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Mme STEPHAN, Professeur, Université Paris-Sud, Orsay Président
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3.2.8 Méthodes de quantification . . . . . . . . . . . . . . . . 77
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4.1.2 Le pic élastique . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 87

4.2 Aluminium, silicium et alumine . . . . . . . . . . . . . . . . . 88

4.2.1 Cas d’un isolant l’alumine (Al2O3) . . . . . . . . . . . 88

4.2.2 Cas d’un semi-conducteur, le silicium (Si) . . . . . . . 90

4.2.3 Cas d’un métal, l’aluminium (Al) . . . . . . . . . . . . 92
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Introduction

Ce sujet s’inscrit dans la thématique des propriétés diélectriques, de trans-
port et de la réponse optique des matériaux anisotropes à l’échelle microsco-
pique. La constante volonté de miniaturisation des objets physiques et le
développement de matériaux à l’échelle nanométrique engendrent d’une part
de nouveaux problèmes liés au transport du courant dans ces milieux et
d’autres part la découverte d’étonnantes propriétés qui en découlent. L’étude
d’une classe de matériaux cristallins anisotropes de composition variées mais
présentant une structure cristalline commune pourrait s’avérer être un avan-
tage certain quant à la possibilité de moduler ces propriétés. Les phases MAX
sont dans ce contexte de bons candidats pour la modulation de ces propriétés
en fonction de la composition et de l’orientation. En effet, ces composés ter-
naires sont des carbures et/ou nitrures hexagonaux présentant une structure
en nanofeuillets et de formule générale Mn+1AXn où n = 1, 2 ou 3, M est un
métal de transition, A est un élément du groupe A du tableau périodique et
X est du carbone et/ou de l’azote. Sur la cinquantaine de ces phases exis-
tantes il est aujourd’hui possible d’en synthétiser une vingtaine massivement,
la plupart correspondant à la composition n=1. Les propriétés physiques dif-
férentes en fonction de la composition et de l’orientation de ces phases ont
été étudiées aussi bien expérimentalement qu’en théorie [7]. L’étude des pro-
priétés de transport d’un milieu exige l’utilisation de méthodes et/ou théories
spécifiques.

L’anisotropie de ces matériaux et les propriétés qui en découlent ne sont
pas choses neuves puisqu’ en 1972 Nick et coll. [1] sur les traces de Nowotny
découvrent que Ti3SiC2 est un matériau atypique. Ils remarquent en effet que
ce composé est anormalement mou pour un carbure : la dureté de ce composé
s’avère en réalité anisotrope puisque la dureté dans la direction perpendicu-
laire aux plans de base est trois fois supèrieure à celle parallèle aux plans
de base. C’est Michel Barsoum de l’Université de Philadelphie qui entame la
synthèse de ces phases sous forme massive. Son équipe en plus de montrer
que Ti3SiC2 présentaient des propriétés thermiques, mécaniques, élastiques et
d’oxydation intéressantes, se pencha aussi sur leurs propriétés de transport.

vii
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Il propose que les porteurs de charges ne sont pas les mêmes en fonction
de l’orientation du cristal et que cela pourrait être la raison de l’annula-
tion du pouvoir thermoélectrique de ce composé sur une très large gamme
de température [2]. Au cours de la même période, des théoriciens de Pékin,
Zhou et al. [3] tentent de comprendre ces différences de propriétés à tra-
vers des considérations de structure électronique. Le résultat de leurs calculs
confirme le comportement anisotropique de ces phases et prédit une meilleure
conductivité pour Ti2AlC comparé à Ti2AlN. Suite à cela, Hug et al. [4] re-
prennent l’étude en modifiant la structure cristallographique considérée plus
stable que celle utilisée par Zhou et al. Ils confirment ainsi de leur côté l’ani-
sotropie de ces deux composés mais démontrent une meilleure conductivité
pour Ti2AlN. Tous ces calculs utilisent un formalisme basé sur les propriétés
des solides dans l’état fondamental : cependant la prédiction des propriétés
de transport concerne l’étude de la réponse du milieu suite à une excita-
tion électromagnétique. Dans ce contexte un formalisme d’états excités est
donc nécessaire ; formalisme accessible par l’expérience et par des méthodes
appropriées d’analyses. Du fait du manque de monocristaux en quantité suf-
fisante, aucune étude permettant d’accéder aux propriétés diélectriques et
de transport n’a jusque là été menée sur ces phases ni théoriquement, ni
expérimentalement. C’est ce qui justifie notre étude.

Il s’agit donc de déterminer les propriétés diélectriques et de transport de
certaines de ces phases appartenant à une nouvelle classe de carbo-nitrure
ternaire : les phases MAX. Les propriétés diélectriques et physiques sont
mesurées par spectroscopie de pertes d’énergie des électrons en microscopie
électronique en transmission (EELS) et par ellipsométrie dans les domaines
visibles et ultraviolets. Ces deux méthodes sont résolues angulairement en vue
d’analyser l’éventuelle anisotropie des composés considérés. La démarche a
consisté, dans un premier temps, à synthétiser des monocristaux par pulvéri-
sation magnétron en collaboration avec l’Université de Linköping en Suède.
Ces échantillons monocristallins nouvellement synthétisés ou ceux déjà dispo-
nibles en massifs sont préparés en vue de leur analyse en microscopie électro-
nique en transmission. Dans une deuxième partie les différents traitements
du signal utilisés pour extraire la fonction diélectrique des spectres EELS
sont présentés. Les méthodes de déconvolution des pertes multiples ont été
testées et une optimisation a conduit à leur réadapation en fonction de nos
acquisitions. L’analyse Kramers-Krönig nous permet ensuite d’aboutir à la
fonction diélectrique complexe et aux propriétés qui en découlent. Cependant,
la résolution limitée de l’instrument et l’incertitude qui règne dans la région
des basses énergies (E<5 eV) nous a conduit à compléter l’analyse par des
mesures en ellipsométrie. Nous verrons comment l’ellipsométrie couplée avec
l’EELS nous permet de déterminer une fonction diélectrique complète sur une
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grande gamme d’énergie. Afin de quantifier et essayer de reproduire les pro-
priétés mesurées expérimentalement, un modèle phénoménologique de Drude
Lorentz a été utilisé. En effet, la théorie diélectrique nous apprend qu’à partir
de la fonction de pertes proches mesurées en EELS et de la fonction diélec-
trique obtenue, il est dès lors possible, à partir de la construction d’un modèle
d’en déduire certaines propriétés diélectriques et de transport. L’anisotropie
est dès lors quantifiée et les propriétés physiques sont extraites du modèle à
partir de l’expérience, pour différents échantillons en couches minces et en
massifs, dans la troisième partie. Ces résultats ont donné lieu à une publica-
tion dans ”Journal of Applied Physics” clôturant ainsi la deuxième année de
thèse. La quatrième et dernière partie est dédiée aux différentes études théo-
riques menées pour tenter de prédire les résultats expérimentaux. Pour cela
nous avons utilisé les méthodes récentes de calcul de structure électronique
telles que Wien2k et ABINIT.
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Chapitre 1

Les phases Mn+1AXn

1.1 Définition et structure cristalline

Les phases Mn+1AXn sont des composés lamellaires hexagonaux qui cris-
tallisent dans le groupe d’espace P63/mmc. Les Figures 1.a, b et c montrent,
respectivement, la maille élémentaire des phases 211, 312 et 413. Pour cha-
cune des configurations les plans compacts des éléments M sont intercalés
entre les couches d’atomes A, les atomes X remplissant les sites octaédriques
entre les couches M. L’élément A, quant à lui se situe au centre de prismes
trigonaux qui forment des sites de volume plus grand que celui des sites oc-
taédriques M6X (identiques à ceux trouvés dans les structures cubiques de
type NaCl), et qui sont donc à même d’accueillir des atomes A plus gros.
La principale différence entre les structures de la figure 1.1 est le nombre de
couches d’atomes M séparant les couches d’atomes A. Cette différence est ce-
pendant fondamentale puisqu’elle est, en particulier, à l’origine des propriétés
mécaniques de ces phases.

Les tableaux 1.1 et 1.2 dressent la liste de la plupart des phases Mn+1AXn

connus à ce jour. La configuration électronique de l’élement M est présentée
en ligne et celle de l’élément A en colonne. Notons que ce sont les groupes
IIIA et IVA de la classification périodique (sp1, sp2) qui dominent pour la
formation de ces phases ; cette remarque concerne aussi bien les phases 211
que 312 et 413. Pour n = 2, à dater d’aujourd’hui, il existe seulement 4
phases : Ti3SiC2, Ti3GeC2, Ti3AlC2 et Ti3SnC2. Il n’existe pas à ce jour de
nitrures possédant cette configuration. Les 4 phases pour lesquelles n = 3
sont Ti4AlN3, Ti4SiC3, Ti4GeC3, Ta4AlC3.

L’ agencement en plans atomiques purs des phases Mn+1AXn montre la
ressemblance étroite de ces phases avec les composés binaires stoechiomé-
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2 CHAPITRE 1. LES PHASES MN+1AXN

MX

A

M2AX M3AX2 M4AX3

211 312 413

Fig. 1.1 – Les trois structures caractérisant les phases MAX



1.1. STRUCTURE CRISTALLINE 3

Tab. 1.1 – Différentes phases 211 connues (d’après Jeitschko et al. [5], No-
wotny [6] et Barsoum [7]).

A s2 A s2p1 A s2p2 A s2p3 A s2p4

M 3d Sc2InC
Ti2CdC Ti2{Al, Ga, In, Tl}C Ti2{Ge, Sn, Pb}C Ti2SC

V2{Al, Ga}C V2GeC V2{P, As}C
Cr2{Al, Ga}C Cr2GeC
Ti2{Al, Ga, In}N
V2GaN
Cr2GaN

M 4d Zr2{In, Tl}C Zr2{Sn, Pb}C Zr2SC
Nb2{Al, Ga, In}C Nb2SnC Nb2{P, As}C Nb2SC
Mo2GaC
Zr2{In, Tl}N

M 5d Hf2{In, Tl}C Hf2{Sn, Pb}C Hf2SC
Ta2{Al, Ga}C Hf2SnN

Tab. 1.2 – Les phases 312 et 413 connues.

A s2p1 A s2p2

M 3d Ti3AlC2 Ti3{Si, Ge}C2

M 3d Ti4AlN3 Ti4{Si, Ge}C3

M 5d Ta4AlC3
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triques MX. Les figures 1.2. a et b montrent la corrélation existante entre
les paramètres de maille, a et c, en fonction des distances intermétalliques,
dm−m, des phases binaires correspondantes. Comme illustré dans la figure 1.2
la corrélation est quasiment parfaite.

Les figures 1.3. a et b représentent la dépendance du paramètre c et de dx,
le diamètre de l’élément X des phases ternaires en fonction des distances da

le diamètre de l’élément A, respectivement. Sur ces figures nous remarquons
que :

Fig. 1.2 – Paramètre de maille a et c en fonction des distances intermétal-
liques dm−m [8]

– Deux groupes de phases Mn+1AXn se distinguent par la valeur de c en
fonction de dm−m : l’un contient les éléments phosphore (P), soufre et
arsenique. L’autre groupe contient les autres éléments. Les composés
contenant du Germanium (Ge) se situent entre ces deux groupes.

– le paramètre de maille c augmente linéairement avec la diamètre de
l’atome A

– le rapport c/a varie de 3.5 à 4.6. Ce sont les éléments P, S et As qui
présentent le plus petit rapport c/a suivi par le Ge,... Par conséquent on
pourrait penser que les éléments A et X sont dans des sites intersticiels
entre les plans métalliques. Dans le cas des phases 211, l’axe c est
environ 4 fois supérieur au paramètre a. Pour les phases 312, le rapport
c/a est environ égal à 6 [9, 10]. Les phases 413 ont un rapport c/a de
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Fig. 1.3 – Paramètre de maille c en fonction du diamètre des atomes A en
(a). En (b) est représenté le diamètre des atomes X en fonction du diamètre
des éléments A [7]

8 [11, 12].
– la relation entre la valeur du paramètre c et le diamètre des atomes

A dA est plus compliquée, puisque non linéaire. On observe en effet
3 régimes différents (Fig. 1.3.a). Pour dA < 2.5 Å. le paramètre c est
relativement petit et croit avec dA. Autour de 2.5 Å. il y a une forte
dépendance de c avec le paramètre dA. Pour dA > 2.5 Å. le paramètre
c est quasiment indépendant de dA sauf pour les composés contenant
du Nb et du Ti. Une explication pourrait être que lorsque les atomes
A sont suffisamment petits, des liaisons d-d entre les couches de métal
peuvent se former. Lorsque dA > 2.5 Å. ces liaisons ne se formeraient
donc pas et si elles se forment elles sont faibles. L’axe c croit confor-
mément à cette hypothèse illustrée par la Fig. 1.3. b où dX est tracé
fonction de dA.

Notons que ces phases permettent de former un grand nombre de solutions
solides. Il est en effet possible de former des solutions solides sur les sites M,
A, X, par substitutions ou combinaisons. Par exemple il est possible de former
Ti2AlC0.8−XNX , avec x compris entre 0 et 0.8 à 1490̊ C, mais également (Ti,
Cr)2AlC, (Ti, V)2SC, (Nb, Zr)2AlC, (Ti, Nb)2AlC...[7]. Ceci offre la possibi-
lité de moduler les propriétés physiques en fonction de la composition et cela
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pour des matériaux de structures cristallines identiques et géométriquement
semblables.

1.2 Structure électronique

1.2.1 Propriétés de transport

Il est bien établi maintenant que les trois types de liaisons (métallique,
covalente et ionique) existent dans les composés TiC et TiN [8]. Pour ces deux
composés la densité d’état au niveau de Fermi n’est pas nulle. Pour TiC, Ef

est située à un minimum ; pour TiN, Ef est située à l’énergie des états d-d du
titane, Ti. Le caractère ionique de la liaison provient du transfert de charge
partiel des orbitales d vers l’élément non métallique, c’est à dire le carbone,
C ou l’azote, N [13]. Les phases MAX ont des points communs avec celles
existant dans les deux matériaux binaires TiC et TiN stoechiométriques.

A titre d’exemple, sont représentées sur les figures 1.4 et 1.5 les densi-
tés d’état électronique des deux phases 211 que sont Ti2AlC et Ti2AlN. La
structure de bande de Ti2AlC montre une première bande de basse énergie
due aux états s du carbone et des états sp du titane comme on peut voir
sur la densité d’état partielle de la figure 1.4. Un gap en énergie sépare ces
niveaux des niveaux des états C p, Ti d et Al p. L’hybridation principale
concerne les états Ti d et C p. Cependant, près du niveau de Fermi l’hybri-
dation principale concerne les états Ti d et Al p. Notons que Ef est située à
un minimum de la densité d’état (2.67 états/eV/maille). Les états présents
au niveau de Fermi sont essentiellement des Ti d et Al p et le carbone ne
contribuerait finalement que très peu aux propriétés de conduction. Ce qui
peut être finalement assez surprenant est que ce sont les électrons des états d
du titane qui seraient responsables de la conduction dans la MAX alors que,
habituellement ce rôle est plutôt propre aux électrons p. Les électrons de
l’aluminium ne sont pas présents près du niveau de Fermi, cela étant dû à un
phénomène nommé ”scooping” ou décalage de ces niveaux, dû à la présence
des niveaux d du titane à cette position.

