C. Au-dela de ctttepérature
I’échantillon est constitué d’'un mélange de sohsisolides, I'une basée sur le cuivre, l'autre
basée sur le fer. Ces phases semblent étre legpliédquilibre puisqu’elles persistent
jusqu’a 600°C (Figure 3.51).

On peut noter que la solubilité du cuivre dansde dst faible a basses températures, le
décalage angulaire du pic de diffraction est fa{bfe Fig. 3.51). Elle devient plus importante
aux températures plus élevées : un décalage argplas important apparait au voisinage de
500°C, il est associé a une augmentation de I'sitéru pic de diffraction de EgCuy (110).
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Figure 3.51 : Diffractogrammes X in-situ obtenus pour I'échdatil correspondant a la
composition AlsCussFeso entre 200 et 600°C.
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CHAPITRE 4
DISCUSSION
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4. Discussion

Dans ce chapitre, nous allons discuter les résuttiatenus dans le chapitre précedent sur les
systemes étudiés. Les simulations que nous avoiestwfes dans cette étude seront
également présentées dans cette partie. Ces donslatous permettront de déterminer les
parametres cinétiques tels que I'énergie d’activatet le coefficient de diffusion de certaines

phases formées.
4.1.Le binaire Al-Cu

4.1.1. Séquences de formation mises en évidence dans Istégne Al-Cu

Les séquences de formations des phases déterndiagsdes échantillons binaires Al-Cu a
partir de la diffraction des rayons X in-situ enteetempérature ambiante et 400°C sont
présentées sur les Figure 4.1 et Figure 4.2 sl été déterminées dans huit échantillons
présentant des rapports d’épaisseurs Cu/Al diftérgn29 ; 0,56 ; 0,71; 0,87; 1,07; 1,26; 1,58
et 2,38) et donc des pourcentages atomiques deeatii¥érents (0,29 ; 0,44 ;0,5;0,55; 0,6 ;
0,64 ;0,69 ;0,77).

Quel que soit I'échantillon étudié, les deux pramsephases formées sont identiques, elles
correspondent a ACu et ALCuw. Leurs températures respectives de formation 520tC et
150°C. Pour les phases suivantes, elles dépenderdpgport des épaisseurs et donc de la
composition des échantillons. Pour I'échantillonagdenposition 0,29 at.% Cu, Au est la
derniere phase formée. Pour les échantillons deposition 0,44 ; 0,5; 0,55 ; 0,6 et 0,64 qui
correspondent a un rapport d’épaisseur Cu/Al conentre 0,5 et 1,5 la troisieme phase
formée est AICu, elle apparait a 180°C ou 190°@rséh réaction de formation. Pour les
rapports d’épaisseurs supérieurs a 1,5, une tnogsjghase n’apparait que pour la composition
77 at.% Cu, elle correspond a une solution solideéb sur le cuivre. Dans le cas des
compositions 0,55 at.%Cu, 0,60 at.%Cu et 0,64 antiGpparait une quatrieme phase, elle
correspond respectivement a@ly, Al,Cus et Al,Cup.
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Figure 4.1 :Séquence de formation des phases observées adeddidiffraction des rayons
X in-situ pour les échantillons Al-Cu correspondankx compositions suivantes a) &y,
b) A|56CU44, C) A|50CU50 et d) A|45CU55.
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Figure 4.2 :Séquence de formation des phases observées adeddidiffraction des rayons
X in-situ pour les échantillons Al-Cu correspondank compositions suivantes
a) AlsoCuso, b) AlzgCues, C) Al31CUsg et d) AbsCuyy.

Dans le Tableau 4.1 sont répertoriées les difféseréactions observées lors des recuits in-
situ ainsi que la température de début de réacliqn) et les échantillons dans lesquels se
produisent chacune des réactions.
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Tableau 4.1 :Les différentes réactions observées lors desteepar étapes

Equation de réaction inl Numeéro Echantillon

(|1 |2 |3 |4 |5 [6 |7 |8

Composition at.% Cu
29 44 50 55 60 64 69 77

2Al + Cu - Al,Cu 120
2Al,Cu + 7 Cu- Al,Cug 150 | X X X X X X
Al,Cu+ 14 Al - 9AI,Cu 170
Al,Cu + Cu- 2AICu 180 X
5Al,Cu + Al,Cuy —» 14AICu 190 X X X X
4AICu + 5Cu- Al,Cug 200 X
6 AICu + Al,Cuy —» 5AILCuws 230 X
11AICu + Al,Cuy —» 5AI5Cu, 300 X
XAl ,Cuy+(4-13X)Cu~ 4Cu,Al, | 325 X

Les séquences de formation de phases ainsi quehéses finales présentes dans les films

sont rassemblées dans le Tableau 4.2.
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Tableau 4.2 :Séquence de formation de phase et phases finadesvéles dans les différents

échantillons apres recuits par étapes et apreggésothermes.

Echantillon| at.% Cu| Séquence de formation | 8hases finalesPhases finales

phase observés apres recuitebservés  aprés
par étapes (400°C) | recuits isothermes

1 29 AbCu/Al,Cug AlL,Cu+Al AlL,Cu+Al

2 44 AbCu/Al,Cu/AlCu Al,Cu+AICu AlLCu+AICu

3 50 AbCu/Al,Cu/AlCu AlCu AlCu

4 55 ALCU/Al,CU/AICU/AlCuy | AICU+AlsCuy -

5 60 AbCu/Al,Cu/AlCug AlLCug Al,Cus

6 64 ALCU/Al,Cug Al,Cuy Al,Cug

7 69 ALCU/Al,Cug Al,Cuy Al,Cug

8 77 AbLCUu/Al4Cug/(Cu) Al,Cuy+(Cu) Al,Cuy+(Cu)

Quel que soit I'échantillon, les phases présentd®@&C correspondent a

dans le diagramme d’équilibres entre phase pour rmaéme composition

température.

4.1.2. Comparaison avec les résultats de la littérature

celles présentes

et a la méme

Les résultats reportés dans la littérature pousélguence de formation de phases dans le

systeme Al-Cu sont rappelés dans le Tableau 4.3.
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Tableau 4.3 :Données de la littérature concernant la formadies phases dans le systeme de

films minces Al-Cu.

Rapport des at.% Cu Séquence de formation de phases Références
épaisseurs Cu/A
0,45 39 ALCU/AlCly [1980Raj]
0,53 43 AYCU/AlLCuy [1978Cam]
0,8 53 AbCU/Al,Cuy/AlCu [1977Ger]
41 Al>,Cu/AICW/AICU/AILCu/AICu/AICU/AlCu | [1982Van]
75 Al,Cu/AICW/AICU/Al .Cuy/a-Cu
1,85 72 AYCU/AICU/AICug [1983Hen1,
1983Hen?2]
90 AlLCU/Al,Cuwy [1993Jia]

Nos résultats sont en accord avec ceux1880Raj], [1978Cam], [1977Ger], [2010Dug] et
[1993Jia]. Contrairement &lP83Hen1,1983Hen2], nous n'avons pas observé la présence de
AlCu pour les échantillons présentant une compmsipisine de 70 at.% Cu.

Une comparaison entre nos résultats et ceux deeviaad et al [1982Van] qui ont également
réalisé des mesures de diffraction des rayons itinsur des échantillons de différentes
compositions montre d’'importants désaccords. Véateret al. n'ont pas observé a basses
températures la formation des8luy ni celle de AICu, et ALCus & hautes températures. En
contre partie, ils ont observé la formation de Al@i de ALCu. Les phases obtenues a
I’équilibre, en fin de traitement thermique par darberg et al. sont en accord avec celles

obtenues dans notre travail.