Concernant Ti2AlN on observe un abaissement des niveaux d’énergie dû à
la présence de l’atome d’azote dans la structure. La principale différence vient
du fait que l’attraction électrostatique de l’azote N est plus importante que
celle du carbone. Le gap en énergie est plus important dans le cas Ti2AlC.
Ainsi les états d du titane sont déplacés vers de plus basses énergies. Les
bandes N-p et Ti-d sont elles aussi plus ’éloignées’ des bandes Al p-Ti d. Un
minimum dans la densité d’états totale apparâıt entre -4.6 eV et -2.2 eV. Le
remplacement de C par N résulte en une augmentation de la densité d’états
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totale au niveau de Fermi. Par conséquent on s’attend à ce que Ti2AlN soit
plus conducteur que Ti2AlC [3, 4]. Les états p de l’aluminium sont également
décalés vers des niveaux d’énergies plus bas. On en déduit que les liaisons Ti
d-Al p sont plus intenses dans Ti2AlN que dans Ti2AlC.

L’incidence de l’anisotropie sur les propriétés physiques liées à la structure
électronique a été mise en évidence par Chaput et al. [14] pour Ti3SiC2. Les
auteurs ont montré que la raison de la faible valeur du pouvoir thermoélec-
trique de Ti3SiC2 déduite des calculs, pourrait provenir d’une compensation
des composantes du tenseur de ce dernier entre les axes cristallographiques.
Cette compensation serait attribuée à un comportement trou dans le plan de
base et un comportement électrons le long de l’axe c.

En résumé, il existe dans les MAX un fort recouvrement des orbitales
liantes et antiliantes proche du niveau de Fermi. La plus grande contribution
provient des électrons d des atomes de titane au voisinage de l’élement A.
Comme pour TiC les liaisons p-d entre Ti et C sont fortes. L’existence de
transferts de charges significatifs des éléments M vers les autres éléments est
la signature du caractère ionique des liaisons. C’est l’élément X qui attire
les électrons au détriment des éléments M et A. Les modèles prédisent une
anisotropie dans les valeurs de conductivité électrique, portée essentiellement
par les plans M. [14]

1.2.2 Propriétés élastiques

De nombreux papiers ont été publiés depuis 1998 concernant la structure
électronique des phases MAX [15, 4, 14, 16, 17, 18] et leur validité a été éta-
blie par comparaison avec des mesures expérimentales comme des mesures
d’absorption X (XAS) [15] ou de pertes d’énergie des électrons (EELS) [4].
Les mesures XANES et EXAFS par exemple montrent qu’un mélange de
deux types d’atomes différents sur le site de l’élément de transition induit un
désordre topologique (gauffrement des plans) responsable d’une diminution
de la conductivité électrique. Ainsi la conductivité électrique est fortement
diminuée dans le matériau. Cela pourrait être la conséquence d’une diminu-
tion du libre parcours moyen due aux collisions [15]. Les propriétés d’équilibre
et élastiques se déduisent directement des calculs de la structure électronique
dans l’état fondamental. Ceci permet déjà de construire des diagrammes de
phase à température nulle ou de calculer, par exemple, le module de com-
pressibilité ou les constantes élastiques. La dépendance des modules avec la
composition peut être comprise en évaluant la rigidité des liaisons comme
représentée sur la figure 1.6 [19]. La structure lamellaire est caractérisée par
la robustesse des liaisons M-X alors que les liaisons M-A sont assez fragiles.
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1.3 Propriétés physiques

Comme nous venons de le voir il est possible de moduler la composition
des phases MAX tout en préservant la structure cristalline donnant lieu à
des propriétés physiques différentes. Dans ce chapitre nous ne citerons que
quelques unes de ces modifications afin de converger vers des propriétés,
notamment les propriétés de transports, plus en relation avec l’objet de cette
étude.

1.3.1 Propriétés mécaniques

Les propriétés mécaniques des phases MAX sont étonnantes. La majorité
des études a été effectuée sur le composé Ti3SiC2. Comme la plupart des
matériaux, les propriétés mécaniques de Ti3SiC2 dépendent de la taille des
grains. Dans les prochains paragraphes, on fera allusion à deux types de
microstructures différentes : microstructures à petits grains (FG : fine grains)
et gros grains (CG : Coarse Grains).
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Comportement en traction et en compression

Les courbes déformation-contrainte typiques des composés Ti3SiC2 dé-
formés par compression à différentes températures sont reproduites sur la
figure 1.7 [20]. A température ambiante et pour une vitesse de déformation
de 5.10 −3 s−1, la rupture est fragile. La contrainte à la rupture est fonction
de la taille de grains : pour les microstructures à petits grains elle a lieu à
environ 1 GPa et pour celles à gros grains à environ 700 MPa. A 1200 C̊ il
apparâıt une zone non linéaire dans la courbe déformation-contrainte suivie
d’une région de durcissement. A 1300̊ C, la réponse déformation-contrainte
en compression, présente trois étapes, dénotées respectivement A, B, C (Fig.
1.7). (a) un régime élastique (b) une étape de déformation inélastique, ou
régime de durcissement apparent, et (c), un adoucissement avant rupture. A
plus hautes températures, l’étendue du régime d’adoucissement est plus im-
portant que celui du régime de durcissement. Les allongements à la rupture
sont alors supérieurs à 15 %.

Fig. 1.7 – Courbes déformation-contrainte de Ti3SiC2 à différentes tempé-
ratures pour différentes tailles de grains. On remarquera ici l’apparition de 3
régimes en compression [20].
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Puisque la transition entre les régimes de déformation plastique ne cor-
respond pas à une véritable limite élastique, la contrainte à laquelle apparâıt
cette transition est appelée contrainte de déformation inélastique (CDI). Un
tracé des CDI en fonction de la température pour des essais de compression
est présenté sur la figure 1.8. Il est clair qu’un adoucissement important appa-
râıt pour des températures supérieures à 1100 C̊. Cette dernière température
peut être considérée comme la température de transition fragile-ductile du
matériau. D’après la figure 1.8, la CDI dépend fortement de la microstruc-
ture de l’échantillon : elle est plus élevée pour les microstructures à grains fins
pour des essais en compression. De plus elle varie beaucoup selon la nature
de l’essai pour une microstructure donnée.

Fig. 1.8 – Courbes contraintes de déformation inélastique pour différentes
microsctructures de Ti3SiC2

La dépendance en température de la réponse en tension des échantillons à
grains fins [21], (figure 1.9) pour une vitesse de déformation de 1.38. 10−4 s−1,
est semblable à celle obtenue lors d’essais en compression : on observe ici aussi
un adoucissement considérable supérieur à 1100̊ C. Les allongements à la
rupture dépendent de la température mais aussi de la vitesse de déformation.
Une telle sensibilité à la vitesse de déformation, proche de 0.5, correspond
davantage à un comportement de solides superplastiques qu’à des métaux ou
céramiques classiques [22, 23, 24].
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Fig. 1.9 – Courbes contraintes de déformation en tension Ti3SiC2 (petits
grains) : (a) : en fonction de la température (b) en fonction de la vitesse de
déformation à 1200̊ C

Il est important de noter que malgré leurs différences évidentes, Ti3SiC2

et la glace se comportent de manière très similaire quand on compare leurs
propriétés mécaniques [25]. Ce résultat plutôt surprenant provient du fait que
ces deux matériaux sont des solides polycristallins plastiquement très aniso-
tropes : la déformation se fait majoritairement, si ce n’est exclusivement, par
glissement dans les plans de base. Cette anisotropie explique en l’occurrence
pourquoi la réponse de ces solides aux contraintes est si dépendante de la
vitesse de déformation. Si la contrainte est appliquée rapidement, les deux
matériaux sont fragiles mais si la vitesse de chargement devient faible, ils
deviennent légèrement plastiques (figure 1.8 b). Dans chaque cas les micro-
fissures et la nature des liaisons jouent un rôle déterminant dans leur réponse
fragile.

Mécanisme de déformation et ”kink band”

La formation des bandes de pliage apparâıt essentiellement dans les ma-
tériaux ayant une forte anisotropie de leur résistance au cisaillement quant
on les sollicite parallèlement aux plans de moindre résistance. Orowan fut le
premier à observer la formation de bandes de pliage pour des cristaux hexa-
gonaux de zinc sollicités parallèlement à leur plan de base [26]. Plus tard
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Fig. 1.10 – bandes de déformation dans Ti3SiC2 reliées par des ligaments
provenant de grains fortement déformés

Hess et Barrett [27] proposèrent un modèle pour expliquer la formation de
ces bandes à partir d’un glissement ordonné de dislocations. Les principales
étapes de leur modèle sont représentées schématiquement sur la figure 1.11.
Sous chargement, une longue colonne mince d’une certaine longueur L subit
un flambage et dans le cas d’une symétrie parfaite, les zones, où les contraintes
de cisaillement sont maximales, sont localisées à L/4 et 3L/4. Au delà d’une
valeur critique, cette valeur devient suffisante pour créer dans un volume,
des paires de dislocations de signes opposés qui se déplacent en direction op-
posée (figure 1.11 a). Il en résulte l’apparition de deux régions où le réseau
est fortement perturbé séparée l’une de l’autre et d’un cristal non déformé
par deux sous-joints de flexion bien définis et notés BC et DE sur la figure
1.11 b. Ces sous-joints contiennent des dislocations coins de même signe ce
qui induit une rotation des plans cristallins. De tels sous-joints de flexion ne
peuvent exister que dans les matériaux qui ne sont pas sujet au maclage. Les
métaux hexagonaux ou les alliages ayant un rapport c/a > 1.73 présentent ce
comportement sous l’effet d’une contrainte de compression [27]. Il n’ est donc
pas surprenant que les phases MAX, dont le rapport c/a est bien supérieur à
cette valeur, se déforment suivant ce mécanisme [26]. Selon ce modèle il n’est
pas nécessaire que le plan où apparâıt le sous-joint de flexion cöıncide avec un
plan cristallographique, son orientation dépend simplement de la contrainte
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appliquée.
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TT T

T

(a) (b)

Fig. 1.11 – Représentation schématique du mécanisme de formation des ”kink
band”

Notons les points suivants :

– le phénomène est réversible (i.e si l’on supprime la contrainte, le cristal
revient à sa configuration initiale)

– aussi longtemps que les murs de dislocations restent confinés à l’inté-
rieur d’un grain, seule la contrainte appliquée empêche leur annihilation
mutuelle. Dès que les murs de dislocations atteignent une surface libre
(surface, joints de grains) cette attraction mutuelle entre les murs dis-
parâıt et ils deviennent des plans parallèles comme illustrés sur la figure
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1.11. L’effet de la contrainte appliquée entrâıne que ces murs s’éloignent
progressivement l’un de l’autre. Ce processus de formation de murs de
dislocations pouvant être répété suivant le même schéma, il y a forma-
tion puis empilement de murs de dislocations amenant à la formation
de sous-joints de flexion.

Résistance à l’endommagement

La dureté des phases MAX est faible et plutôt anisotrope par rapport à
la dureté des phases MX. La dureté des phases ternaires synthétisées jusqu’à
présent est généralement comprise entre 2 et 5 GPa. La valeur la plus élevée
de 5.5 GPa est observée dans le cas de Ti3AlC0.5N0.5 [28]. Pour certaines
phases MAX comme Ti3AlC2, la dureté est fonction de la charge appliquée
(fig 1.12).

Les céramiques polycristallines sont fragiles à température ambiante. C’est
pour cette raison que les céramiques polycristallines sont difficiles à usiner,
sensibles aux chocs thermiques et à la présence de défauts pouvant être in-
troduits pendant leur élaboration. Cela rend les phases MAX d’autant plus
intéressantes puisqu’elles sont raisonnablement usinables.

La tolérance à l’endommagement de Ti3SiC2 ([12, 20]) et de Ti3AlC2

([29]) en fonction de la charge appliquée est représentée sur la figure 1.12.
Le comportement attendu pour une céramique parfaite est représenté en
pointillé. La zone hachurée sur l’axe des ordonnées représente la résistance à
la flexion résultant des fissures naturelles dans le matériau.

Il est bien visible que pour Ti3AlC2 la résistance à la flexion post-indentation
n’est pas fonction de la charge. Le matériau étant relativement mou (dureté
comprise enter 5 GPa et 3.5 GPa), une indentation sous une force de 300
N induit la création de défauts de taille avoisinant 0.4 mm. Un tel défaut
représente près de 20% de la largeur de l’échantillon et 27% de son épaisseur
mais la baisse de la résistance à la flexion n’est que de 25% (passe de 375
à 300 MPa). Une indentation avec une force appliquée de 100 N ne réduit
la valeur de la résistance à la flexion que de 7%. Ces commentaires restent
vrais pour Ti3SiC2 pour lequel la résistance à la flexion est représentée en
fonction de la charge appliquée pour deux tailles de grains (fig 1.12 [12]). La
diminution à la résistance est plus importante dans le cas de ce composé,
les fissures naturelles de Ti3SiC2 étant du même ordre de grandeurs que les
tailles de grains [12].

Les indentations Vickers dans les solides les plus fragiles entrâınent la for-
mation de fissures abruptes qui naissent typiquement aux coins de l’empreinte
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Fig. 1.12 – Résistance à la flexion des phases MAX, [12, 29]
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d’indentation. Ces fissures amplifient largement l’effet d’indentation car elles
amoindrissent la résistance mécanique en fonction de la taille des fissures ou
de la charge appliquée. Dans les phases MAX il est difficile de fissurer le
matériau par indentation. En effet ces phases ont la capacité de retenir et
de confiner les défauts créés à une très petite région autour de l’empreinte.
Par microscopie à balayage il semblerait que ce phénomène d’absorption de
l’énergie serait dû à une microfissuration diffuse, une fracture lamellaire, un
déchaussement de grains et un flambage de grains individuels [12].

Enfin les observations réalisées à la surface ou juste en dessous de la
surface révèlent des zones étendues de micro défauts quasiplastiques sur les
sites de contacts. Ces zones endommagées possèdent de multiples bandes de
glissement à l’intérieur des grains et des fractures par cisaillement entre les
grains et des micro-fractures typiques de fortes déformations. Ces résultats
montrent que Ti3SiC2 pourrait constituer un matériau de choix pour des
applications de type contact pour lesquelles de fortes déformations et une
absorption d’énergie élevée permet de retarder la rupture.

1.3.2 Résistance à l’oxydation

Une résistance à l’oxydation est nécessaire pour un matériau susceptible
d’être utilisé à l’air à haute température. Les matériaux les plus résistants à
l’oxydation sont les oxydes mais ils présentent le désavantage d’être sensibles
aux chocs thermiques. La résistance d’un matériau à l’oxydation dépend de
sa capacité à créer en surface une couche protectrice d’oxyde imperméable.
Peu d’éléments forment des couches d’oxyde suffisamment protectrices pour
être appliquées comme barrière d’oxydation à des températures supérieures
à 1000̊ C. Les oxydes les plus connus ayant ces propriétés sont l’aluminium,
le silicium, le chrome. Les superalliages utilisés aujourd’hui dans les moteurs
d’avions sont des alliages à base de nickel mais ils contiennent suffisamment
de chrome pour les rendre résistants à l’oxydation. En présence d’oxygène
ils se forment à leur surface une couche mince d’oxyde de chrome (Cr2O3),
protectrice et suffisamment adhérente, jusqu’à 1000̊ C. Soulignons que c’est
en ajoutant du chrome à l’acier que celui-ci devient inoxydable.

Au dessus de 1200̊ C, le meilleur oxyde connu est SiO2. En effet il est
imperméable à la diffusion de l’oxygène et résiste à des températures pouvant
aller jusqu’à 1700̊ C. De toutes les phases MAX existantes la seule à contenir
du silicium est Ti3SiC2. Malheureusement, la concentration en silicium dans
cette phase 312 est insuffisante pour stabiliser une couche de SiO2 pure ; au
lieu de cela il se forme une double couche mixte de TiO2 et de SiO2. A 1000̊ C,
cette couche est aussi protectrice que l’oxyde de chrome mais on observe, à
1400̊ C une augmentation de la vitesse d’oxydation [30]. Pour améliorer la
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résistance à l’oxydation de ce composé au delà de 1500̊ C, un procédé a été
imaginé pour que la surface réagisse avec le silicium pour former Ti2SiC et
SiC. Une fois cette couche formée, la résistance à l’oxydation est améliorée
d’un facteur 5 car la couche protectrice d’oxyde est désormais du SiO2. Ti2SiC
et SiC à la surface améliore aussi la dureté et la résistance à l’usure.

Barsoum et al. [31] ainsi que Wang et Zhou [32] ont observé pour Ti2AlC
la formation d’une couche non protectrice d’oxyde et de TiO2. Cette der-
nière n’est pas protectrice contre l’oxydation au delà de 1400̊ C à l’inverse
de Ti3SiC2. Cependant des études plus récentes [33] ont montré que contrai-
rement à Ti3SiC2, Ti2AlC forme une couche d’alumine, Al2O3, adhérente et
résistante jusqu’à des températures de 1400̊ C faisant de ce composé un bon
candidat pour son application à haute température à pression atmosphérique.
Attardons nous quelques instants sur ces résultats.

Tab. 1.3 – Quelques propriétés physiques de l’élément Ti2AlC, 211, [33]

Maxthal 211
Densité (g/cm3) 4.1
CTE (× 10−6 C̊−1) 8
Résistivité électrique (µΩm), 20̊ C 0.5
Résistivité électrique (µΩm), 1500̊ C 1.8

Les échantillons de Ti2AlC étudiés sont monophasés, denses, constitués
de grains de tailles approchant les 100 µm. Les cinétiques d’oxidation sont
décrites par une constante d’oxidation kn et son exposant, n. Le résultat de
l’oxidation à court terme dans l’air a été analysé par un modèle obéissant à
l’équation :

mn = knt+ C (1.1)

où m est la masse spécifique en g/m2 avec C égal à zéro. Le tableau 1.3
montre quelques propriétés physiques de Ti2AlC [33]. On voit que Ti2AlC
est conducteur, et que la résistivité dépend de la température. L’oxydation
à l’air a été étudiée en particulier. Puisque ce matériau est destiné à des
applications hautes températures les expériences ont porté sur les conditions
réelles d’utilisation. En effet des échantillons 15 mm × 150 mm × 200 mm
de dimensions ont été utilisés. La figure 1.13 montre la dépendance en tem-
pérature de la masse spécifique acquise durant l’ oxidation à 1100̊ C, 1200̊ C
et 1300 C̊. Ces tests ont duré 8 heures à chaque température. L’oxydation
aux temps courts montre un profil de type parabolique jusqu’à 1400̊ C à l’air
(Fig. 1.13) avec une valeur de n approchant 2 à toutes les températures.
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Fig. 1.13 – Masse acquise durant l’oxidation pour Ti2AlC à 1100̊ C, 1200̊ C
et 1300 C̊, pendant 8 heures pour chaque température montrant une crois-
sance parabolique [33]
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Fig. 1.14 – Image en microscopie électronique à balayage : apparition d’une
couche de 5 µm après oxidation à 1100̊ C, 1200̊ C et 1300̊ C pendant 8h à
chaque température.

La figure 1.14 image la couche d’oxide formée suite à l’oxidation. Elle
présente une épaisseur d’environ 5 µm. Elle est dense et adhérente au ma-
tériau. Pour vérifier la stabilité de cette couche l’échantillon a ensuite été
placé dans un four pendant 1000 h à 1200 C̊ à l’air. On observe la formation
d’une couche d’alumine à la surface de l’échantillon en sortie de test. Il s’en
est suivi un test de 500 h à 1400 C̊ et à 1500 C̊. La couche d’alumine reste
adhérente.

Dix cycles d’oxydation ont par la suite été accomplis à l’air à 1200 C̊.
Le déroulement de chaque cycle est représenté sur la figure 1.15. La masse
de l’échantillon ne diminue pas, laissant à penser que la couche d’oxyde
est imperméable. Ce résultat n’est pas surprenant puisque les coefficients
d’expansion thermique (CTE) de Ti2AlC et Al2O3 sont tous deux égaux à
8×10−6̊ C−1. Par conséquent, il ne se développe pas de contrainte thermique
durant la montée en température et le refroidissement.

L’adhérence de la couche d’alumine a été controlée par résistivité en uti-
lisant une résistance de contact entièrement fabriquée en Ti2AlC. Après 250
h de fonctionnement à 1350̊ C l’alumine est toujours adhérente ce qui laisse
à penser que la résistivité n’a que très peu variée. Ces résultats prometteurs
illustrent le fait que Ti2AlC pourrait être utilisé pour des applications hautes
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Fig. 1.15 – Cycle d’oxydation de Ti2AlC à 1200 C̊ avec un taux de montée
en température et de refroidissement de 10̊ C/min suggérant une adhérence
de l’oxyde sur la surface de l’échantillon.

températures par exemple pour faire des résistances de four.

1.3.3 Propriétés thermiques

La nature des liaisons déduites des données de diffraction neutron

La longueur des liaisons atomiques est déterminée par une analyse Riet-
veld à température ambiante. Les propriétés de Ti4AlN3, Ti3SiC2 et Ti2AlN
sont présentées dans la table 1.4.

Ces résultats indiquent que

– les liaisons Ti-X dans les ternaires sont plus courtes que dans les liaisons
Ti-X des binaires.

– Que ce soit pour Ti3SiC2 ou Ti4AlN2.9, les liaisons TiI-X sont plus
courtes que les liaisons TiII-X. Le fait que les liaisons TiIINII soient
plus grandes et donc moins liantes que TiI-NI est cohérent avec le
fait que, indépendemment, les lacunes en azote interviennent surtout
sur le site NII [11]. Le caractère peu liant des liaisons TiI-Si entraine
que la liaison entre les atomes de titane TiI dans le plan de base est
plus intense qu’entre les atomes de TiII hors du plan. Cette hypothèse
est confirmée par les calculs de structure électronique comme nous le
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Tab. 1.4 – Longueurs des liaisons déterminées par une analyse Rietveld de
diagrammes de diffraction neutronique à température ambiante (diffraction
neutron de poudre) des composés Ti4AlN3, Ti3SiC2 et Ti2AlN. Sont aussi
inclus les longueurs des liaisons de TiC, TiN, Ti, Al et Si ([11], [34])

Compound Atoms Bond Lenght (Å)
Ti4AlN2.9 Ti(II) -N(II) 2.141 (2)

Ti(II) -N(I) 2.093 (2)
Ti(I) -N(I) 2.080 (2)
Ti(II) -Ti(II)a 2.988b

Ti(II) -T(I)c 2.913 (4)
Ti(I) -T(I)a 2.988b

Ti(I) -Al 2.818 (3)
Al-Al 2.988b

Ti2AlN Ti-N 2.087
Ti-Tia 2.994
Ti-Tic 2.910
Ti-Al 2.823
Al-Alc 2.994

Ti3SiC2 Ti(I)-C 2.085 (2)
Ti(II)-C 2.1814 (8)
Ti(I)-Ti(I)a 3.06557 (6)
Ti(I)-Ti(II)c 2.9634 (2)
Ti(II)-Ti(II)a 3.06557 (6)
Ti(I)-Si 2.693 (2)
Si-Si 3.06557 (6)

TiC Ti-Ti 3.062
Ti-C 2.165

TiN Ti-Ti 2.997
Ti-N 2.12

Ti Ti-Ti 2.951a

2.987c

Al Al-Al 2.863
Si Si-Si 2.352

a : distance entre les atomes d’une même couche
b : distance déterminée sur des positions (1/3, 2/3, z).
c : distance entre des atomes de couches voisines.
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verrons par la suite. Cette anisotropie dans la nature des liaisons peut
avoir des conséquences sur, par exemple, les propriétés mécaniques de
ces phases.

– Les distances TiI-TiII dans Ti4AlN2.9 et Ti2AlN sont presque les mêmes
mais cependant plus courtes que dans Ti3SiC2 ce qui défavorise la force
de la liaison TiI-TiII dans Ti4AlN2.9 et Ti2AlN.

– Malgré le recouvrement des orbitales Ti d et Si p, la distance TiI-Si
dans Ti3SiC2 (2.685 Å) est plus grande que dans la liaison covalente
Ti-Si (2.54 Å) mais plus courte que la distance correspondante dans
TiSi2 (2.76 Å). Cela indique que les liaisons Ti-Si le long de l’axe c
sont plus intenses que dans TiS2 dont la température de fusion est à
1470̊ C.

– La distance Si-Si dans le silicium pur (2.3532 Å) est quant à elle plus
courte que les liaisons Si dans la phase Ti3SiC2 (3.0656 Å). Par consé-
quent les liaisons Si-Si dans le plan de base sont moins fortes que dans
le silicium pur. De la même façon les distances Al-Al sont plus courtes
dans l’aluminium pure que dans Ti4AlN2.9 et donc les liaisons Al-Al
dans le plan de base sont moins fortes que dans l’aluminium pur.

En résumé, les résultats montrent que les atomes A sont fortement liés
aux blocs XTi6 via le recouvrement des orbitales p d en dehors du plan de
base. Ce recouvrement est plus important dans les ternaires contenant de
l’aluminium que dans le Ti3SiC2. Jusqu’à maintenant la nature des liaisons
des MAX contenant des éléments A de plus grand volume atomique reste
inexplorée.

Conductivité thermique

La dépendance en température des conductivités thermiques, ktot est pré-
sentée dans la fig. 1.16 pour les composés ternaires Ti3SiC2 [34], Ti2AlC [35],
Ti4AlN3 [36] et Nb2SnC [37]. Ti2AlC possède la conductivité thermique la
plus élevée, Ti4AlN3 la plus faible avec Ti3SiC2 et Nb2SnC entre les deux. Les
conductivités thermiques de Ti2AlC et Ti3SiC2 sont plus élevées que celle du
titane pur. On observe une variabilité des pentes des courbes. Elle sont po-
sitives pour Nb2SnC et Ti4AlN3 et négatives pour les deux autres composés.
En général, ktotal est donnée par :

ktotal = ke + kph (1.2)

où ke et kph sont respectivement les contributions des électrons et des
phonons à ktot. La partie électronique ke peut être estimée par la loi de
Wiedmann-Franz :
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ke =
L0T

ρ
(1.3)

où ρ est la résistivité électrique à la température T, et L0 le nombre de
Lorenz égal à 2.45 × 10−8 W.Ω/K2. Comme décrit précédemment, à des
températures plus élevées que 70 K, les résistivités peuvent être représentées
par

ρ = aT + b (1.4)

où a>0, et b est l’intersection à 0 K. A plus hautes températures nous
avons :

ke =
L0T

aT + b
(1.5)

Fig. 1.16 – Dépendance en température de la conductivité thermique des
composés ternaires. Les résistivités du titane pur ont été superposées.

A partir de ces relations les paramètres du tableau 1.5 sont déduits des
valeurs de résistivités électriques du tableau 1.6. Les mesures de conductivités
pour TiCx, TiN0.99 et NbCx sont également présentées.
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Tab. 1.5 – Quelques valeurs de conductivité thermique (W/m K) pour un
certain nombre de carbures ternaires, TiCx, TiN0.99 et NbCx

Composés ktotal à 300K 1300K
300K 1300K ke kph ke kph

Ti3SiC2 34 33 33 (97%) ∼ 1 (3%) 32 (97%) ∼ 1 (3%)
Nb2SnC 17.5 30.5 12.5 (72%) 5 (28%) 25 (82%) 5 (18%)
Ti4AlN3 12 20 2.8 (23%) 9.2 (77%) 10 (50%) 10 (50%)
Ti2AlC 46 36 20 (43%) 26 (57%) NA NA
TiCx 33.5 39 12 (36%) 21.5 (64%) 24 (66%) 15 (38%)
TiC0.96 14.4 33.4 7.35 (50%) 7.05 (50%)
TiN0.99 27.4 45.3 29.4
NbCx 14 21

Il est maintenant bien établi que pour les métaux de transitions, la contri-
bution des phonons à ktot est plus faible que ce à quoi l’on pourrait s’attendre
si l’on s’appuie sur la valeur des rigidités élastiques ; cette différence s’explique
par une intéraction forte entre les vibrations du réseau (phonons) et les dé-
fauts contenus dans ce dernier [38, 39]. Les résultats présentés dans le tableau
1.5 peuvent être interprétés comme suit : comme les élements du groupe A
sont très peu liés à la structure, ils sont favorables à la diffusion de phonons
et jouent le rôle de centres diffuseurs. Dans ce contexte on peut donc penser
aux atomes A comme à des ”grelots”vibrant de façon plus importante que les
autres atomes de la structure. La relation la plus simple pour kph est donnée
par Ashcroft et Mermin [40] :

kph = (3cvνmλ)−1 (1.6)

où cv, νm et et λ sont la capacité thermique par unité de volume, la
vitesse moyenne du son et le libre parcours moyen de la chaleur transporté par
les phonons. Si les ”grelots” sont des oscillateurs bien localisés (oscillateurs
d’Einstein), il s’ensuit que λ doit être la distance entre les ”grelots”. Pour
Ti3SiC2 à température ambiante, νm ∼ 6000 m/s, kph ∼ 1 W/m K, et cv ∼ 2.3

J/cm3 mol. Il en résulte de l’équation 2.6 que λ ∼ 2.2 Å, valeur très proche
de la distance Si-Si (∼ 3Å) pour Ti3SiC2. Pour Ti4AlN3 on obtient 17 Å ;
un résultat qui s’explique par le fait que les atomes d’aluminium sont plus
fortement liés à la structure que les atomes de silicium et que Ti4AlN3 contient
un nombre de défauts plus importants. Dans le cas de Nb2SnC, si l’on suppose
que kph ∼ 5 W/m K, λ ∼ 14 Å. Dans le cas de Ti2AlC la situation est moins
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claire puisque λ ∼ 38 Å. Mais dans ce cas on peut supposer que les atomes
sont tellement liés à la structure qu’ils ne jouent plus le rôle de ”grelots”. Les
preuves d’une diffusion forte par des ”grelots” et les défauts sont multiples et
entrâınent les remarques suivantes :

– Les porteurs de chaleur dans Ti3SiC2 et Nb2SnC sont majoritairement
les électrons. La valeur absolue de kph est assez faible (∼ 1 à 5 W/m
K). La contribution des défauts à la diffusion de phonons dans le cas
de Nb2SnC n’est pas quantifiée aujourd’hui. La résistivité relativement
haute de Nb2SnC suggère que ce composé pourrait contenir un grand
nombre de défauts.

– La substitution du silicium Si par l’aluminium Al pour former Ti2AlC
multiplie par 20 fois la valeur de kph. Ce résultat renforce l’hypothèse
selon laquelle les atomes de Si diffusent plus efficacement les phonons
que l’ Al malgré les différences structurales entre Ti2AlC et Ti3SiC2

– La substitution des atomes C dans TiCx par des atomes Al pour former
Ti2AlC augmente considérablement la valeur de kph. La raison pourrait
provenir du fait que les ternaires contiennent moins de défauts pour
diffuser les phonons. En effet même dans le meilleur poly ou monocristal
de TiCx, la concentration des lacunes (∼ 4%), est plus importante
que celle dans Ti4AlN3 (∼ 1.25%). Il est donc plausible que Ti2AlC
contienne moins de défaut que TiCx.