4.1.3. Simulation XRD et Rs du binaire Al-Cu

Les simulations ont été réalisées a I'aide d'urgpamme développé par D. Mangelinck.

Pour ces simulations, nous avons utilisé le model&u et al [1982Tu]. Ces simulations ont
éte réalisées sous Matlab. Elles prennent en codgteombreux parametres physiques tels
gue les volumes atomiques, les ccefficients desddfy Energie d’activation et les épaisseurs
des différentes couches. Ces simulations ont élé&éés sur les courbes de résistance et sur
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I'aire normalisée des pics principaux de diffranti®u fait de la complexité de I'analyse,
nous n’avons pris en compte que la diffusion, &ctién a I'interface a été négligée.

L’évolution des épaisseurs en fonction du tempsleshée par les relations suivantes.

de a B
—=-a,—-a,* 4.1
gt =g Tt (4.1)
d a
%2 = 8y —* a21£ (4.2)
dt e, e
E E
Avec a=K, —=% et B=K,,—22
“RT =K't

K4, et Ky, sont les coefficients d’interdiffusion dans laapb AtCu et ALCuy et sont de la

forme :

Ea
Ky = Kdoexp{— K TJ (4.3)

B

e ete, sont les épaisseurs de la phas€alet ALCug.

E,, etE,, sont les énergies d’activations pour la formatieria phase ACu et ALCu.

K est la constante de BoltzmannTetst la température.

Les Figure 4.3 , 4.4 et 4.5 montrent qu'une modébs avec Un modele de croissance
simultanée de ACu et Al,Cu représente relativement bien les expériences R¥ Det
résistivité in situ. La plus grande différence dsistivité pour la composition 77 % Cu est du
au fait que la phase ATu n'est pas la seule. Nous avons en méme temps&emee du

cuivre.

Dans ces simulations, les mémes parametres cieétigti physiques (résistivités, volume

molaire, énergie d’activation, taux de diffusion..ont été utilisées pour toutes les

compositions.
En accord avec I'expérience, la simulation faitamafitre une formation simultanée des phases
Al,Cu et Al,Cuwy Il est cependant difficile de savoir si cette csaisce simultanée a lieu des le

début de la formation de ATu.
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Figure 4.3 : Courbes expérimentales et simulées pour la DRXa aésistance de surface
obtenues sur un échantillon correspondant a la ositign Alz;Cuyg.
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Figure 4.4 : Courbes expérimentales et simulées pour la DRXa agsistance de surface

obtenues sur un échantillon correspondant a la ositipn AksCusa.
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Figure 4.5 : Courbes expérimentales et simulées pour la DRXa @ésistance de surface

obtenues sur un échantillon correspondant a la ositipn AbsCuy7.

Les parametres cinétiques obtenus a partir deirmesasions pour les phases,8iu et ALCug

sont donnés dans le Tableau 4.4.

Tableau 4.4: Parametres cinétiques introduits dans les sinaulsati

Phases Résistivité Energie d’activation | Taux de croissance
p (uQ.cm) Ea(eV) Kgo(cr? /s)

Al,Cu 25 1,15 1

Al ,Cug 100 1,3 50

Le Tableau 4.5 présente les valeurs des paranuétetsques reportés dans la littérature.

Les valeurs déterminées pour I'énergie d’activatdera phase ACu vont de 0,78 a 1,31 eV.

La valeur que nous avons déterminég={E15 eV) se situe bien dans ce domaine.

Pour ALCuw, seuls Jiang et al1993Jia] ont déterminé son énergie d’activation, efie du
méme ordre de grandeur que celle déterminée dartsacail. Les valeurs du taux de
croissance reportés dans la littérature pou€Alsont trés dispersées, elles vont de 0,01 a 7,4
cn? /s. Cependant, la valeur que nous avons déterresté®mprise dans ce domaine.
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Tableau 4.5 :Paramétres cinétiques reportés dans la littérature

Phases HeV) | Kg(cn'/s) | Références
AlL,Cu 0,78 i [1993Jia]
Al,Cuwy 0,83 -

AlL,Cu 1,08 0,01 [1997Ger]
AICu 1,38 36

Al,Cu 1,02 0,07 [1978Cam]
Al,Cu 1,31 14 [1983Hen2]
Al,Cu 1,31 7,4 [1983Hen1]

4.1.4. Résistivité des phases Al-Cu

Les résistivités des phases binaires Al-Cu déte¥esira 25°C sont données dans le Tableau

4.6. Nous les avons mesurées dans les échantilonsphasés.

Tableau 4.6 :Résistivité des phases binaires Al-Cu a 25°C

Composition Phases p (nQcm) a 25°C
Al 50CUso AlCu 17
Al 40CUgo Al,Cus 52
Al 31CUeg Al,Cuy 53
Al 36CUsg Al,Cug 57

Nous pouvons constater que les résistivités dEwlet de ALkCuy sont trés peu différentes.

Ces phases ont en effet des compositions et dedists cristallines trés proches.
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4.2.Le binaire Al-Fe

4.2.1. Séquences de formation mises en évidence dans Istéyne Al-Fe

Les séquences de formation des phases ont éténidétes dans les échantillons binaires Al-

Fe a partir de la diffraction des rayons X in-ghire la température ambiante et 590°C.

Dans tous les échantillons la premiere phase fores¢eAkFe. Il apparait ensuite e,
excepté pour I'échantillon le plus riche en Aluroimi. Les phases formées a plus hautes
températures dépendent de la composition de I'éitloan elles peuvent étre AlFe, e +

(Al) ou une phase que nous n’avons pas pu identifi@is qui pourrait correspondre a la
forme quasi-cristalline observée dans le systémd-eAlpour la composition AdFes

[1986Sek, 1990You].

Les séquences de formation de phases ainsi quehéees finales présentes dans les films
sont rassemblées dans le Tableau 4.7. Les phamdesfia 590°C sont comparées a celles
présentes dans le diagramme de phases pour une mémpgosition et une méme

température.
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Tableau 4.7 :Séquence de formation de phase et phases finadesvées dans les différents
échantillons aprés recuits par étapes. Les phassded sont comparées aux phases présentes
dans le diagramme de phase a 590°C pour la congrosibnsidérée (m correspond a la

phase majoritaire).

Echantillon| at.% Al | Séquence d®hases finales observéBhases présentes
formation apres recuits par étapes|(@ans le
de phase 590°C) diagramme de

phases a 590°C

1 50 AkFe/AlsFe/AlFe AlFe AlFe (m) + AjFe

2 69 AkFe/AlsFe, AlsFe AlFe+AkFe; (m)

3 74 AkFe/AlsFe AlsFe AlsFe+AlsFe (m)

4 83 AkFe/Al;Fe+(Al)/? ? AjFe (m) + (Al)

Nous pouvons constater que les phases observé@8°@ Sont en accord avec les phases
présentes dans le diagramme de phases. Cependalels des phases majoritaires
apparaissent, la quantité de la phase minoritaireertainement trop faible pour permettre la

mise en évidence de cette phase par diffractiomajems X.
Dans le Tableau 4.8 sont répertoriées les difféseréactions observées lors des recuits par

étapes ainsi que la température de début de rag@dijp et les échantillons dans lesquels se

produisent chacune des réactions.
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Tableau 4.8 :Réactions observées dans les échantillons Al-Fee €80 et 590°C. f

correspond a la température de début de réaction.

Equation de réaction inl (°C) Numeéro Echantillon
1] 2 | 3| 4
Composition at. % Al
50 69 74 | 83
6Al + Fe - AlgFe 330 X X X X
5AlgFe + 7 Fe- 6AlsFe 370
AlsFe, + 3 Fe- AlFe 400
AlgFe + Fe- 2 AlsFe 500 X
AlsFe+Al - ?7? 570

4.2.2. Comparaison avec les résultats de la littérature

Nos résultats sont en accord avec ceux de ladittér. En effet les phases reportées dans la
littérature sont AfFe, AkFe, et AkFe. Cependant I'ordre d’apparition differe suivéed
auteurs. Pour Csanady et al. [1988Csa], la premlgsse qui apparait estsik, elle se forme
pour des températures supérieures a 250°C pujBeAlapparait pour des traitements
thermiques a des températures supérieures ou €gal¥’C. AlFe est obtenu dans le cas de
multicouches. Cette séquence de formation corres@orcelle que nous avons mise en
évidence dans ce travail. Pour Teixera et al. [T8871989 Tei], la séquence de formation est
inversée, AJFe, apparait avant AFe. La formation de AFe, a été repérée au voisinage de
300°C.

Dans tous les cas [1988Csa, 1987Tei, 1989Tei, 2X)2fes phases obtenues en fin de

traitement thermique correspondent aux phases einlibég a la température et a la

composition considérées. Cette observation eseggait valable pour nos résultats.
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4.2.3. Détermination de I'énergie d’activation par la méttode de Kissinger

Pour déterminer les constantes cinétiques des piehes observés en Rs, nous avons utilisé
la méthode de Kissinged957Kis]. Cette méthode d’analyse permet de calcutaelgie
d'activation d'une réaction a partir de I'évolutdm la température d’un pic correspondant a
cette réaction en fonction de la vitesse de chalifferelation utilisée dans le calcul est la

suivante :

ﬁ = 1 =- E,
|n(.|_P2) f(KBTP) KT, (4.4)

Ou [ est la vitesse de chauffe ou rampg,la température du maximin du pig, I'énergie
d’activation etK; est la constante de Boltzmann

Pour cette analyse, nous avons utilisé trois \ateske chauffe différentes. Sur la Figure 4.6
sont superposées les courbes de Rs pour les diférevitesses de chauffe (5, 15 et
25°C/min). Les résultats de I'analyse de Kissingmmt représentés sur la Figure 4.6 b) avec
les énergies d’activations qui correspondent alangbments de pente principaux observés
en Rs.

a)3s b) -8
1 |—+—5°C/min 3 \ | —m—EaAlgFes 1242V
o | 15°¢" /min —+*—EaAltFes= 1,58 eV I—A.lﬁFe
1 |=+—28°C"/min 85|~ EaAFe=2,leV -
25 ® \
o
£ —~— A L}
2 20 -] «™-0,0 -
£ 3 :
) 2
¥ 15 - = i
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IJ’KBTP

Figure 4.6 : (a) Courbes de résistance obtenues pour I'éclmantitorrespondant a la
composition AdoFeso avec différentes vitesses de chauffe et (b) reptétion de Kissinger

permettant la détermination de I'énergie d’acteatpour chacune des phases formées.
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Tableau 4.9 :Energies d’activation obtenues par analyse de gssisur les courbes de Rs
pour la composition AbFeso,

Vitesse de chauffe (°C/min Température en (°C)
T1 T2 T3
S 305 344 406
15 328 365 425
25 339 376 434
Energie d’activation (eV) EagfFe = EaAlsFe, = EaAlFe =
1,24+ 0,1 1,58+ 0,1 2,1+0,1

A notre connaissance, seule I'énergie d'activalmikFe, a été reportée dans la littérature
[2002Pas]. Elle a été déterminée par analyse oadtrique différentielle, sa valeur est 1,25

eV. Elle est du méme ordre de grandeur que celerdéée dans ce travalil.

4.2.4. Résistivité des phases Al-Fe

Les résistivités des phases binaires Al-Fe déteresia 25°C sont données dans le Tableau
4.10.

Tableau 4.10 Résistivité des phases binaires Al-Fe a 25°C

Composition Phase p(pQ.cm) a 25°C
Al soF 65 AlFe 125
Al74Fex AlsFe 575
Al gsFery ? 350

Nous n’avons pas pu identifier la phase obtenue [@aomposition AkFe7, mais comme
nous I'avons mentionné précédemment, elle pouraaiespondre a la forme quasi-cristalline
observée dans le systéme Al-Fe pour la compositibpFe;s [1986Sek, 1990You]. La
résistivité de la phase décagonale est de l'orddqu®.cm a 200 K [1991Goz], cette valeur

est relativement en bon accord avec celle que aenss mesurée.
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4.3. Le Ternaire Al-Cu-Fe

4.3.1. Séquence de formation de phases dans le ternaire.

Six compositions différentes ont été étudiées darternaire :a-Al,3CufFea, w-Al;.CuFe, i-
Algz ClpsFers s, @-Al1oCugFe, AksCussFess, et AlsCussFeso. Pour la phase i deux séquences
de dépbt ont été analysées : Al/Cu/Fe et Al/Fe/Cu.

L’interprétation des diffractogrammes in-situ ensé@s pour les alliages ternaires est
difficile et la détermination des séquences de &tiom n'a pu se faire qu’en couplant les

différentes techniques de caractérisation dont d@pmosons.

Dans tous les échantillons étudiés, les premienasgs formées sont les phases binaires du
systéme Al-Cu. Les séquences, les températures eéactions de formation sont identiques
a celles décrites dans le binaire Al-Cu. Les sealegptions sont les températures relevées
dans I'échantillon correspondant a la séquencee& de composition i, dans ce cas pour
gu’il y ait une réaction entre I'aluminium et leiete, ces éléments doivent diffuser au travers
de la couche du fer et donc les températures deation de ces phases sont plus élevées que
celle observées dans les autres échantillons.

Les séquences de formation de phases ainsi qu@hlases finales présentes dans les

échantillons a 590°C sont rassemblées dans le diadld 1.
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Tableau 4.11 :Séquence de formation de phases et phases finadesvées a 590°C dans

les différents échantillons.

Echantillon Séquence de formation de phases Phaabt=ss
(& 590°C)

a-Al;CuFe AlL,Culw-Al;.CwFe/AlsFeli-Al ;CuFe a-Al;CuFe

w-Al;CwFe ALCU/AlCulw-Al;CwFe w-Al;CwFe

i-Al 62 ClpsFer2 5 | Al,Cu/Al,Cuy/Al,Cu/AlCu/AlgFets-Al,CwFe/ | i-Al g2 :ClsFers 5

@-Al 10CuroFe/i-Alg sClpsFers s (+B)

@-Al 1 CuroFe Al ,Cu/Al,Cuy/AICU/Al ;Cuy/B-AlFelp-Al 1 .CuFe | @-Al1CuiFe

AI 33CUS3F63>3 AI 2CU/AI4CU§/AICU/A| 4CUg/(A| 2Cl,]3) AI 33CU33F63,3

Al 15CUssFes Al,Cu/Al,Cuy/Fe;,Cu+CunAl FeCu+Cu,Aly

4.3.2. Comparaison avec les résultats de la littérature

a) Diagramme d’équilibres entre phases

Si I'on compare les phases présentes a 590°C esaelportées dans le diagramme de phases
pour les compositions considérées a cette mémeétrampe, on constate un trés bon accord
(cf. 81.3.2.1).
La partie du diagramme de phases a laquelle appaent Ad;CussFess et AlisCussFeso n'a
jamais été déterminée a notre connaissance. Enosampip que nous avons dans ce cas
eégalement atteint I'équilibre thermodynamique a°&9des résultats de ce travail apportent
de nouvelles informations sur le diagramme de ghAs€u-Fe :