– La conduction des phonons est plus importante dans Ti2AlC que dans
Ti4AlN3. Quelle est la proportion de phonons diffusés par les lacunes,
et quelle est la part des atomes A dans cette diffusion sont toujours des
questions ouvertes.

En résumé, des études supplémentaires sont nécessaires pour affirmer ou infir-
mer les informations discutées ci-dessus. Il est cependant possible de conclure
que les propriétés thermiques des phases MAX dépendent essentiellement de
la façon dont est lié l’élément A à la structure. Dans le cas ou A est faiblement
lié, les couches d’éléments A sont, potentiellement des diffuseurs de phonons
et dans ce cas la contribuion kph à ktot peut être considérablement réduite. De
plus, une forte diffusion phonon-défaut est toujours possible. Finalement, la
raison pour laquelle ces phases conduisent bien la chaleur est essentiellement
due à leur bonne conductivité électrique.
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1.3.4 Propriétés électriques

Conductivité électrique

Les phases MAX sont bons conducteurs électriques puisque leurs résistivi-
tés sont comprises entre 0.07 µΩ m et 2.7 µΩ m (tableau 1.6) à température
ambiante. De la même façon que les métaux usuels leur résistivité décrôıt
linéairement en fonction de la température 1.17. Ainsi pour T > 100 K

ρ(T ) = ρ300[1 + α(T − 300)] (1.7)

α est exprimée en K−1. La table 1.6 dresse la liste de ρ, dρ/dT et α pour
un certain nombre de composés ternaires. Ces valeurs sont généralement très
similaires à celles de Ti, TiSi2 et Zr. A l’exception de Ti4AlN3, les résistivités
des composés contenant du Ti sont moins élevées que celles du titane pur et
de TiCx. Cependant la reproductibilité de ces résultats n’est pas avérée et
dépend fortement du composé considéré. On peut ainsi séparer ces composés
en 2 groupes :
Le premier groupe contient Ti2AlC, Hf2SnC et Ti3SiC2. Dans ce groupe les
valeurs de ρ et de dρ/dT sont bien définies (±20%) et suggèrent que ces
phases sont des composés stoechiométriques. Cette conclusion est appuyée
par le travail de Wakelkamp et al [41] qui a déterminé pour la première fois
la composition stoechiométrique de Ti3SiC2. Concernant le second groupe
les choses sont un peu plus compliquées. Ce groupe contient la plupart des
composés présents dans le tableau 1.6 et l’incertitude sur les termes de résis-
tivité et de leur dérivée en fonction de la température est plus importante.
Par exemple la première valeur de résistivité mesurée pour Ti2SnC [42] était
de 0.07µΩ-m. Des mesures plus récentes ont donné une résistivité de 0.22
µΩ-m, valeur 3 fois supérieure à celle donnée précédemment sur un échan-
tillon de composition identique. Ces différences sont trop importantes pour
être attribuées à des incertitudes expérimentales. Les principales hypothèses
pour expliquer cette large dispersion sont :

– des variations possibles en composition,
– la présence d’impuretés ou de phases mineures,
– la présence de défauts qui peuvent être la conséquence des différents

régimes de refroidissement.
Ce dernier point ne peut être véritablement contrôlé, mais ce processus

est en général assez lent. De plus, dans les intermétalliques et particulière-
ment ceux possédant une forte densité d’état électronique au niveau de fermi,
les mesures de résistivités ne sont affectées que dans le cas où la concentra-
tion en impureté est très élevée. Insistons sur le fait que les variations de
ρ et de dρ/dT avec la température sont caractéristiques des carbures et ni-
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trures ternaires. Il est raisonnable de penser que dans les ternaires ces écarts
pourraient être dus à la création de lacunes résultant de l’écart à la stoechio-
métrie. Cette hypothèse est d’autant plus probable que les lacunes sont des
objets très efficaces pour diffuser les phonons et les électrons notamment dans
Ti4AlN3. Une étude plus complète en fonction du taux de refroidissement et
de l’écart à la stoechiométrie sont clairement nécessaires afin de déterminer
de façon plus précise les propriétés de transport effectives de ces composés
ternaires.

Fig. 1.17 – Dépendance en température de la résistivité de certains compo-
sés ternaires : (a) Ti3SiC2, Ti3AlC2 et Ti4AlN3 et (b) M2AC contenant les
éléments Sn et Pb [43]

La mesure des coefficients de Seebeck, effet Hall

Les mesures du coefficient Hall pour les composés Ti3SiC2, Ti4AlN3 et
Ti3AlC2 sont présentées dans la table 1.7 [2]. Pour Ti4AlN3 et Ti3AlC2 R
positif indique que les porteurs majoritaires sont des trous (vacance d’un
électron). Les coefficients Hall mesurés à température ambiante pour Ti et
TiCx sont présentés dans la table 1.7. Dans le cas de TiCx à température
ambiante, R est toujours négatif ([49, 50]) mais en augmentant la tempéra-
ture, R diminue fortement et atteint un minima à 1000K. Ce comportement
est typique d’une conductivité portée par des trous.
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Tab. 1.6 – Propriétés électriques des carbures-nitrures ternaires. Les proprié-
tés électriques de Ti, Zr et TiSi2 ont été intégrées au tableau

Composés ρ0 (µΩ-m) dρ/dT (µΩ -m K−1) α (K−1) Température (K) Ref
Ti4AlN3 2.64 ± 0.02 0.0009 0.00034 300-620 [44]
Ti3SiC2 0.227±0.003 0.00075 0.00328 300-850 [45]
Ti3GeC2 0.22 [46]
Ti2GeC 0.227 [46]
Ti2AlC 0.36 [46]
Ti2AlN 0.31 [46]
Ti2AlC0.5N0.5 0.32 [28]
Ti2SnC 0.22 0.00071 0.0032 [43]
Zr2SnC 0.28 0.00098 0.0035 [43]
Nb2SnC 0.4 0.00084 0.0021 [43]
Hf2SnC 0.45 0.0015 0.0034 [43]
Zr2PbC 0.0.36 0.0052 0.0144 [43]
Hf2PbC 0.07 0.00044 0.0063 [43]
TiSi2 0.13 0.0005 0.0038 77-300 [47]
Zr 0.4 0.00176 0.0044 [48]
Ti 0.49 0.002 0.0041 4-300 [48]
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La dépendance en température des coefficients de Seebeck (Θ) de Ti3SiC2,
Ti4AlN3 et Ti3AlC2 est représentée sur la figure 1.18. Ces résultats confirment
que dans le cas de Ti4AlN3 et Ti3AlC2 les porteurs de charges responsables
de la conduction sont des trous avec une contribution ”́electrons” devenant
plus important lorsque la température augmente.

La réponse thermoélectrique de Ti3SiC2, quant à elle est unique. En ef-
fet, pour ce composé le coefficient de Seebeck est nul dans une large gamme
de température. Des matériaux possédant cette propriété peuvent être uti-
lisés pour déterminer le pouvoir thermoélectrique absolu d’autres matériaux
et sont considérés comme matériaux de référence. Une explication possible
à ce comportement pourrait être que les porteurs de charges (électrons et
trous) sont en quantité égale et que leurs mobilités respectives sont égale-
ment identiques. L. Chaput et al. [14] ont analysé ce comportement étonnant
à l’aide de calcul ab initio. Le pouvoir thermoélectrique a été calculé à partir
de calcul de structure électronique dans le cadre de la théorie du transport de
Boltzmann. Ces auteurs montrent que le pouvoir thermoélectrique est négatif
suivant la direction z et positive dans le plan de base. La valeur quasi nulle de
cette grandeur mesurée expérimentalement s’explique par une compensation
du tenseur thermoélectrique en fonction des axes cristallographiques non-
équivalent. Cette compensation serait donc due à un comportement ”trou”
dans le plan de base et un comportement ”́electron” le long de l’axe z. Il est
possible que ce comportement existe dans d’autres phases MAX. Des études
complémentaires sont nécessaires pour confirmer ce résultat [51].

Tab. 1.7 – Propriétés de transport calculées à partir des mesures Hall [2]

R ×1011 σ300 µp × 105 µn × 105 p×1028 n×1028 Refs
m3/C M(Ω m)−1 m2V −1s−1 m2V −1s−1 m−3 m−3

Ti3SiC2 ±0 4.5 ≈6 ≈6 24 24 [2]
Ti3AlC2 7±1 2.75±0.2 ≈19±0.3 9±1 [2]
Ti4AlN3 3.5±1 0.23±0.5 0.8±0.3 18±5 [2]
TiC0.969 -166 0.735 122 0.38 [49]
TiC0.92 -167 0.58 97 0.37 [50]

Les mécanismes de conduction

En principe et en supposant un modèle élémentaire pour la conductivité,
il est possible de déduire la concentration et la charge de la majorité des
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Fig. 1.18 – Dépendance en température sur la valeur des coefficients de See-
beck de Ti3SiC2, Ti4AlN3 et Ti3AlC2 [2]. Le coefficient de Seebeck pour le
titane pur sont aussi représentés.
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porteurs à partir des mesures de R et de σ. Dans le cas de deux porteurs de
charges la situation est plus compliquée et les équations deviennent :

σ = e(nµe + pµp) (1.8)

R =
p− n(µe/µh)

2

e(p+ n(µe/µh)2
(1.9)

où µe et µh et e sont les mobilités des électrons et des trous et la charge
de l’électron, respectivement. Pour Ti3AlC2 et Ti4AlN3, p>>>n et les équa-
tions 2.8 et 2.9 deviennent σ = epµp) et R = 1/ep, respectivement. Ainsi
la détermination de µp et de p est immédiate. Lorsque les valeurs de R sont
sensibles à des petites variations de défauts dans la structure et/ou à des
écarts dans la stoechiométrie du composé comme dans Ti3SiC2 ou dans Ti,
R ne peut pas être déterminée pour calculer de façon précise le nombre de
porteurs de charge. Deux hypothèses sont faites pour tenter de résoudre ce
problème. Premièrement et en analogie avec le modèle du gaz d’électron n
est supposé être proportionnel au cube de la densité électronique au niveau
de fermi. Deuxièmement on suppose que n = p et µe = µp. Les résultats sont
présentés dans le tableau 1.7. n et p contribuent tous deux à la conducti-
vité et possèdent les valeurs les plus élevés pour Ti3SiC2. Dans Ti3AlC2 la
conductivité est moins élevée due au faible nombre de porteurs de charge
dans ce composé. Cette observation est appuyée par les calculs de structure
électronique qui prédisent que la densité d’état au niveau de fermi se situe
autour d’un minimum. Par opposition Ef est située proche d’un maximum
local dans Ti3SiC2. Finalement, Ti4AlN3 possède une mobilité de porteurs la
moins élevée ce qui expliquerait sa faible conduction dûe à une forte diffusion
des électrons par les lacunes hautement présentes dans ce composé. En effet
il est bien établi que les électrons sont fortement diffusés par les lacunes dans
les carbures et des nitrures. Pour autant, TiCx n’est pas très bon conduc-
teur non pas à cause de la présence de lacunes mais à cause d’un manque de
nombre de porteurs.
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Chapitre 2

Synthèse et caractérisation

2.1 Différentes voies de synthèse

2.1.1 Synthèse moyenne température par pulvérisation
magnétron

En 1852 Grove et plus tard Plucker montrèrent que l’établissement d’une
décharge électrique entre deux électrodes conductrices placées dans une en-
ceinte où règne une pression réduite de gaz inerte, entrâıne l’apparition à
l’anode d’une couche mince du composé constituant l’électrode en regard.
Ce phénomène, longtemps perçu comme l’effet limitatif de la durée de vie
des tubes à gaz, ne fut repris que cent ans plus tard pour être étudié et
développé pour la production de films minces. Les premiers circuits intégrés
ont beaucoup contribué à ce renouveau en raison notamment des excellentes
qualités mécaniques des films obtenus par ce qui a été appelé la pulvérisation
cathodique.

Description générale de la pulvérisation cathodique

Lors de nos synthèses le procédé nommé ”diode” est utilisé. Le plasma
est créé par une décharge électrique dans un gaz noble (argon, krypton,
xénon ou autre gaz noble) maintenu à une pression de quelques mTorr (1
Torr=133,322368 Pa). La cathode est formée par la cible qui est portée à
une tension négative importante et qui par conséquent attire les ions positifs.
L’anode est le porte-substrat placé en face de la cible ou tout autre acces-
soire au potentiel de la masse ou légèrement positive. Si la pression résiduelle
dans l’enceinte est comprise entre 1 Pa et 102 Pa, le champ électrique créé
entre les deux électrodes provoque l’ionisation du gaz résiduel. Cette ionisa-
tion apparâıt sous la forme d’un plasma, localisé entre les deux électrodes,
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formé par la collision des électrons avec les atomes du gaz. Si l’impulsion
de l’électron incident est suffisamment grande à la sortie d’une collision on
obtient un ion chargé positivement et deux électrons. Ces mêmes électrons,
produits de la réaction, vont eux-même être accélérés par de le champ pour
produire une réaction en chaine. Les ions quant à eux sont attirés par la
cathode sous l’effet du potentiel important auquel ils sont soumis. En plus
de pulvériser des atomes de la surface l’impact des ions sur la cathode peut
aussi avoir pour effet d’extraire des électrons secondaires qui participent ainsi
à l’entretien du plasma. Le reste des particules provenant de la (des) cible(s)
sous forme de vapeur vient se déposer sur le substrat et se condense pour
former la couche mince. Comme il a été déjà été mentionné précédemment,
plusieurs paramètres entrent en jeu dans ce procédé et peuvent venir modi-
fier les caractéristiques du plasma et empêcher son auto-alimentation. Parmi
ces paramètres on peut citer la pression du gaz à l’intérieur de l’enceinte,
la distance de séparation des électrodes, le libre parcours moyens des parti-
cules dans le gaz ainsi que les tensions appliquées entre les cathodes. Tous
ces paramètres doivent être optimisés.

Mécanisme de la pulvérisation cathodique

Les techniques de dépôt par pulvérisation cathodique sous vide (PVD)
consistent à éjecter des particules de la surface d’un solide par le bombar-
dement de cette surface avec des particules énergétiques. En première ap-
proximation, ce processus mécanique ne dépend donc que de la quantité de
mouvement, cédée au moment du choc, de l’ion incident avec l’atome du so-
lide bombardé. L’arrachage d’atomes superficiels se produit lorsque l’énergie
effectivement transférée dépassera l’énergie de liaison des atomes. Les atomes
pulvérisés à partir de cibles monocristallines proviennent des directions de
plus grande densité atomique. De plus le taux de pulvérisation décrôıt à très
haute énergie du fait de la pénétration plus profonde des ions dans le réseau
cristallin.

Ce mécanisme entrâıne trois caractéristiques importantes :

– Le caractère mécanique du processus d’éjection fait qu’un matériau
cible composé de plusieurs éléments se pulvérise aussi bien qu’un corps
simple.

– L’énergie des particules pulvérisées est en moyenne de 1 à 10 eV, ce qui
correspond à des températures d’évaporation supérieures à 10000̊ C.