- Il existe une solution solide ternaire basée su€¥y

- Le diagramme de phases Al-Cu-Fe a 590°C fait agpanan domaine biphasé dans

lequel sont en équilibre les solutions solides ibsaFe «Cu, et Cu-,Alx

En supposant que les dépbts que nous avons prépamé&spondent a la stcechiométrie
souhaitée, nous avons Vvérifié cette suppositiordparanalyses a la microsonde électronique,
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il est alors possible que la composition de la phassoit lIégérement différente de
Alg2ClpsFers s

b) Formations de phases
La comparaison de nos résultats avec ceux dedealitire ne peuvent se faire dans ce cas que
pour la phase i. La formation des phases pour ué®s compositions n’a jamais, a notre

connaissance, été reportée dans la littérature.

Contrairement a Klein et all§94Kle], nous avons obtenu la formation de la phase i quelle
gue soit la séquence d’empilement utilisée, et raMams observé que les premieres phases
formées sont des phases binaires Al-Cu. Ces oligsrgasont en accord avec les autres
travaux précédemment reportés sur la formatioradehbse i [L1995Ein, 1992Chi, 1995Yo0s,
2005Bon, 2005Gir, 2008Cek]. Dans tous les cas &s@h se forme aux alentours de 500°C,

comme nous l'avons également constate.

Giroud et al. [2005Gir] étaient jusqu’a ce jour $esils a avoir étudié la formation de la phase
i par diffraction des rayons X in situ. La séquedeeformation de phases observée par ces
auteurs est ACu/ B -AlCus/AICu/ Al Feks-Al,CuFeB-Al(Cu,Fe)i-Al g ClpsFer s

Si on la compare avec celle que nous avons détéenbCu/Al,Cug/AlCu/AlCu/AlgFe/w-
Al7;CwFefp-Al10CuoFeli-Als2 sCpsFer2 43, nous pouvons tenter d’expliquer les différences

observées :

En effet ALCuw, AlCu et AkFe sont soit des phases métastables, c’est leocaqAlCu et
AlgFe), soit des phases apparaissant sur un domateengératures tres étroit, c’est le cas de
(Al,Cuw), leur existence doit donc étre fortement liée auxd@ons expérimentales. Pour la
phasef-AlFe un seul pic de diffraction a été observé faroud et al, et ce pic peut
également appartenir a la phasal;;.CuoFe. Comme nous I'avons indiqué précédemment il
n'existe pas de fiche JCPDS pour la phasd1,CuwoFe et le moyen que nous avons utilisé

pour l'identifier a été de synthétiser cette pha$état massif.
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4.3.3. Détermination de I'’énergie d’activation par la méttode de Kissinger

Nous avons réalisé des mesures de résistance fdeeswsur I'échantillon de composition

correspondant a-Al1oCuoFe avec différentes vitesses de chauffe (1, 1B®E/2nin) ; les

courbes obtenues sont présentées sur la Figueg.4.7

Sur la Figure 4.7 b est tracée (Iﬁrgz()) = f(1/KgT,) a partir de laquelle est déterminee

p

I'énergie d’activation. L’énergie d’activation cegpond a la pente de la droite.

a), |
. 1 1°Chmin —.— Eal- 1,16 eV .
] 10°C fmin —+—Ea=207e¥ \
25°Cimin 3
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Figure 4.7 : (a) Courbes de résistance obtenues avec diffé&reitesses de chauffe pour des
échantillons correspondant a la compositiprAl 1.CuoFe et (b) analyse de Kissinger

permettant de déterminer I'énergie d’activationt@iapérature est ici en kelvin).

Les trempes réalisées sur ces échantillons a eliffés températures nous ont permis de faire
correspondre les différents changements de résestanla formation des phases. Quand
plusieurs phases se forment en méme temps, I'@ndiagttivation déterminée est une énergie
totale et il n'est pas possible de déterminer Fgreed’activation de chacune d’elles mais dans
le cas de la formation dg-Al1oCuFe, il est tout & fait possible de déterminer &éade la
méthode de Kissinger I'énergie d’activation relatév la formation de cette phase. Sa valeur
estEg =2,47+0,1eV.
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4.3.4. Simulation de la courbe de résistance Rs dans lanaire

Pour simuler les courbes de résistance dans laiteymous avons utilisé le méme modeéle
qgue celui employé pour le binaire Al-Cu. Nous nlas@ris en compte qu’une seule phase et

la croissance est toujours contrélée par la difiusL’évolution de I'épaisseur est donnée par

I’équation suivante.

de_a (4.5)

dt e

Ea
KT

Avec a=K

K, est le coefficient d'interdiffusion dans la phage est I'énergie d’activation pour la

formation de la phas& est la constante de BoltzmannTegst la température.

La simulation réalisée sur la courbe de résistaieela compositionp-Al;(CuoFe est
représentée sur la Figure 4.8. Les parametresaumestde la croissance des phaseSiy et
¢-Al1CuoFe utilisés dans la simulation sont présentés tangableau 4.12 . Dans cette
simulation, nous n’avons pas tenu compte de lagfhagii est en faible quantité par rapport a
Al;Cu. Cette approximation est justifiée par le bon adcobservé entre la courbe

expérimentale et la courbe simulée.

— Al Cu Fe-exp

——Al Cu Fe-sim
10 10

Rs{Ohms/sqg)

T T T T T T T T T T
100 200 300 400 500 600
Temperature (°C)

Figure 4.8 : Courbe de résistance de surface mesurée (en leesi@)ulée (en rouge) pour un

échantillon correspondant a la compositiony®BLyoFe
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Tableau 4.12 :Parametres cinétiques utilisés pour la simulation

Phase Energie d’activation | Taux de croissance
Ea(eV) Kgo(cr? /s)

Al3Cuy 1,7 15

0-Al;CuoFe | 2,2 60

La valeur de I'énergie d’activation pour la phaséliCuoFe est en bon accord avec celle

que nous avons calculée préecédemment par la métleoldissinger (cf. 4. 3.3).

Nous avons également réalisé des simulations ssrégbantillons correspondant a la
composition de i avec les deux séquences Al/CutFal/Ee/Cu en prenant en compte la

croissance simultanée de;BlypFe et de AlCugFe. Les parametres cinétiques utilisés sont
reportés dans le Tableau 4.13.

a) 30

b) 30
i-AlCuFe-exp - -
25 | i AICuFe-si 25 i-AlFeCu-exp
: seme i-AlFeCu-sim
> 20 4 = o0 -
# £
) L}
. £
5 15 S 15 -
L] w
= [
10 10 -
5 5 |
u T T T T T T T T T T u T T T T T T T T T T T
100 200 300 400 500 600 o 100 200 300 400 500 600

Température (°C) Température (°C)

Figure 4.9 :Courbes de résistance de surface mesurées (en btaimulées (en rouge) pour

un échantillon correspondant a la méme compositiin, CusFe» s avec deux séquences
différentes a) Al/Cu/Fe et b) Al/Fe/Cu.
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Tableau 4.13 :Parametres cinétiques utilisés pour la simulation

Phases Al/Cul/Fe Al/Fe/Cu
Ea(eV) | Kgolenf/s) | Ef(eV) | Kgo(cnt/s)
Al.CwFe et AlCuFe 1,7 2,5 1,7 2,5

Pour la phase AlCuoFe, nous ne pouvons pas comparer avec les valegcgdemment

reportées puisque dans ce casg@lhoFe et AlCuFe se forment en méme temps. On peut
cependant noter que les parametres cinétiquesicemiques pour les deux séquences, on
peut donc supposer que les mécanismes de formgiiarsimilaires. Cette observation est en

accord avec nos résultats expérimentaux.