– Une quantité non négligeable d’atomes est expulsée avec des énergies
supérieures à 10 eV. Ils sont donc capables de pulvériser le substrat ou
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la couche pendant le dépôt. Ce phénomène de ”gravure” a pour effet de
nettoyer la surface du substrat avant dépôt et donc d’en augmenter la
pureté

Un schéma du mécanisme physique est présenté sur la figure 2.1
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Fig. 2.1 – Schéma de la pulvérisation cathodique (PVD)

Pulvérisation magnétron

Le procédé magnétron est un perfectionnement de la cathode utilisée en
pulvérisation classique, qui permet de s’affranchir du filament chaud. Ce
perfectionnement résulte de la combinaison du champ magnétique intense,
perpendiculaire au champ électrique créé par la cathode, c’est à dire parallè-
lement à la cible.

L’effet magnétron consiste, comme la pulvérisation cathodique simple,
en une décharge diode DC ou RF (courant continu ou basse fréquence) en-
tretenue par des électrons secondaires éjectés de la cathode sous l’effet du
bombardement ionique. Dans ce cas, les électrons qui ne rencontrent pas
de molécules de gaz, s’éloignent perpendiculairement de la cathode et sont
captés par l’anode. Ces électrons ne participent pas à la réaction en châıne
décrite à la section précédente, proche de la cible décrite.

Si on superpose au champ électrique E un champ magnétique B, perpen-
diculaire à celui-ci, c’est à dire parallèle à la cathode et très près de celle-ci,
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Fig. 2.2 – Schéma de la pulvérisation cathodique (PVD)

les trajectoires électroniques s’enroulent autour des lignes de champs ma-
gnétiques, augmentant considérablement, les chances d’ioniser une molécule
de gaz au voisinage de la cathode. En effet la combinaison d’un champ ma-
gnétique et d’un champ électrique linéairement décroissant depuis la surface
résulte en un confinement des électrons proche de la surface (fig. 2.3). Le pou-
voir d’ionisation des électrons émis par la cathode est augmenté du fait de
l’allongement de leur trajectoire et il s’ensuit une ionisation plus importante
des gaz contenus dans l’enceinte. C’est cet effet de confinement qui augmente
d’une part le degré d’ionisation mais aussi le taux de pulvérisation et donc
son rendement. Il en résulte aussi une augmentation de la vitesse de dépôt et
un abaissement de la pression de maintien du plasma. La pulvérisation ma-
gnétron s’effectue aussi à des tensions moins importantes et on passe d’une
tension d’1 kV à une tension de 0.5 kV. Ce dispositif n’ajoute cependant rien
à l’énergie des ions arrivant sur la cible, il ne fait qu’augmenter leur nombre
pour une tension de polarisation donnée. Un effet secondaire observé est que
le bombardement du substrat et des parois de la chambre par les électrons
sont minimisés.

Pulvérisation réactive

L’ajout d’un gaz réactif comme l’oxygène ou l’azote est possible pour la
synthèse de composé comme l’alumine par exemple. Cela permet de syn-
thétiser ce matériau sans partir de la composition aluminium plus oxygène.
Cette possibilité est particulièrement utile lorsqu’on ne dispose pas des échan-
tillons de composition appropriée à pulvériser dès le départ. C’est la pulvéri-
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Fig. 2.3 – Schéma de la pulvérisation cathodique (PVD)

sation réactive. Ce procédé est cependant plus complexe que la pulvérisation
d’une cible initialement constituée des produits finaux que l’on vient déposer
telle quelle sur un substrat. De nombreux changements interviennent dans
le plasma lors de l’application d’un gaz réactif dans la chambre. Ces mo-
difications peuvent provenir de la réaction du gaz soit avec le substrat soit
avec la cible. Les modifications dues à la réaction avec la cible sont les plus
critiques en terme de rendement de pulvérisation lorsque l’on compare les
différences avec une pulvérisation classique. Il est possible d’avancer l’hypo-
thèse suivante : lors de la pulvérisation une grande partie de l’énergie (si ce
n’est la majorité) absorbée sert à la rupture des liaisons ce qui réduit la part
disponible pour la pulvérisation proprement dite et diminue le rendement de
pulvérisation et de dépôt.

2.1.2 Compaction isostatique à chaud

La compaction isostatique à chaud (CIC ou HIP, : ”Hot Isostatic Pressure”
[52]), est utilisée pour densifier et mettre en forme des poudres. On obtient
alors des pièces massives de tailles et de formes plus ou moins complexes
et dont la microstructure est uniforme et contrôlée. Concrètement, ce pro-
cédé consiste à soumettre une enveloppe ou capsule, préalablement remplie
de poudre, à un traitement thermique sous pression isostatique ; la pression
peut atteindre 400 MPa mais dans notre cas la pression ne dépasse pas 40
MPa et la température 2000̊ C. La pression est appliquée par l’intermédiaire
d’un gaz inerte vis-à-vis du matériau de l’enceinte (argon ou azote). Sous
l’action simultanée de la pression et de la température la poudre se densi-
fie. Contrairement au frittage, le HIP permet une densification à plus basse
température limitant ainsi le grossissement de grain, d’où son intérêt pour
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l’élaboration de matériaux nanocristallins. De plus, l’absence d’additifs dans
la poudre évite une dégradation des caractéristiques mécaniques du matériau
final. Pour obtenir une déformation homogène de la capsule et donc une den-
sification uniforme, celle-ci est dimensionnée pour avoir :

– une température uniforme au sein de la poudre.
– une épaisseur de paroi suffisamment faible pour permettre la contrac-

tion isotrope de la capsule et la transmission de la pression à la poudre.

La capsule (en acier ou en PYREX dans notre cas comme nous le ver-
rons par la suite) est fermée par des couvercles de part et d’autres qui sont
généralement soudés. L’un des bouchons comporte en son centre un tube
plus étroit. C’est la cinétique de la densification qui garantit la contraction
homogène lors des essais.

Le remplissage est une étape déterminante dans le processus d’élabora-
tion. En effet, un mauvais remplissage entrâıne une déformation non homo-
gène de l’enveloppe et donc une densification non uniforme. Classiquement,
le remplissage de la capsule se fait en la soumettant à une vibration (ul-
trason par ex.) pour obtenir, par glissement des particules les unes sur les
autres, l’empilement le plus compact possible. Dans certain cas, la faible taille
des particules nécessite un traitement particulier et ne permet pas d’utiliser
cette technique. Pour forcer l’écoulement des grains de poudre les uns sur les
autres une presse peut être utilisée avant le scellage. Cette technique permet
d’optimiser le remplissage. Cette technique a été utilisée à froid dans notre
cas.

Une fois la capsule remplie il faut pomper l’air introduit lors du remplis-
sage avant de la sceller. En effet la présence d’air dans la capsule lors de la
compaction empêche la densification ou provoque l’éclatement accidentel de
la capsule. En fonction de la taille des grains et pour faciliter le dégazage
on peut chauffer les poudres pour désorber les gaz présents en surface. Plus
le temps de pompage est grand (cela pouvant aller jusqu’à plusieurs jours)
meilleur sera son efficacité. Ci-dessous un schéma de principe qui décrit les
principales étapes du processus de compaction.

Les fours utilisés pour le HIP permettent d’atteindre des températures
de l’ordre de 2000̊ C, et l’isolation thermique du four peut être assurée par
exemple par des écrans métalliques. Le four peut aussi être parfois équipé
d’un dilatomètre in situ, pour la conduite des essais. Il permet de suivre
les variations de dimensions externes de la capsule. Par des considérations
géométriques il est possible de remonter à la densite réelles du matériau com-
pacté. Ainsi la mise au point des paramètres physiques (la vitesse de montée
en température, la température de palier, le temps de palier, la pression de
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Fig. 2.4 – Schéma de principe de la compaction isostatique à chaud (HIP).

palier) des essais de HIP peut en être grandement facilitée.

2.2 Microscopie électronique

2.2.1 Présentation et fonctionnement général de l’ins-
trument

Le microscope électronique en transmission (MET) apporte d’une part
une très grande résolution dans l’espace réel pouvant atteindre l’échelle ato-
mique avec des grandissement de 103 à 106 et d’autre part la possibilité
d’obtenir des clichés de diffraction. La résolution ponctuelle est la plus petite
distance d séparant deux objets. Cette distance est est donnée en optique,
par la relation d = (0.61λ)/n sinα avec n l’indice de réfraction du milieu, α
l’ouverture de l’objectif. Elle dépend en microscopie électronique des aberra-
tions chromatiques et sphériques des lentilles composant l’instrument et est
typiquement de quelques angströms. Ces caractéristiques sont liées à :

– la nature ondulatoire des électrons : λ = h/mv où m et v sont res-
pectivement la masse et la vitesse de l’électron, fonction de la tension
d’accélération V. V=120 kV, λ =3,35 pm,

– l’existence de lentilles adaptées à ce type de rayonnement. Ainsi il est
possible de focaliser un faisceau parallèle d’électrons monocinétiques à
l’aide de lentilles magnétiques,

– l’existence de sources d’électrons.
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2.2.2 Principe de fonctionnement

Dans cette partie nous rappelons rapidement le fonctionnement d’un mi-
croscope électronique en transmission (MET) en s’efforcant d’établir un pa-
rallèle avec le microscope optique.

Un MET fonctionne à la manière d’un microscope optique où les pho-
tons sont remplacés par des électrons, les lentilles en verre par des lentilles
électromagnétiques et l’oculaire par un écran fluorescent.

Le canon fonctionne comme une triode pour produire un faisceau élec-
tronique, indispensable pour que les électrons puissent se propager librement
avant et après l’échantillon (dans le cas contraire les électrons entreraient en
collision avec les molécules d’air et seraient ralentis). Il est constitué d’une
pointe métallique de laquelle sont extraits les électrons (la cathode), une len-
tille électrostatique ou Wehnelt et une anode. En appliquant une différence
de potentiel élevée entre le filament et l’anode on extrait des électrons du
nuage électronique présent autour du filament et on les accélère. Le Wehnelt
a pour fonction de repousser les électrons afin de former un cross-over.

Une fois sortis du canon les électrons passent par l’accélérateur. Le sys-
tème condenseur a ensuite pour rôle de focaliser le faisceau sur l’échantillon.
Le condenseur 1 (C1) détermine la taille de la source d’électrons sur l’échan-
tillon alors que le condenseur 2 (C2) détermine l’intensité de la convergence
du faisceau sur l’échantillon et fait ainsi varier l’intensité du faisceau que l’on
observe à l’écran.

Le faisceau d’électrons est donc focalisé sur l’échantillon. Les spécimens ne
doivent pas dépasser quelques dizaines de nanomètres pour être transparents
aux électrons. Nous reviendrons sur ce point lorsque nous parlerons de la
préparation des échantillons.

Après avoir traversé l’échantillon, les électrons pénètrent dans la lentille
objectif qui forme une image agrandie de l’échantillon. Cette lentille est la
partie délicate de l’instrument qui détermine la qualité des propriétés d’agran-
dissement et les performances du microscope. Le faisceau incident arrive sur
l’échantillon sous la forme d’ondes planes ψ0(x, y) supposées monochroma-
tiques. A la sortie de l’échantillon les amplitudes et les phases du front d’ondes
ont été modifiées. La fonction d’onde de sortie ψs(x, y)=ψs(r) dépend de la
position (x,y) dans le plan de sortie de l’échantillon cöıncidant avec le plan
objet de la lentille objectif. Le rôle de la lentille est d’opérer une première
transformation de Fourier bidimensionnelle de l’onde. On obtient alors, dans
plan focal de la lentille, une fonction d’onde qui dépend des vecteurs d’ondes
kx et ky. Tous les électrons dont l’angle de la direction de propagation avec
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Fig. 2.5 – Schéma du principe de fonctionnement d’un microscope électro-
nique en transmission
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l’axe optique est le même se retrouvent au même point du réseau réciproque ;
L’image de la fonction d’onde ψs(r) issue de l’échantillon est obtenue par
une seconde transformation de fourier produisant ainsi une image agrandie
de l’objet dans le plan de la lentille objectif.

L’observation du signal s’effectue sur un écran équipé d’un caméra. Le
signal peut être enregistré soit sur plaques photgraphiques soit par l’inter-
médiare d’une caméra CCD.

2.2.3 Lentilles électromagnétiques

Le système de projection est constitué d’un ensemble de lentilles ma-
gnétiques. Les électrons sont déviés par le champ magnétique créé par les
lentilles. Leur déviation est d’autant plus grande que le courant d’excitation
des lentilles est important. Les lentilles électromagnétiques possèdent un plan
image où se situe l’image de l’objet, et un plan focal où tous les rayons pa-
rallèles présents avant la lentille se focalisent. Notons que la lentille doit être
refroidie, ce qui est réalisé en utilisant un écoulement constant d’eau froide.

Les lentilles magnétiques présentent des aberrations. Les principales sont
l’astigmatisme, l’aberration sphérique Cs et l’aberration chromatique Cc.

Le système de projection peut être considéré comme une seule lentille
dont la distance focale doit être ajustée de telle sorte que son plan image
coincide avec le plan d’observation.

2.2.4 Les interactions des électrons avec l’échantillon

Dans un microscope, l’accélération des électrons leur procure une énergie
importante donnant lieu à des interactions avec les couches électroniques et
les noyaux de la matière irradiée. Il est usuel de classer ces interactions en
deux catégories : les interactions élastiques, où l’électron a la même énergie
cinétique avant et après l’interaction et les interactions inélastiques au cours
desquelles l’électron perd une partie de son énergie cinétique au cours de
l’interaction.

Interactions élastiques

Lorsque l’onde incidente interagit avec le spécimen elle est affectée par
le potentiel de la matière traversée, c’est à dire par sa densité de charge.
(noyau et électrons). On parle de diffusion de l’onde incidente. Si le matériau
étudié est cristallin (répartition atomique périodique), les ondes électroniques
diffusées élastiquement interfèrent et produisent des intensités importantes
dans des directions bien définies. C’est la diffraction de Bragg développée dans
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la section suivante. Parmi les électrons élastiques qui ont traversé l’échantillon
on distingue un faisceau d’électrons transmis, parallèle au faisceau incident
et des faisceaux d’électrons diffractés, formant un angle 2θB avec le faisceau
incident (θB étant l’angle de Bragg). Ces deux signaux sont utilisés dans
les deux modes conventionnels du microscope, la diffraction et l’imagerie de
contraste.

Les électrons élastiques qui ressortent par la face d’entrée du cristal sont
appelés rétrodiffusés. Leur nombre dépend de l’orientation et de la nature
du cristal. Sur certains microscopes, un système de balayage et un détecteur
adéquat permettent de faire de l’imagerie avec ces électrons.

Interactions inélastiques

Les électrons peuvent interagir avec la matière en cédant une partie de
leur énergie, donnant lieu à des émissions d’électrons ou de rayonnement selon
que l’interaction se fait avec les noyaux, les électrons de coeur ou de valence.

Rayonnement électromagnétique : Les électrons incidents peuvent in-
teragir avec les électrons de coeur en éjectant un de ces électrons. La lacune
ainsi formée est immédiatement remplie par un électron d’une couche supé-
rieure en émettant un photon X caractéristique de l’atome excité. La caracté-
risation du rayonnement émis, en énergie et en intensité, permet une analyse
quantitative du matériau : c’est l’analyse EDX.

Emission d’électrons : L’irradiation électronique incidente et les électrons
rétrodiffusés peuvent exciter des électrons au dessus du niveau de Fermi.
Ces électrons, appelés électrons secondaires ont un libre parcours moyen de
quelques nanomètres dû à leur faible énergie et peuvent être éjectés s’ils
se trouvent près de la surface du matériau. Les détecteurs collectant ces
électrons secondaires permettent de fournir une image de la topographie du
cristal. Enfin, le faisceau incident ou le rayonnement X produit par le trans-
fert d’un électron comblant une lacune dans les niveaux de coeur, peuvent
permettre à un électron de la bande de valence de s’échapper.