4.3.5. Résistivité des phases ternaires

Les résistivités des phases ternaires détermingg3G&sont données dans le Tableau 4.14.

Tableau 4.14 : Résistivité des phases ternaires a 25°C

Composition Phase p(p.cm) a 25°C

Al sClsFerns | i-Al g2 sClpsFern s | 2940

Al1oCuoFe @-Al1(CuoFe 110
Al2sCuFe a-Al2sCuFe 14
Al 33CussFess (Al,Cw) 255
Al7:ClzoF€so w-Al;ClFe 6

Seule la résistivité de la phase i a déja été tépatans la littérature, sa valeur est selon les
auteurs comprise entre 2000 et 3Qd0.cm [1990Muz, 1994Kle] ou de l'ordre de 4000
pQ.cm [1995Vol, 2007Smi]. Nos résultats sont donc eaencord avec ceux de
[1990Muz,1994KlIe].
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CONCLUSION GENERALE
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Conclusion générale

Nous avons étudié, dans cette thése, les mécandeniesmation de phases dans des
films minces du systeme Al-Cu-Fe. Nous nous sonmua@s un premier temps intéresseés aux
systemes binaires Al-Cu, Al-Fe et Cu-Fe. Nous awmslite étendu cette étude au systeme

ternaire.

Dans chacun des systemes, plusieurs échantill@tsd®es compositions distinctes ont
été préparés par pulvérisation cathodique. Deshasud’aluminium, de cuivre et de fer ont
été déposées séquentiellement sur des substratsiliciam oxydé et ont été traités
thermiquement par différentes méthodes puis caisé Des mesures de diffraction de
rayons X et de résistivité in-situ ont été effeem@our suivre la formation des phases. Des
recuits thermiques suivis de trempe ont été réaksdes échantillons ont été caractérisés par
diffraction des rayons X. L’analyse calorimétriquiéférentielle a également été utilisée ainsi

gue des mesures simultanées in-situ de résisévié diffraction des rayons X.

En se basant sur I'ensemble des résultats obtemuss avons pu proposer des
mécanismes de formation de phases pour chacurchast#ions étudiés. L'interprétation des
résultats dans le systéme ternaire a été partieaiient difficile mais elle a été possible grace

a l'utilisation de plusieurs techniques expérimga

Les principaux résultats sont ici rappelés. Danbitaire Al-Cu quelle que soit la
composition considérée, les premiéeres phases farswe AJCu et ALCuy, pour les phases
suivantes elles peuvent étre AlCu,@ls ou AlzCu, suivant la composition. Dans le systeme
Al-Fe, la premiere phase formée est pour toutesdespositions étudiees e, les phases
suivantes sont AFe,, AlFe ou AkFe. Dans le systeme ternaire, quelle que soitrgosition
et la séquence d’empilement des couches, les pesnphases formées sont les phases du
systéme Al-Cu. Seules les phasegFalet-AlFe du systéme Al-Fe ont été observées dans

certaines compositions. Les autres phases sophdsgs ternaires.

La sélection de la premiere phase formée et laesdgude formation de phases sont donc
bien principalement contrblées par la cinétiquawaaéation et/ou la cinétique de croissance

et ceci expligue que des phases métastables pussstrmer.
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Dans tous les cas, a la fin des traitements themsiga 400°C dans Al-Cu ou a 600°C dans
Al-Fe et Al-Cu-Fe, les phases présentes dans Il correspondent aux phases a
I'équilibre pour la composition et la températuensidérée. C’est ainsi que nos résultats
permettent d’apporter de nouveaux éléments daognaaissance du diagramme ternaire Al-

Cu-Fe. Seule la partie riche en aluminium de cgrdiame était connue a ce jour.

En se basant sur les résultats expérimentaux attibgant des modeéles théoriques de
croissance de phases nous avons également pu oheterties données cinétiques sur la

formation de phases dans ces films et des meswegdgistivité ont été effectuées pour

différentes phases binaires et ternaires.
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Annexel : Les caractéristiques de la phase i

Les caractéristiques de la phase i la rendentéss@nte pour différentes applications. Cette
phase possede en effet une grande résistivitgiglest une faible conductivité thermique, des

propriétés mécaniques et tribologiques remarquables

La résistivité des phases quasicristallines estnetmment élevée, bien que ces phases soient
constituées de métaux connus pour étre tres patifigdgsomme ici I'aluminium, le cuivre et
le fer. La phase i-AlCuFe présente une tres faidestivité électrique, comparable a celle des
semi-conducteurs (#0°uQcm). De plus, contrairement aux matériaux cristédi pour
lesquels la résistivité diminue avec la qualité Ide périodicité du cristal, pour les
quasicristaux, les études montrent que plus latstrel se rapproche du quasicristal parfait et
plus la résistivité de la phase augmda@00Hab 1992Kle].

Les quasicristaux conduisent mal la chaleur (cotidté thermique ; 0,5 W.m* K* & 20°C)
[1998Jan]. La conductivité thermique augmente rapidena@et la température mais reste
faible devant celle des métaux, méme pour des termpés élevées. Cette mauvaise
conduction de la chaleur fait du quasi-cristal on solant thermique.

A température ambiante, les quasicristaux présentee dureté élevée (800 Hv) et sont
fragiles. Les courbes contrainte | et déformation £) font apparaitre dans le domaine de
déformation plastique, une diminutiona@dorsque & augmente. Cet effet, a I'opposé de ce
qui est habituellement observé, aurait pour origohes mouvements de dislocations

[1993Wol, 1994Wol] mettant en jeu des phénomenes de diffusimmafues dans les

quasicristaux J993Kal]. On mesure a l'air de faibles coefficients fdettement ( = 005

pour le couple diamant sur i-AICUFg)995Std alliés a une faible énergie de surface (25
mN/m pour i-AlIPdMn, en comparaison de 35 mN/m pAurt 47 mN/m pour I'alumine)
[1996 Dub].

Les quasicristaux a base d’aluminium résistenttdéapart trés bien a I'oxydation. Au contact
de I'air, il se forme une barriere passivante dxyl’aluminium a la surface de I'échantillon
d’'une épaisseur de 30 environ 1996 Dub, 1996Jen,1995Cha,1996Gav]. Ce phénomeéne
semble finalement assez proche de I'oxydation deirtinium pur 1964Bén], ce qui est
étonnant compte tenu des différences de proprifetésirface mesurées a I'air. La fragilité des
guasicristaux est une limitation pour leur utilisatsous forme massive, mais elle peut étre

contournée par la réalisation de revétements.
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Annexe?2 : Fiches JCPDS utilisées pour I'identifidgon des phases

L’aluminium, de structure cubique a faces centféese JCPDS 00-004-0787).
Le cuivre, de structure cubique a faces centrégse(ICPDS 00-004-0836).

Le fer, de structure cubique centrée (fiche JCBDB06-0696).

La phase tétragonale A&lu (fiche JCPDS 00-025-0012).

La phase monoclinique AlCu (fiche JCPDS 03-065-1228

La phase rhomboédrique Alu; (fiche JCPDS 00-019-0010).

La phase cubique ACuy (fiche JCPDS 00-002-1254).

La phase&;-Al ;Cu, de structure indéterminée [2004Gul], (fiche JCPRKQ-366).
La phase cubique AlFe (fiche JCPDS 00-033-0020).

La phase monoclinique &te, (fiche JCPDS 00-047-1433).

La phase monoclinique &fe(fiche JCPDS 00-029-0042).

La phase orthorhombique g&le (fiche JCPDS 00-047-1433).

La phase tetragonale AlwFe (fiche JCPDS 00-025-1121).

La phase orthorhombique ACuFg (fiche JCPDS 00-025-1121).
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Pics de diffraction Al
Fiche JCPDS 00-004-0787

20 (°) hkl d (A°) Intensité relative
(%)
38,473 111 2,338 100
4474 200 2,024 47
Pics de diffraction Cu
Fiche JCPDS 00-004-0836
20 (°) hkl d (A°) Intensité relative (%)
43,298 111 2,088 100
50,434 200 1,808 46
Pics de diffraction Fe
Fiche JCPDS 00-006-0696
20 (°) hkl d (A°) Intensité relative (%)
44,674 110 2,026 100
65,023 200 1,433 20

146



Pics de diffraction Al,.Cu
Fiche JCPDS 00-025-0012

20 (°) hkl d (A°) Intensité relative (%)
20,620 110 4,304 100
29,386 200 3,037 35
37,867 211 2,374 70
42,071 220 2,146 35
42,591 112 2,121 90
47,332 310 1,919 70
47,808 202 1,901 60
57,129 222 1,611 13
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Pics de diffraction AlCu
Fiche JCPDS 03-065-1228

20 (°) hkl d (A°) Intensité relative (%)
15,644 001 5,66 80
17,905 200 4,95 10
23,454 -110 3,79 70
25,208 -111 3,53 65
25,652 -202 3,47 60
29,961 -401 2,98 65
31,060 -311 2,877 40
31,555 -402 2,833 20
35,094 -312 2,555 45
40,171 -203 2,243 65
43,805 -512 2,06 80
44,187 020 2,048 80
44,67 -511 2,027 100
45,068 -313 2,010 100
47,098 021 1,928 20
47,996 -220 1,894 10
51,161 -510 1,784 10
51,816 -222 1,763 20
52,847 -404 1,731 10
54,267 221 1,689 45
55,26 022 1,661 10
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Pics de diffraction Al,Cus
Fiche JCPDS 00-019-0010

20 (°) hkl d (A°) | Intensité relative (%
22,842 113 3,89 20
22,902 211 3,88 10
25,064 122 3,55 20
25,136 300 3,54 20
30,881 131 | 2,893 10
34,239 401 | 2,616 10
42,946 051 | 2,104 10
44,106 306 | 2,051 90
44,204 324 | 2,047 90
44,272 330 | 2,044 100
51,353 208 | 1,777 10
51,533 244 | 1,772 10
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Pics de diffraction Al.Cug
Fiche JCPDS 00-002-1254

20(°) hkl d (A°) Intensité relative (%
22,842 | 210 3,89 60
24,993 | 211 3,56 70
30,808 | 300 2,9 70
35,744 | 222 2,51 50
38,784 | 321 2,32 60
42,824 | 410 2,11 40
44,142 | 330 2,05 100
45,547 | 331 1,99 20
46,535 | 420 1,95 20
47,835 | 421 1,9 20
49,212 | 332 1,85 60
51,285 | 422 1,78 70
53,888 | 510 1,7 50
54,937 | 511 1,67 40
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Pics de diffraction &;-Al3Cuy
Fiche JCPDS 1120366

20 (°) hkl d (A°) Intensité relative (%
15,36 111 7,099 84,7
17,774 002 4,996 8
21,74 022 4,086 24,5
21,86 200 4,063 29,7
23,48 131 3,785 203,8
25,06 040 3,55 84,1
25,24 220 3,527 243
28,28 202 3,153 6,9
30,88 042 2,894 65,5
31,02 222 2,881 84,7
33,5 240 2,673 3
34,62 151 2,589 22
34,7 133 2,583 32,1
35,92 004 2,498 9,1
38 060 2,366 7,9
38,14 242 2,357 39,6
38,16 024 2,357 7,4
39,34 331 2,289 58,1
42,22 062 2,139 2
42,44 204 2,128 8,7
43,28 153 2,088 63,8
43,5 313 2,079 87,1
44,26 260 2,045 1000
44,3 044 2,043 519,9
44,4 044 2,039 519
44,56 400 2,032 417,7
46,46 420 1,953 0,9
47,02 171 1,931 6,3
47,28 333 1,921 15,6
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48,04
48,32
49,9
50,1
50,8
51,44
53,28
54,08
54,26
54,84
55,1

262
402
244
422
135
173
440
173
353
082
006

1,893
1,882
1,825
1,819
1,796
1,775
1,763
1,694
1,689
1,672
1,666

2,6
1,3
12,7
12,7
22
213
25,4
23,5
6,3
3.8
24,5
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Pics de diffraction AlFe
Fiche JCPDS 00-033-0020

20(°) hkl d (A°) Intensité relative (%)
30,819 | 100 2,899 8

44,187 | 110 2,048 100

54,858 | 111 1,67 3
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Pics de diffraction AISFe2

Fiche JCPDS 00-047-1435

20 (°) hkl d (A°) Intensité relative (%)
18,034 110 4,915 50
23,236 200 3,825 50
27,849 020 3,201 80
35,122 021 2,553 5
37,949 310 2,369 15
42,553 221 2,122 100
42,864 002 2,108 80
43,798 311 2,065 100
43,944 130 2,058 80
46,853 112 1,937 50
47,514 400 1,912 15
49,224 131 1,849 10
51,882 022 1,760 80
56,096 330 1,638 5
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Pics de diffraction Al _Fe, (Al Fe)

Fiche JCPDS 00-029-0042

20 (9 hkl d (A°) Intensité relative (%)
11,986 200 7,378 2
12,476 -110 7,089 16
13,566 -111 6,522 22
14,895 002 5,943

15,449 111 5,731

20,845 112 4,258

21,852 202 4,064 29
21,984 -203 4,040 35
22,422 003 3,962

22,95 -401 3,872

23,230 021 3,826

24,105 400 3,68 28
24,205 -402 3,674 32
25,100 -220 3,545 35
26,652 222 3,342 28
27,267 221 3,268 30
27,559 -403 3,234 7
28,606 203 3,118 3
28,757 -204 3,102 4
30,054 400 2,971 3
31,453 -512 2,842 2
32,840 -420 2,725 2
33,732 -513 2,655 2
34,953 -602 2,565 3
35,066 131 2,557 3
35,380 421 2,535 3
35,525 -423 2,525 4
36,358 223 2,469 2
36,481 -224 2,461 3
37,539 024 2,394 2
37,884 132 2,373 6
38,050 330 2,363 5
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38,871
39,564
39,838
41,504
41,765
42,402
43,016
43,146
43,517
43,872
44,165
44,347
44,577
44,810
44,950
45,211