La perte d’énergie des électrons : L’énergie perdue par un électron
incident interagissant avec les électrons de coeur ou de valence est caractéris-
tique de la nature du matériau. La mesure de ces pertes peut être effectuée
par un spectromètre dispersant les électrons transmis à l’aide d’un prisme
magnétique. La spectroscopie de pertes d’énergies permet d’une part l’ana-
lyse de la composition chimique d’un matériau mais aussi de ces propriétés
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optiques. En effet selon la gamme en énergie que l’on étudie il est possible
d’accéder aux excitations à basses énergies dites des plasmons. Les interac-
tions coulombiennes avec le noyau atomique entrâınent une décélération des
électrons incidents. L’énergie cinétique perdue est réémise par un rayonne-
ment X continu selon le processus de Bremsstrahlung. L’énergie maximale
de ce rayonnement correspond à l’énergie cinétique des ions incidents [53]

Dégâts d’irradiation :
La forte interaction électrons-matière peut induire différents phénomènes,

notamment lorsque l’on observe des objets petits (de quelques microns au na-
nomètres). Le faisceau d’électrons peut en effet provoquer un échauffement de
l’échantillon. Ce phénomène dépend de l’énergie des électrons incidents et des
propriétés physiques de l’échantillon. Cet échauffement peut provoquer des
transformations de phases sous l’action d’un faisceau trop condensé. De plus
la focalisation du faisceau induit des effets de pollution au carbone rendant
l’échantillon moins transparent.

2.3 Diffraction électronique en aire sélectionné

La diffraction est une méthode puissante d’identification des composés à
l’échelle microscopique. Elle est obtenue en projetant le plan focal arrière de
la lentille objectif sur le plan d’observation.

Dans le cadre de notre étude l’utilisation de la diffraction électronique
est indispensable pour l’orientation des échantillons. L’orientation exacte du
cristal en vue d’étudier son influence sur les propriétés optique des matériaux
est au coeur de notre problématique. Elle peut être abordée dans le cadre de
la théorie cinématique car nous nous intéressons qu’à l’aspect géométrique de
cette technique. La prise en compte quantitative de la diffraction électronique
nécessite, quant à elle, l’introduction de la théorie dynamique qui ne sera pas
présentée.

2.3.1 Diffusion par un cristal périodique

Dans un monocristal les centres diffuseurs sont distribués périodique-
ment : l’espace est dénombrable, périodique et de dimension physique L,
une longueur

X(n,m, p) = na +mb + pc (2.1)

La maille cristalline est définie par 3 vecteurs (les périodes spatiales)
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(a,b, c) (2.2)

Le réseau réciproque est par définition un réseau associé de dimension
L−1 :

K(n′,m′, p′) =
2π

(a, b, c)
× [n′b × c +m′c × a + p′a × b] (2.3)

2.3.2 Diffraction de Bragg

Considérons une onde plane monocinétique faisant un angle θ ave c une
famille de plans cristallographiques (indexés n’m’p’ ou de façon plus conven-
tionnelle (hkl) équidistants de dhkl (distance interréticulaire). Pour qu’un
phénomène de diffraction soit observé (on parle aussi de diffusion cohérente),
il est nécessaire que la différence de chemin soit un multiple de la longueur
d’onde. Il y a alors interférence constructive entre les divers faisceaux ré-
fléchis sur les plans atomiques. En calculant le déphasage entre deux ondes
réfléchies sur deux plans successifs (figure 2.6) la loi de Bragg est vérifiée :

2dhklsinθ = nλ (2.4)

où n, entier, est l’ordre de la diffraction et λ la longueur d’onde du rayon-
nement utilisé. Cette interférence constructive donne, sous l’angle θ ainsi
défini, une intensité diffractée maximale.

Fig. 2.6 – Illustration de la loi de Bragg
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Diffraction par un cristal mince

La théorie cinématique, suppose que l’intensité diffractée est très faible
devant l’intensité transmise et néglige les phénomènes de diffraction multiple.
Ainsi l’amplitude diffractée par un cristal s’écrit sous la forme

A(g) =
∑

r

exp (−2iπr.g)
∑

n

fn(g) exp (−2iπrn.g) = L(g).Fhkl(g) (2.5)

où la somme sur r est effectuée sur l’ensemble des mailles du cristal et celle
sur n sur l’ensemble des atomes à l’intérieur de la maille. Le premier terme,
L(g) correspond au facteur de forme du cristal et son expression dépend de
la géométrie du cristal. Le second terme, Fhkl(g), est le facteur de structure
du cristal et est égal à la transformée de Fourier de la densité électronique du
motif cristallin. On montre que pour un cristal de dimension finie constitué
de N1, N2 et N3 mailles parallèles à a, b,et c respectivement, l’expression de
L(g) est donnée par :

L(g) =
sin2πN1h

sin2πh

sin2πN2k

sin2πk

sin2πN3l

sin2πl
(2.6)

A partir de là deux possibilités se présentent : si le cristal est infini dans
les trois directions de l’espace (cas du cristal massif) ce terme est nul en
dehors des noeuds du réseau réciproque. Dans ce cas la diffraction n’a lieu
que lorsque le cristal est en position de Bragg stricte. En microscopie élec-
tronique en transmission les échantillons doivent être préparés de telle sorte
à être transparents aux électrons. Le cristal a un nombre fini de mailles pa-
rallèlement à la direction du faisceau électronique. La fonction de l’équation
2.6 s’étend donc le long de l’axe réciproque correspondant c∗.

Géométrie de la diffraction : sphère d’Ewald

Afin de décrire la géométrie de la diffraction électronique il est utile d’in-
troduire la construction de la sphère d’Ewald qui nécessite de réécrire la loi
de Bragg (équation 2.4) sous forme vectorielle. On définit ki et kf (en rouge
sur la figure 2.7) comme étant respectivement les faisceaux d’électrons inci-
dents et diffractés. On montre que la la condition d’interférence constructive
(équation 2.4) s’écrit :

2π(kf − ki).r = 2nπ (2.7)

Cette relation est vérifiée pour
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kf − ki = g (2.8)

où g est un vecteur du réseau réciproque du cristal. Si un rayonnement de
vecteur d’onde ki est appliqué sur un cristal il ne pourra y avoir diffraction
que dans les directions kf telles que la condition de l’équation 3.5 soit vérifiée.
De plus puisque nous considérons une diffraction élastique, on doit avoir
ki = kf = 1/λ

Fig. 2.7 – Construction de la sphère d’Ewald

La figure 2.7 représente la construction de la sphère d’Ewald à partir de la
relation 2.12. Cette construction permet de déterminer les directions des fais-
ceaux diffractés par un cristal pour une direction incidente et une longueur
d’onde données. Dans le cas des électrons, en raison de leur faible longueur
d’onde, le rayon de la sphère est très grand par rapport au paramètre de maille
du réseau réciproque. Il est donc localement possible de remplacer la sphère
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par son plan adjacent. Le microscope électronique permet l’observation di-
recte d’une coupe de l’espace réciproque où les excitations sont multiples et
simultanées.

Lorsqu’on veut déterminer la structure d’un matériau massif ou d’une
nanoparticule, il faut orienter le matériau dans des conditions dites d’axes
de zone c’est à dire lorsqu’une direction [hkl] du cristal est confondue avec
la direction ki du faisceau incident. Expérimentalement, le cristal n’est que
très rarement en condition d’axe de zone parfaite. Cet écart à l’orientation
exact du cristal introduit des différences importantes dans l’intensité des fais-
ceaux diffractés et rend difficile l’interprétation quatitative des diagrammes
de diffraction. Pour corriger cela il est pratique de prendre comme direction
z non pas la direction initiale de propagation des électrons ki mais plutôt de
se repérer par rapport à un axe de zoner du cristal qui est le plus proche de
ki. Cette méthode est bien décrite dans la thèse de D. Alloyeau [54].

Néanmoins ce sont les lignes de Kikuchi qui nous permettront de façon
définitive d’affirmer que l’on est dans une orientation plutôt qu’une autre.

2.3.3 Détermination des conditions d’orientation d’un
cristal à l’aide des lignes de Kikuchi

Expérimentalement, l’orientation précise du cristal est déterminée par
la position des lignes de Kikuchi, qui permettent de fixer avec précision la
position de la sphère d’Ewald par rapport au plan du réseau réciproque. Les
lignes de Kikuchi apparaissent dans les diagrammes de diffraction des objets
épais et permettent de connâıtre l’orientation du cristal avec une grande
précision. Les lignes de Kikuchi proviennent de la diffraction par le cristal
d’électrons ayant par ailleurs subit une interaction inélastique. Elles sont
donc particulièrement visibles lorsque l’objet observé est épais ou présente
une forte absorption (cas des éléments lourds). Le principe de formation de
ces lignes schématisé sur la figure 2.8 est le suivant :

Au point P le faisceau est diffusé inélastiquement dans toutes les direc-
tions avec une intensité qui décrôıt quand l’angle de diffusion augmente.
L’intensité I est tracée sur la courbe du bas de la figure 2.8. Parmi tous ces
rayons diffusés deux directions, les rayons 1 et 2 (figure 2.8), sont en incidence
de Bragg exacte avec la famille de plan (hkl), l’un forme un petit angle avec la
direction du faisceau incident, l’autre un grand angle. Ces électrons diffractés
forment des cônes dit de Kossel, centrés sur la source diffractante. L’inter-
section de ces cônes avec le plan du réseau réciproque constitue une paire de
lignes de Kikuchi. En effet à cause des effets de la diffusion plus intense aux
petits angles la ligne de Kikuchi la plus proche du faisceau transmis est moins
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K2 K1

ligne claire ligne sombre

P

Fig. 2.8 – Principe de formation des lignes de Kikuchi
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intense (direction 1), alors que la ligne la plus éloignée du faisceau transmis
apparait plus intense (ligne d’excès) que le fond continu. Ces deux faisceaux
étant diffractés par les plans (hkl), ils ne participent pas à l’intensité du dia-
gramme. Les deux rayons 1 et 2 issus du point P, après réflexion, se propagent
dans les directions 3 et 4 respectivement. Ils apportent de l’intensité au point
K1 et K2. Comme l’intensité du rayon 3 qui arrive en K2 est plus grande que
le fond continu, on observe une ligne blanche. On parle de ligne car l’intensité
est diffusée dans un cône qui donne en réalité une parabole percue comme
des lignes lorsqu’il coupe l’écran compte tenue de la faible valeur de θBragg

et de la longueur de caméra. En K1 on observe une ligne plus noire que le
fond. On remarque sur ce schéma que par construction, la ligne noire est
toujours la plus proche de la tache centrale. D’autre part l’écart angulaire
entre la ligne blanche et la noire est 2θBragg. La photo ci-dessous montre un
diffractogramme en axe de zone avec les lignes de Kikucki en blanc.

Fig. 2.9 – Diffractogramme de l’axe 6 ou [001] du cristal Ti2AlC massif.
Les lignes de Kikouchi sont visibles et forment des lignes blanches. La pre-
mière zone de Laue représentée par un cercle blanc à la périphérie illustre
l’intersection de la spère d’Ewald avec les noeud de l’espace réciproque.
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La médiane entre deux lignes de Kikuchi représente l’intersection du plan
diffractant et du plan de diffraction. L’intersection entre toutes les médianes
chacune associée à une paire de lignes de Kikuchi, définit un point du réseau
réciproque qui est la projection de l’intersection de tous les plans réticulaires
du cristal, c’est à dire la projection de l’origine du cristal où se trouve la
sphère d’Ewald. La position des lignes de Kikuchi est donc toujours centro-
symétrique par rapport à la projection de la sphère d’Ewald sur le plan du
réseau réciproque considéré. Pour ces raisons lorsque l’on oriente le cristal,
les tâches de diffraction ne bougent pas (seule leur intensité varie), mais par
contre les lignes de Kikuchi se déplacent et ce d’une quantité x proportion-
nelle à l’angle de rotation θ de l’objet : x = 2θ L (où L est la longueur de
caméra). Cette particularité peut être mise à profit pour déterminer l’angle
de rotation de l’objet et ce avec une très bonne précision de l’ordre du dixième
de degré.
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Chapitre 3

Mesures expérimentales

3.1 L’ellipsométrie visible proche-ultraviolet

L’ellipsométrie est une technique optique d’analyse de surface fondée sur
la mesure du changement de l’état de polarisation de la lumière après ré-
flexion sur une surface plane. L’utilisation croissante des traitements de sur-
face (optique, technologie des semi-conducteurs, métallurgie) a contribué au
développement de techniques optiques d’analyse de surface : interférométrie,
réflectométrie et ellipsométrie. La méthode a été bien décrite à la fin du 19ième

siècle dans le travail aussi bien expérimental que théorique de Drude [55, 56].
La réalisation d’appareils industriels pour la détermination des cons-tantes
optiques n’est apparue que dans les années 70 grâce au développement des
ordinateurs pour l’automatisation et l’interfacage de l’expérience ainsi que
leur exploitation de plus en plus complexe. Un des premiers ellipsomètres
automatisés a été conçu par Aspnes et al [57] dans les laboratoires de Bell.
Les points forts de l’ellipsométrie sont : son caractère non destructif, sa large
gamme de mesures (mesures d’épaisseur depuis une fraction de couches mo-
noatomiques jusqu’à quelques micromètres), sa possibilité de contrôle in situ
permettant la mesure d’épaisseurs de couches pendant leur croissance en
temps réel. Il faut distinguer l’ellipsométrie à une seule longueur d’onde, qui
est l’outil le plus simple, mais ne permet l’identification que de deux para-
mètres, de l’ellipsométrie spectroscopique, qui effectue des mesures sur tout
un spectre et permet d’interpréter des structures complexes : multicouches,
rugosité d’interface, homogénéité, etc..

L’ellipsométrie a été utilisée au cours de ce travail pour la détermina-
tion de la fonction diélectrique des phases MAX. Ce procédé peut être décrit
comme suit : si un échantillon est éclairé par une source de lumière monochro-
matique et polarisée, la lumière réfléchie change la polarisation en fonction

55
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des propriétés de l’échantillon. La polarisabilité ou la fonction diélectrique
de l’échantillon détermine ce changement de polarisation. Ainsi, la lumière
réfléchie est en général polarisée elliptiquement. En ellipsométrie, le change-
ment de polarisation est mesuré et est utilisé pour déterminer les propriétés
d’un matériau.

3.1.1 Principe de la mesure

Considérons une onde plane arrivant sur une surface plane. Une partie de
l’onde est transmise ou absorbée à travers la surface, une autre est réfléchie
par cette surface 3.1. Le champ électrique Ei de l’onde incidente peut être
décomposé suivant deux axes. L’un Eip parallèle au plan d’incidence, l’autre
Eis, perpendiculaire au plan d’incidence. ; avec indice : p pour parallèle, s
pour perpendiculaire (de l’allemand senkrecht).

Les composantes du champ électrique après réflexion sur l’échantillon (de-
venu champ Er) sont données par Erp et Ers la polarisation parallèle au plan
d’incidence et la polarisation perpendiculaire au plan d’incidence respective-
ment. Il vient

Erp = rpEip =| rp | eiδpEip (3.1)

et

Ers = rsEis =| rs | eiδsEis (3.2)

rp et rs représentent le coefficient de réflexion de l’échantillon pour une po-
larisation parallèle au plan d’incidence et le coefficient de rélexion de l’échan-
tillon pour une polarisation perpendiculaire au plan d’incidence. Ces deux
coefficients agissent sur chacune des composantes du champ et caractérisent
aussi la modification du champ électrique après réflexion.

Les coefficients de réflexions complexes rp et rs sont reliés aux indices de
réfractions complexes n et peuvent être déduits de la continuité des compo-
santes tangentielles des champs électriques E et magnétiques H à l’interface :

rp =
ncosφ− n0cosφrefr

ncosφ+ n0cosφrefr

(3.3)

et, :

rs =
n0cosφ− ncosφrefr

n0cosφ+ ncosφrefr

(3.4)
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Pour un échantillon isotrope et massif, l’angle de réfraction φrefr est régi
par la loi de Snell-Descartes,

n0sinφ = nsinφrefr (3.5)√
ǫ = n (3.6)

n0 indique le coefficient de réfraction de l’air et peut être supposé égal à
1 pour l’air ou le vide.

Les deux coefficients rp et rs sont complexes. Leur module | rp | et | rs |
représente la modification apportée à l’amplitude de la composante du champ,
et leur phase, δs et δp, le retard introduit par la réflexion. En pratique, la
quantité mesurée est le rapport de ces deux coefficients, qui s’exprime sous
la forme :

ρ =
rp

rs

=
| rp | eiδp

| rs | eiδs
=

| rp |
| rs |

ei(δp−δs) =
| rp |
| rs |

ei∆ = tanΨei∆ (3.7)

Ces deux angles sont les angles ellipsométriques qui définissent le dé-
phasage et le rapport entre les composants parallèles et perpendiculaires du
champ électrique après la réflexion sur la surface de l’échantillon. (figure 3.1).
En utilisant 3.5, 3.4 et 3.3 Ψ et ∆ définissent à eux seuls la fonction diélec-
trique :

ε = sin2 φ
(

1 + tan2 φ
(1 − ρ

1 + ρ

)2)

(3.8)

Une fois de plus les relations 3.8, 3.1 et 3.2 supposent un échantillon iso-
trope et parfaitement plan dans l’air ou le vide. Cette hypothèse est appelée
le ”modèle à 2 phases”. Néanmoins il est très utile en première approxima-
tion. La fonction diélectrique que l’on calcule de cette façon est ainsi qualifiée
de ”pseudo fonction diélectrique” et est notée < ε >. La façon de relier les
coefficients de Fourier aux propriétés du cristal est bien décrite par le for-
malisme de Jones. En effet la polarisation de la lumière est représentée par
les vecteurs de Jones qui consistent en deux composantes complexes perpen-
diculaires et parallèles à la direction de propagation du champ électrique.
Dans ce formalisme, les composantes du champ électrique sont représentées
par une matrice 2×2 incluant les coefficients de transmission et de réflexion.
Si la matrice est définie dans l’état propre du composant optique ou du ma-
tériau, comme dans l’équation 3.1, la représentation mathématique peut être
simplifiée. L’inconvénient de ce formalisme est qu’il ne traite que la lumière
totalement polarisée.
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Eip

Eis

Erp

Ers
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φ
χ ψ

Fig. 3.1 – A cause des modifications des coefficients complexes de réflexions
parallèles et perpendiculaires au plan d’incidence (rp et rs), la lumière change
d’état de polarisation après réflexion sur l’échantillon.
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3.1.2 Technique de mesure

Plusieurs techniques de mesure de polarisation par réflexion existent :
elles utilisent toutes le montage optique suivant : une source, un polariseur,
un analyseur

”
un détecteur. Ce sont les constituants de base auxquels peuvent

être ajoutés différents éléments comme des modulateurs, un compensateur,
etc..L’ellipsomètre que nous avons utilisé est un ellipsomètre utilisant la mé-
thode à modulation de phase.

Cette méthode de mesure se prête bien à l’automatisation de la mesure
ainsi qu’à son utilisation sur un large domaine spectral. Le faisceau est mo-
dulé en polarisation par la rotation du polariseur et de l’analyseur comme
schématisé sur la figure 3.2.

Fig. 3.2 – Schéma d’une expérience d’ellipsométrie

Décrivons plus en détail le montage à polariseur tournant système de base
de la méthode à modulation de phase. L’état de polarisation du faisceau peut
être décrit à l’aide du système de Jones.

L’amplitude du champ est décomposé suivant les axes S et P. L’action
de chaque élement sur la polarisation du faisceau est représentée par une
matrice 2×2 à coefficients complexes.

Polariseur, analyseur

P = A =

(

1 0
0 1

)

.

(dans le système des axes propres du polariseur ou de l’analyseur)
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Echantillon

E =

(

rp 0
0 rs

)

.

Rotation

R(θ) =

(

cosθ −sinθ
sinθ cosθ

)

.

θ étant l’angle de rotation de l’analyseur (A) ou du polariseur (P)

Lampe isotrope

L(θ)

(

E0

E0

)

La méthode de modulation de phase inclut un modulateur de phase après
le polariseur. Cette méthode est bien décrite dans l’article de Drévillon et al.
[58].

La matrice de transfert du modulateur (dans notre cas un modulateur
photoélastique) a la forme suivante :

M =

(

exp jδ(t) 0
0 1

)

.

Le vecteur champ électrique au niveau du détecteur est obtenu par :

Ed = A.R(A).E.R(−M).M.R(P −M).P.L

Ce qui donne en intensité

I = | Ed |2 (3.9)

= (I0 + Is sin δ(t) + Ic cos δ(t) (3.10)
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I0 = B(1 − cos 2Ψ cos 2A+ cos2(P −M) cos 2M(cos 2A− cos 2Ψ)

+ sin 2A cos ∆ cos 2(P −M) sin 2Ψ sin 2M)

Is = B[sin 2(P −M) sin 2A sin 2Ψ sin ∆]

Ic = B sin 2(P −M)[(cos2Ψ − cos 2A) sin 2M

+ sin 2A cos 2M sin 2Ψ sin ∆]

avec B =
E2

0

4|r2
p|+|r2

s |

les fonctions sin δ(t) et cos δ(t) sont définies par leur développement en
série de Fourier :

sin δ(t) =
∑

m=0

J2m+1(a) sin[(2m+ 1)ωt]

cos δ(t) = J0(a) + 2
∑

m=1

J2m(a) cos(2mωt)

avec Jm fonction de Bessel de première espèce d’ordre m.

Dans l’exploitation du signal, seules les harmoniques d’ordre m = 0, 1
et 2 sont utilisées, les autres harmoniques n’apportant pas d’informations
supplémentaires. Pour les conditions de mesure optimales, a doit vérifier la
condition J0(a) = 0 (J0 fonction de Bessel d’ordre zéro) ; or l’amplitude
de modulation a est proportionnelle à la tension d’excitation Vm du cristal
modulateur et inversement proportionnelle à la longueur d’onde λ

a =
QVm

λ
Il conviendra donc d’ajuster la tension en fonction de la longueur d’onde.

Cette méthode ne nécessite pas un alignement très précis (il n’y a pas
d’élément en rotation). Son utilisation requiert toutefois une électronique
performante, capable d’assurer la saisie du signal et son traitement à une
fréquence de modulation très rapide de 50 kHz.

3.1.3 Limite de l’étude

Drude remarqua en premier que les composantes du tenseur diélectrique
le long de l’axe c d’un matériau uniaxe avec l’axe c orienté perpendiculaire-
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ment à la surface contribuait de façon négligeable au rapport des coefficients
de Fresnel mesuré en ellipsométrie [59]. Ce résultat provient des conditions
aux limites du champ de déplacement D qui impliquent que la composante
normale de la réponse d’un milieu à une excitation est atténuée. Aspnes et
al. [60] généralisent cette propriété aux cristaux biaxes. Il montrent en effet
que la pseudofonction diélectrique d’un cristal biaxe est une approximation
de la projection de la fonction diélectrique le long de la direction définie par
l’intersection du plan d’incidence avec la surface ; les contributions de la com-
posante perpendiculaire de la fonction diélectrique au plan d’incidence et de
la projection normale à la surface est négligeable.

C’est pourquoi, quand l’axe optique (AO) est perpendiculaire à la surface
d’un matériau absorbant, ce qui est applicable à notre matériau, la pseudo
fonction diélectrique peut être bien approximée par la composante du ten-
seur de la fonction diélectrique le long de la direction perpendiculaire à l’axe
optique ε⊥. La composante parallèle du tenseur diélectrique, ε‖ n’est pas si-
tuée à l’intersection du plan d’incidence et de la surface de l’échantillon, c’est
pourquoi cette composante ne peut être ”vue” à l’aide de mesures ellipso-
métriques. Si nos échantillons avaient été transparents ou semi-transparents
un traitement aurait pu être utilisé pour calculer la composante parallèle de
ε‖ [61]. Nos échantillons en plus de ne pas être transparents sont complète-
ment absorbants et donc aucune information sur la composant ε‖ ne peut
être déterminée même si ces expériences ont été effectuées à plusieurs angles
d’incidence [62]. Afin de vérifier et d’illustrer la validité de l’approximation
d’Aspnes avec nos échantillons, les mesures qui ont été entreprises ont été
effectuées à six angles d’incidence différents. (de 55̊ à 80̊ avec un pas de
5̊ ). Les résultats en ellipsométrie seront systématiquement comparés avec les
mesures en EELS dans la gamme d’énergie de recouvrement.

3.2 Spectroscopie de pertes d’énergies des élec-

trons (EELS)

3.2.1 Les domaines d’applications

Dans un microscope électronique en transmission, la spectrométrie de
perte d’énergie des électrons (EELS) est une technique analytique complé-
mentaire à celle d’émission des rayons X (EDS). Elle est particulièrement
intéressante pour l’analyse locale des éléments légers alors que l’EDS est
mieux adaptée à l’étude des éléments moyens et lourds. En plus de l’ ana-
lyse élémentaire, elle fournit des informations structurales et chimiques grâce
à l’exploitation des structures fines des spectres, et ce, de façon comparable
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aux techniques d’absorption X (XAFS : X-Ray absorption spectroscopy). Les
structures fines étendues (EXELFS, EXAFS) donnent accès à la structure to-
pologique locale et les structures fines près du seuil (ELNES, XANES) à la
nature de la liaison chimique.

3.2.2 Description générale d’un spectre

Un spectre de pertes d’énergie d’électrons est l’histogramme du nombre
d’électrons collectés en fonction de la perte d’énergie qu’ils ont subie à la
traversée de l’échantillon. Un spectre se présente sous forme d’une courbe
continue dominée par un pic étroit centré autour de la perte d’énergie nulle.
Ce pic résulte de la détection des électrons transmis élastiquement (sans mo-
dification de l’énergie mais avec déviation possible de la trajectoire) et des
électrons diffusés quasi-élastiquement avec excitation des modes de vibrations
de réseau (phonons). On mesure la résolution en énergie du dispositif expéri-
mental par la mesure de la largeur à mi-hauteur du pic élastique (enregistré
sans échantillon). La figure 3.3 montre un spectre EELS expérimental com-
plet. On distingue deux régions d’intérêts différents : la première zone est la
région de pertes proches et provient essentiellement des excitations des élec-
trons de valence alors que la deuxième région concerne plus particulièrement
l’excitation des électrons de cœur.

3.2.3 Région des faibles pertes

La technique EELS est très riche car un grand nombre de types d’interac-
tions donnent un signal visible dans le spectre. La région des pertes proches
correspond à des interactions entre les électrons incidents et les électrons de
valence. Ces interactions peuvent donner lieu à des excitations individuelles
des électrons près du niveau de Fermi en créant des transitions interbandes
ou donner lieu à des oscillations collectives des électrons. On parle alors de
transitions intrabandes ou plasmons. Les plasmons sont des oscillations des
électrons libres. Leur observation permet de déterminer la densité d’électrons
(à condition d’avoir évaluer la masse effective de ces derniers). On peut éga-
lement obtenir la constante diélectrique complexe, propriété fondamentale
d’un matériau, à partir de ces mesures.

La perte d’énergie associée aux plasmons est assez faible (d’où son nom :
“région de faibles pertes”). Elle se situe entre 0 et 50 eV et la probabilité de
collision des électrons rapides avec des électrons de valence est très forte. Ils
peuvent être décrits de façon simple dans le cadre d’un modèle de gaz d’élec-
trons libres (modèle de Drude) ou dans le cadre de gaz d’électron “presque”
libres (modèle de Drude-Lorentz). Nous reviendrons sur ces deux modèles
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par la suite. Cette région du spectre donne accès, par l’intermédiaire d’une
analyse Kramers-Kronig aux propriétés optiques d’un matériau par la dé-
termination de la constante diélectrique, les coefficients de réflexion et de
transmission. L’analyse Kramers-Kronig donne également une mesure de la
densité d’états jointe qui est la convolution des densités d’états sous et au-
dessus du niveau de Fermi.

3.2.4 Région des pertes lointaines

On trouve à plus hautes énergies (zone exploitable entre 50 et 4000 eV)
la présence de signaux de sections efficaces plus faibles de plusieurs ordre de
grandeur. Ces distributions correspondent aux excitations individuelles des
électrons de cœur (niveaux K, L, M..) et sont superposées à un fond continu
monotone dû aux excitations. Ces distributions sont à la base de l’analyse
chimique élémentaire. Physiquement ces seuils correspondent aux transitions
des électrons des couches internes, ayant reçus une énergie suffisante pour être
ionisés. L’énergie Ec est propre à chaque couche atomique et l’information
donnée par l’EELS dans cette gamme d’énergie est donc par conséquent la
signature de la présence d’éléments au sein du matériau. De plus l’intégration
du signal sur une gamme d’énergie donnée fournit aussi la concentration de
cette espèce. Sur ces seuils d’excitation des électrons profonds, on distingue
aussi des variations d’intensités rapides et importantes sur les premiers 30 eV
du spectre (fig 3.3), généralement désignées par l’acronyme ELNES (Energy
Loss Near Edge Structure) et au delà de 30 eV après le seuil , des struc-
tures fines de moindre intensité appelées EXELFS (Extended Energy Loss
Fine Structure) qui s’étendent sur plusieurs centaines d’ eV ((fig 3.3)). Les
structures ELNES reflètent la densité d’états inoccupés au-dessus du niveau
de Fermi. Les modulations EXELFS, par leur fréquence et leur amplitude,
sont, quant à elles, reliées à l’arrangement atomique autour de l’atome excité.
La structure fine au voisinage du seuil est fortement dépendante du type de
liaison, de la coordination et de la distance avec le plus proche voisin. Ainsi
la forme des seuils pour un même élément est caractéristique du matériau
(oxyde, carbure, nitrure ...).

3.2.5 La diffusion inélastique

Il y a une différence très claire entre la perte d’énergie subie par les élec-
trons de cœur et celle subie par les électrons de valence ou de conduction.
La principale différence vient du fait que les orbitales des électrons de cœur
sont des orbitales bien localisées en terme d’énergie alors que celles des élec-
trons de valence interagissent les unes avec les autres et se recouvrent. Ce
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phénomène est à l’origine de la levée de dégénérescence des niveaux d’éner-
gies et de la formation des bandes d’énergies proche du niveau de fermi. Les
orbitales des électrons de cœur sont localisées et ne présentent quasiment
pas de recouvrement entre elles. Les électrons de cœur ont un comportement
atomique et une largeur en énergie très étroite. Par exemple, la bande K du
Sodium (Na) a une largeur de 2 × 10 −19 eV et un électron K du sodium
change de site en moyenne à peine une fois par semaine ! Ces électrons liés à
leurs atomes sont bien décrits par un modèle atomique.