-332
512
-133
-333
115
-515
-620
-623
-206
602
025
423
-425
040
-532
-316

2,315
2,276
2,261
2,174
2,161
2,130
2,101
2,095
2,078
2,062
2,049
2,041
2,031
2,021
2,015
2,004

17

10
10
75
100
38
26
85
83
62
62
46
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Pics de diffraction AlsFe
Fiche JCPDS 00-047-1433

260 (°) hkl d (A°) Intensité relative (%)
18,166 110 4,8795 53
20,214 002 4,3895 22
20,815 111 4,264 17
23,908 020 3,719 16
25,987 021 3,425 6
27,306 112 3,263 31
27,601 200 3,229 11
31,503 002 2,837 26
34,440 202 2,602 9
35,753 113 2,509 26
36,821 220 2,439

38,272 221 2,349 4
38,871 130 2,314 73
39,131 023 2,300 48
40,249 131 2,238 47
41,094 004 2,194 29
42,360 222 2,132 100
43,725 310 2,068 2
44,186 132 2,048 1
44,990 311 2,013 52
45,268 114 2,001 63
48,091 024 1,890 9
48,555 223 1,873 20
48,618 312 1,871 80
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Pics de diffraction AI7Cu2Fe
Fiche JCPDS 00-025-1121

20 (°) hkl d (A°) Intensité relative (%)
11,894 002 7,435 61
15,188 101 5,829 16
19,801 110 4,480 4
22,759 103 3,904 79
23,162 112 3,837 53
23,921 004 3,717 24
30,656 202 2,914 19
31,238 114 2,861 2
31,544 210 2,834 13
32,137 211 2,783 4
36,496 213 2,460 13
37,265 204 2,411 8
39,967 214 2,254 100
41,604 116 2,169 4
42,092 222 2,145 29
44,119 215 2,051 85
44,974 107 2,014 24
45,211 310 2,004 44
45,651 311 1,985 55
46,485 206 1,952 2
46,713 303 1,943

46,928 312 1,934 4
48,777 216 1,865 14
48,998 313 1,857 22
53,315 118 1,716

53,541 322 1,710
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Pics de diffraction AI23CuFe4

Fiche JCPDS 00-028-0010

20 (9 hkl d (A°) Intensité relative (%)
18,202 110 4,870 65
20,212 002 4,390 30
20,835 111 4,260 16
23,836 200 3,730 20
27,335 112 3,260 35
27,681 020 3,220 18
29,555 021 3,020 5
31,453 202 2,842 14
34,536 022 2,595 16
35,774 113 2,508 20
36,868 220 2,436 12
38,320 221 2,347

38,784 310 2,320

40,171 311 2,243 60
41,108 004 2,194 25
41,705 023 2,164 35
42,402 222 2,130 85
43,894 130 2,061 45
44,119 312 2,051 100
45,139 131 2,007 35
45,282 114 2,001 70
48,077 204 1,891 6
48,596 223 1,872 16
48,791 400 1,865 12
50,138 313 1,818 3
50,286 024 1,813 8
53,345 402 1,716 4
54,407 133 1,685 2
55,623 115 1,651 1

159




REFERENCES BIBLIOGRAPHIQUES

160



[1924Eva] U. R. Evans. Trans. Electrochem. Soc, 46, (192%) 2

[1953Dar] L.S. Darken and R. W. Gurry, Physical Chemistryraftals, McGraw Hill, New
York, (1953).

[1957Kis] H. Kissinger. Annales de Chimie. 29 (1957)1702.

[1965Dea] B.E. Deal and A. Grove. Journal. Applied. Phy3&. (1965) 3770.

[1966Add] Y. Adda, J. Philibert, « la diffusion dans ledides », Presses Universitaires de
France, Paris, (1966).

[1969Har] D. I. Harky and G. J. Cameroun, J. Australian INMstt 4(1969) 255.

[1977Ger] A. E. Gershinkii, B. I. Fomin, E. I. Cherepov etlE Edelman, Thin Solid Films
42, (1977) 2609.

[1978Cam] S. U. Campisano, E.Costanzo et F. Sacciance,Sdlid Films 52, (1978) 97.
[1980Raj] K.Rajan et E. R. Wallach, Journal of Crystal Giow®,(1980) 297.

[1982G06s] U. Gosele and K. N. Tu, Journal. Applied. Physis(82) 3252.

[1982Van] J.M. Vandenberg and R. A Hamm, Thin Solid Films @B82) 313.

[1983Henl1] H. T. G. Hentzell, R.D. Thompson and K. N. Tu, JaluApplied Physis 54
(1983) 6923.

[1983Hen2] H. T. G. Hentzell and K. N. Tu, Journal. AppliedyBis 54 (1983) 6929.
[1985Phi] J. Philibert, « Diffusion et transport dans ledides », Editions de physique,
(1985).

[1986Heu] F.M. d'Heurle, P. Gas, Journal. Material . Resedrcfi986) 20.

[1986Sek] J.A Sekhar, T. Rajasekharan, P. Rama Rao, Ghd&arathy and al, Journal.
Physis, Vol 27 (1986) 267.

[1987Tei] S. R. Teixeira, C. A. Dos Santos, P. H. Dionisio, M/ Schreiner et I. J. R.
Baumvol, Material. Science and Engineering.96, (A ZB5.

[1988Heu] F. M. d’'Heurle, Journal. Material. Research.13888), 167.

[1988Csa] A. Csanady, J.R. Gunter, P. B. Barna et J. Maybm Bolid Films 167 (1988)
203.

[1989Tei] S. R. Teixeira, F. L. Freire et I. J. R. BaumVAgbplied. Physis. A 48, (1989) 481.
[1989Phi] J. Philibert, Defect and diffusion forum, 66-62989), 995.

[1990Muz] U. Muzutani, Y. Sakabe, T. Shibuya, K. Kishi, K.nkira and S. Takeuchi,
Journal Condensed Matter 2, (1990) 6169.

161



[1990You] M. Yousuf, V.S. Raghunathan and G. Ananthakrisi®igsical Review B, 41(2),
1216-1219 (1990) .

[1990Lui] B. X. Liu, C. H. Shang, L. J. Huang et H. D. Louinal. of Non-Crystalline. Solids
117/118 (1990) 785.

[1991Goz]A. Gozlan, C. Berger and G. Fourcaudot, Physieli®v Letters, vol 44 (1990)
S75.

[1992Chi] C. L. Chien, M. Lu, Physical. Review. B 45 (1992)/93.

[1992Kle] T. Klein, these de doctorat, Université Joseph ieo@renoble 1, 1992

[1993Fau] F. Faudot, Annales de Chimie, Science de Matérialix;118, (1993) 824.
[1993Gas] P. Gas, F.M. d’Heurle. Applied. Surface. Scien3,(1993)153.

[1993Gra]. D.Gratias, Y. Calvayrac, J. Devaud-Rzepski, F. Bgud. Harmelin, A. Quivry,
P.A. Bancel, Journal. Non-Crystalline Solids, (1p233.

[1993Jia] H.G. Jiang, J. Y. Dai, H. Y. Tong, B. Z. Ding, B. Song and Z.Q. Hu, Journal.
Applied. Physis. 74(1993) 6165.

[1993Kal] P. A. Kalugin et A. Katz, Europhysics. Letters. f11993) 921.

[1993Wol] M. Wollgarten, Physical. Review, Letters.71 (19939.

[1994Kle] T. Klein et O. G. Symko, Applied. Physics. Lettéds (1994) 431.

[1994Eis] T. Einsenhammer, A. Mahr, A. Haugeneder, T. Retchél Assmann Proceedings
of the 5 th International Conference on Quasictystlited by C. Janot and R. Mosseri
(Word Scientific, Simgapore, 1995), p. 758.

[1994Heu] F.M. Heurle, Materials Science Forum155(1994)1.

[1994Wol] M. Wollgarten, Lecture on Quasicrystals, Aussd@94, F. Hippert et D.Gratias
Eds. ( Editions de Physique, Les Ulis, ed. 1994).

[1995Cha] S. L. Chang, W. B. Chin, C. M. Zhang, C. J. JenkP®.eA. Thiel, Surf. Sc.337
(1995) 135.

[1995Heu] F.M. d’Heurle,P. Gas, et J. Philibert, Solid .8t&henomena , 41(1995) 93 .
[1995Vol] P. Volkov, S.J. Poon, Physics. Review. B, 52, (92%585.

[1995Von] J. Von Stebut, C. Strobel, J. M. Dubois, 5 th In&tional Conference on
Quasicrystals (ICQ5), Avignon, France (C. JandR.eMosseri Eds, World Scientific, 1995).
[1996Dub] J. M. Dubois, GDR-CINQ, Paris, France (1996).

[1995Y0s] A. Yoshioka, K. Edgeworth, K. Kimura and S.Takeudaipanese. Journal of
Applied. Physics. 34 (1995) 1606.

162



[1996Thi] C. Jenks, P. J. Jinhero, S. L. Chang, J. W. Andgrieg F. Besser, D. J. Sordelet
and P.A. Thiel, New Horizons in Quasicrystals- Resk and Apllications, Ames, lowa, USA
(A. I. Goldman, D. J. Sordelet, P. A. Thiel et J. Mubois Eds, World Scientific (1996)
[1998Ebe] J.-P. Eberhart, « Analyse structurale et chimides matériaux », Bordas, Paris,
1989.

[1998Jan] C. Janot, J. M Dubois « Les quasicristaux, matiarparadoxes », EPD Sciences
1998.

[1998Kit] Charles Kittel, « Physique de I'état solide », DdnParis, 1998.

[1999Maz] V. Fournée and I. Mazin , Philosophical. MagaziBe79(2), (1999) 205.
[2000Gir] T.Grenet, F. Giroud, C. Loubet, J. L. Joulaud, Mp@in Material. Science and.
Engineering. A 294-296(2000) 838.

[2000Hab] R. Haberkern, K. Kherdhri, C. Madel, P. Haussleratdfial. Science. and
Engineering. 475(2000) 294.

[2002Paz]F. Pazsko these de doctorat « Etude de la ciretigs phénomeénes de diffusion
réactive dans le procédé de galvanisation en aoulés aciers », Université Aix-Marseille llI
2002.

[2002Zhal]Zhang L., Luck R. Journal of alloys compounds,31202) 53

[2003Zha2]Zhang L., Liick R, Z. Met.kd. 949(2003) 8
[2003Zha3]Zhang L., Liick R, Z. Met.kd. 94(2003) 91
[2003]Zha4 Zhang L., Liick R, Z. Met.kd. 941(2003) 08
[2003Zha5] Zhang L., Liick R, Z. Met.kd. 943(2003) 41
[2003Zha6] Zhang L., Liick R, Z. Met.kd. 947(2003) 74

[2003Zha7] S.-L. Zhang, Microelectronic. Engineering. 70 (2pQ74.
[2004Zha8]Zzhang L., Luck R,Journal of. non-crystalline. dsl3342.(2004) 10

[2004Wan] S. Q. Wang, M. Schneider, H. Q. Ye and G. Gohst8uripta Materialia. 51
(2004) 665.

[2004Gul] L. D. Gulay and B. Hambrecht, Journal of alloyd aompounds 367 (2004) 103.
[2005Bon] N. Bonasso, C. Petitot, D. Rouxel and P. Pigeai) Bolid Films. 485 (2005) 8.
[2005Gir] F.Giroud, thése de doctorant « Elaboration et é&talgs propriétés de transport de
couches minces quasicristallines AlICuFe», Univérditseph Fourier, Grenoble 1, 2005.
[2005Zha] Zhang L., Schneider J., Luck R. Intermetallics2D85) 1195

163



[2006Rav] M. Ravi, C. Wolverton and V. Ozolins , Europhysitstters, 73(5), (2006) 719.
[2007Smi] I. Smiljanic, A. Bilusic, Z. Bihar, J. Lukatela,.B.eontic, J. Dolinsek, A.
Smontara, Materials and Technology 41 (2007) 265.

[2008Cek] M. Cekada, P. Panjan, J. Dolinsek, B. Vrtic, AlaZaD. Kek-Merla, Surface
engineering, surface instrumentation & Vacuum Tetbgy . 82 (2008) 286.

[2009Mas] B. Massicot, thése de doctorat, « Etude du systeenEi-V et de ses applications
au stockage de I'hydrogene » Université Paris-Z329.

[2010Dug] T. Duguet, V. Fournée, J.M. Dubois and T. BelmonByrface Coating
Technology 205 (2010) 9-14.

[ICDD] International centre for Diffraction Data. Availaldrom:http://www.icdd.com/

164



Résumé

Les mécanismes de formation de phases dans desrfilntes du systéme ternaire Al-Cu-Fe
et des systemes binaires Al-Cu, Al-Fe et Cu-Feévététudiés. Dans chacun des systemes,
plusieurs échantillons avec des compositions dis ont été préparés par pulvérisation
cathodique. Des couches d’aluminium, de cuivreeefed ont été déposées séquentiellement
sur des substrats de silicium oxydé et ont étégdahermiquement par différentes méthodes
puis caractérisés. Des mesures de diffraction gensa X et de résistivité in-situ ont été
effectuées pour suivre la formation des phases.r@asts thermiques suivis de trempe ont
été réalisés et les échantillons ont été caraéenmr diffraction des rayons X. L'analyse
enthalpique différentielle a également été utilisiesi que des mesures simultanées in-situ de
résistivité et de diffraction des rayons X. L’ens#endes résultats obtenus nous a permis de
proposer des meécanismes de formation de phasespacun des échantillons étudiés et en
utilisant des modeles théoriques de croissance hdses nous avons pu déterminer des
données cinétiques sur la formation de phasesasms.

Mots clés : Films minces, Formation de phases, Al-Cu, Al-F&CA-Fe, Diffraction des

Rayons X in situ, Résistance de surface, Analysigaggique Différentielle.

Abstract

The mechanisms of phase formation in thin filmsehbeen studied in the Al-Cu, Al-Fe, Fe-
Cu and Al-Cu-Fe systems. Several samples with reiffecompositions have been prepared
by sputtering. Aluminium, copper and iron layersrevaleposited onto oxidized silicon
substrates, they were heat treated and characdrzasing several techniques. In situ X-ray
diffraction and resistivity measurements were usedbllow the phase formation. Thermal
annealings followed by quenching have also beenechput to get additional information.
Differential Scanning Calorimetry and coupled itusiresistivity and X-ray diffraction
measurements were performed. The whole resultsvadlous to suggest a mechanism of
phase formation for each sample and by using thiealenodels of growth we determined
kinetic data on the phase formation.

Keywords : Thin Films, Formation phase, Al-Cu, Al-Fe, Al-Cu;He situ X Ray Diffraction,
resistance of surface, Differential Scanning Caletry.
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