Avant de traiter les différences entre les interactions de cœur et de valence
définissons la section efficace lors de la diffusion inélastique d’un électron par
un nuage électronque. Dans les éléments légers les diffusions des électrons de
valence est dominante.

La théorie de Bethe

L’ionisation d’un atome par un électron incident peut être essentiellement
décrite par la règle d’or de Fermi où l’on considère la transition de l’électron
de l’atome d’un état initial de fonction d’onde Ψi à un état final de fonction
Ψn. en utilisant la première approximation de Born, Inokuti [63] a définit la
section efficace différentielle :

dσn

dΩ
=

m0

2π~2

k1

ki

|
∫

Ψ∗
nV (r)Ψi exp(iq.r)dτ |

2

(3.11)

où ki ou k1 sont les vecteurs d’onde de l’électron rapide avant et après
l’intéraction et r sa coordonnée. ; le moment transféré à l’atome est : ~q =
~(ki − k1 : V(r) est le potentiel d’intéraction. L’intégrale s’étend sur tout le
volume dτ de l’atome.

Pour un atome de charge Ze, le potentiel V(r) s’écrit sous la forme d’un
terme dû au noyau et d’un terme dû aux intéractions avec les électrons de
l’atome :

V (r) =
Ze2

4πǫ0r
− 1

4πǫ0

Z
∑

j=1

e2

| ri − rj |
(3.12)

Dans l’équation 3.12 le premier terme est le terme d’intéraction coulom-
bienne. Le second terme est dû aux effets de répulsion entre chaque électron.
Dans l’intégrale précédente de l’équation 3.11 le terme nucléaire disparâıt
dû à l’orthogonalité des fonctions d’onde initiales et finales. Contrairement
à la diffusion élastique, la section efficace de diffusion inélastique ne dépend
que d’une interaction électrons-électrons. Cependant les masses des particules
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(incidentes et cibles) sont les mêmes, le transfert d’énergie est important. La
section efficace s’exprime :

dσn

dΩ
=

γ2

a2
0q

4

k1

ki

| ǫn(q) |2 (3.13)

Dans l’équation 3.13 nous distinguons trois facteurs. Le premier est un
terme de diffusion Rutherford pour un électron libre. Le second terme k1/ki

est proche de l’unité si la perte d’énergie est négligeable devant l’énergie du
faisceau incident. Le dernier terme est le facteur de forme inelastique et est
sans dimension. Il est défini par le carré du module des éléments de matrice
de transition atomique :

ǫn =< Ψn |
Z

∑

j=1

exp(iqrj) | Ψ0 > (3.14)

Il contient toute l’information spécifique à l’atome considéré et est indé-
pendant de la vitesse de l’électron incident. Inokuti défini une force d’oscil-
lateurs généralisée (GOS pour General Oscillator Strenght) soit :

fn(q) =
En

R

| ǫn(q) |2
(qa0)2

(3.15)

où R est l’énergie de Rydberg et En la perte d’énergie associée à la transi-
tion. Le GOS présente l’intérêt d’être facilement relié à la force d’oscillateur
optique (OOS : Optical Oscillator Strenght). Lorsque q →0 le GOS fn tend
vers la force d’oscillateur optique qui caractérise la réponse d’un atome à une
excitation de photons (absorption optique)

La section efficace s’écrit sous la forme

dσn

dΩ
=

4γ2R

Enq2

k1

ki

fn(q) (3.16)

Dans la pratique il est nécessaire de définir une section efficace par unité
d’énergie ce qui donne la section efficace doublement différentielle utilisée par
tous les programmes de calculs :

d2σ

dΩdE
=

4γ2R

Eq2

k1

ki

df

dE
(q, E) (3.17)

Le nombre d’onde de l’excitation s’exprime en fonction de l’angle de dif-
fusion (figure 3.4). Pour un agle de diffusion petit (θ << 1 et E << E0, où
E0 est l’énergie incidente, on peut écrire que k1/ki = 1. La conservation du
moment s’écrit :
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q2 = q2
‖ + q2

⊥ ≃ q2
E + ki

2θ2 (3.18)

où l’angle caractéristique est donné par :

θE =
E

γm0v2
=

E

(E0 +m0c2)(v/c)2
(3.19)

où v est la vitesse de l’électron incident. L’équation résultante pour l’ex-
pression de la section doublement différentielle est :

d2σ

dΩdE
=

4γ2R

Ek2
i

( 1

θ2 + θ2
E

) df

dE
=

8a2
0R

2

Em0v2

( 1

θ2 + θ2
E

) df

dE
(3.20)
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Fig. 3.4 – Géométrie de la diffusion lors de la traversée de l’échantillon
par l’électron en EELS. Les angles de diffusions sont surévaluées dans cette
figure.

Pour θ petitle GOS ne dépend pratiquemment pas de l’angle. On est alors
dans le régime dipolaire et le GOS peut être assimilé à la force d’oscillateur
dipolaire. La distribution angulaire de la section efficace différentielle prend
la forme d’une Lorentzienne de largeur à mi hauteur θE

La théorie diélectrique

Les interactions fortes des électrons de valence dans un solide est la preuve
manifeste de la structure en bande des énergies dans un solide. Le spectre en
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énergie des électrons de valence (ou de conduction) ne peut pas être décrit
par un modèle atomique. Le schéma de la figure 3.5 illustre les différences de
nature des excitations lorsqu’on passe d’un atome à un solide.
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Fig. 3.5 – Schéma de principe d’une excitation d’un atome et d’un solide

Dans la région des ”pertes proches” les interactions entre les électrons
de conduction ne peuvent plus être traitées comme de simples perturbations
mais comme un véritable problème à n corps. Malgré la puissance des ordina-
teurs il n’est pas possible d’intégrer directement les équations différentielles
à n corps de la mécanique quantique. C’est la raison pour laquelle cette
région de faible perte est encore assez mal décrite par les théoriciens car
de lourdes approximations sont souvent indispensables. Nous nous sommes
tournés vers des théories semi-phénoménologiques pour dépouiller nos me-
sures expérimentales. Ces théories ne prennent pas en compte le caractère
discret de la matière mais insiste sur son caractère collectif.

En effet la diffusion des électrons de valence est compliquée du fait que les
fonctions d’onde de ces électrons sont modifiées par les liaisons chimiques ; de
plus les plasmons sont dus à des excitations collectives des électrons externes.
La perte d’énergie est faible (15-30 eV) et donc la probabilité de collision des
électrons rapides avec les électrons externes est très forte faisant des plasmons
une caractéristique du spectres du pertes d’énergie. Ils peuvent être décrits
de façon simple par un modèle de gaz d’électrons libres. L’interaction des
électrons transmis au solide peut être exprimée en terme de fonction de ré-
ponse diélectrique ǫ(q, ω). Ce formalisme peut donc dans certaines conditions
corréler les mesures d’optique avec les mesures effectuées en spectroscopie de
pertes proches. L’électron incident est representé comme une charge ponc-
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tuelle de valeur −eδ(r− vt). L’électron interagit avec l’échantillon en créant
dans le milieu un potentiel électrostatique Φ(r, t) vérifiant l’équation de Pois-
son :

ǫ0ǫ(q, ω)∇2φ(r, t) = eδ(r, t) (3.21)

La force de freinage subit par l’électron est égale à la force de l’électron
dans la direction du mouvement c’est à dire dans la direction z. Cette force
est aussi égale à la charge électronique multipliée par le gradient du potentiel
dans cette direction. En utilisant les transformées de Fourier, on montre que

dE

dz
=

2~
2

πa0m0v2

∫ ∫

qyωℑ[−1/ǫ(q, ω)]

q2
y + (ω/v)2

dqydω (3.22)

où ω la fréquence égale à E/~ et qy est la composante du vecteur de diffu-
sion dans la direction perpendiculaire à v. La partie imaginaire de [−1/ǫ(q, ω)]
est la fonction de perte et décrit de façon très complète la réponse du milieu
par rapport à l’excitation. La force de freinage peut ainsi être exprimée en
fonction la section doublement différentielle pour la diffusion inélastique soit

dE

dz
=

∫ ∫

naE
d2σ

dΩdE
dΩdE (3.23)

où na représente le nombre d’atomes par unité de volume dans le milieu.
En considérant que dqy ≈ kiθ et que dΩ ≈ 2πθdθ les équations 3.22 et 3.23
donnent :

d2σ

dΩdE
≈ ℑ[−1/ε(q, E)]

π2a0m0v2na

( 1

θ2 + θ2
E

)

(3.24)

où θE = E
γm0v2 . l’équation 3.24 contient la même dépendance angulaire

que l’équation de Bethe (équation 3.20). En comparant ces deux éqautions
on en déduit que la théorie de Bethe et la théorie diélectrique sont équivalente
si

df

dE
(q, E) =

2E

πE2
a

ℑ[−1/ε(q, E)] (3.25)

où E2
a = ~

2nae
2/ε0m0, Ea étant l’énergie associée aux plasmons, autre-

ment appelée en terme de fréquence, fréquence plasma. Dans la région des
petits angles (région dipolaire), ε(q, E) varie peu en fonction de q et peut donc
être remplacée par l’expression optique ε(0, E) qui correspond à la permitti-
vité relative du milieu à une fréquence déterminée ω = E/~. Un spectre de
perte d’énergie enregistré à petit angle de collection peut être ainsi comparé
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aux données optiques. Une telle comparaison exige au préalable une analyse
Kramers-Kronig pour obtenir ℜ[1/ε(0, E)]. A l’issue de la transformation la
détermination de la partie réelle de ε(q, E) (ε1) et la partie imaginaire ε2

est directe. Lorsque les pertes en énergies deviennent importantes ε2 devient
petit et ε1 tend vers l’unité. ℑ(−1/ε(q, E)) = ε2/(ε

2
1 + ε2

2)
1/2 devient de cette

façon proportionnelle à ε2.

Analyse Kramers-Kronig

Une fois ℑ
{

− 1
ε

}

connue, la relation de Kramers-Krönig entrâıne :

ℜ
{

1

ε(ω)

}

= 1 − 2

π

∫ ℑ{−1/ε(ω‘)}
ω‘2 − ω2

ω‘ dω‘ (3.26)

et donne

ε(E) =

ℜ
{

1
ε(E)

}

+ iℑ{−1/ε(E)}
{

ℜ
{

1
ε(E)

}}2

+

{

ℑ{−1/ε(E)}
}}2 (3.27)

La relation entre la fonction de perte et ε est illustrée dans la figure
3.6 tiré de nos données expérimentales sur Ti2AlC. A travers cette exemple
nous voudrions montrer que les structures présentes dans ε ne cöıncident
pas toujours à celles présentes dans la fonction de pertes- une conséquence
directe de la présence de εε∗ au dénominateur de l’expression de la fonction
de perte. Cela implique ce qui sera appelé un ”́ecrantage” de ε2 par εε∗. 2
configurations sont à prévoir dans ce cas :

ℑ(−1/ε) =
ε2

εε∗
=

{

ε2/|ε1|2 |ε1| >> |ε2| écrantage
1/ε2 |ε1| << |ε2| anti-écrantage

(3.28)

Les conséquences de cet effet d’écrantage est que les maxima de ε2 ne sont
pas visibles directement dans la fonction de pertes ; quand |ε1| est grand, ces
maxima sont fortement atténués. Dans la figure 3.6 pour l’orientation [001]
cet effet peut être observé entre 0 eV et 5 eV. Quand |ε1| est petit c’est à
dire au voisinage de la fréquence plasma on observe le phénomène inverse :
les maximas locaux dans ε2 entrâıne l’apparition de minima locaux dans la
fonction de perte. Ce phénomène d’anti-écrantage est visible sur le spectre
correspondant à l’orientation [100] au voisinage de ωp. Ces phénomènes sont
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souvent observés dans des milieux pour lesquels de fortes transitions inter-
bandes sont présentes par exemples dans les carbures et nitrures.

En conclusion de ces analyses, notons que l’analyse correcte des structures
ne peuvent s’effectuer directement sur la fonction de pertes. Une transforma-
tion Kramers-Kronig est indispensable pour assigner de manière fiable les
structures avec un énergie particulière. C’est seulement une fois que l’analyse
Kramers-Krönig des données a été accomplie que les structures visibles sur ε
pourront être interprétées en terme de transitions intra ou interbandes.

Optique et électronique

Dans des conditions bien spécifiques ε déduite du spectre de pertes proche
en EELS peut être comparée à ε mesurée directement par des méthodes de
réflectométrie. Cependant la nature des interactions ne sont pas les mêmes.
En effet comme nous en avons discuté dans le paragraphe 3.1 le champ élec-
trique d’une onde électromagnétique déplace les électrons dans le sens per-
pendiculaire à la direction de propagation, la densité électronique demeurant
inchangée. Dans un microscope électronique le faisceau d’électrons induit un
déplacement longitudinal et une modification dans la densité électronique.
Les fonctions diélectriques issues d’une expérience d’EELS ou de réflectomé-
trie ne peuvent être comparées que dans le cas où le moment transféré q est
petit. C’est précisément dans ces conditions que nous avons travaillé.

L’un des avantages de l’EELS par rapport aux autres techniques photo-
niques de réflectométrie est la résolution angulaire de la méthode qui permet
de faire des expériences résolues en q alors que les techniques optique ne cor-
respondent qu’ à des q nuls. (fig. 3.4 pour la géométrie de la diffusion). Un
autre avantage de cette technique concerne la gamme d’énergie accessible. En
effet celle-ci s’étend de l’Infrarouge jusqu’au X mous en passant par le visible
et toute la gamme Ultra-Violette des longueurs d’ondes. Ainsi la quantité
ℑ(−1/ǫ) en plus de contenir plus d’informations facilite grandement l’ana-
lyse Kramers-Krönig qui suit sa détermination du fait de sa détermination sur
une gamme de longueur d’onde étendue. Cette technique s’effectuant dans
un microscope nous permet également de coupler les mesures spectrosco-
piques avec d’autres techniques (diffraction électronique pour l’orientation,
microscopie haute résolution) et d’accéder à des zones de l’échantillon sub-
nanométriques.
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3.2.6 Instrumentation : les spectromètres et filtres en
énergie

Les analyses effectuées dans un TEM présentent l’avantage de combiner
les mesures spectroscopiques aux modes classiques de microscopie (image-
rie haute résolution, diffraction électronique). Pour l’acquisition des données
les dispositifs à création et transfert de charges (CCD) présentent une ré-
ponse linéaire sur une grande plage dynamique, une bonne résolution et une
haute sensibilité. Cependant, la très haute sensibilité des CCD aux dom-
mages d’irradiation ne permet pas leur exposition directe au flux d’électrons.
Par conséquent, un dispositif de conversion électrons-photons est utilisé à
base d’un matériau aux propriétés photoémissives : le scintillateur. Le prin-
cipal défaut de ce type est d’éclairer simultanément plusieurs photodiodes.
Les photons sont émis par le scintillateur de façon isotrope en fonction des
aberrations du système de couplage. Le spectre est par conséquent convolué
par une fonction de réponse impulsionnelle PSF ( : point spread function) ;
cet effet prédomine pour les faibles dispersions en énergie.

Filtre à prismes magnétiques

C’est le filtre le plus utilisé en EELS. Le principe réside dans une déflection
des électrons traversant des pièces polaires d’un aimant. Si l’on choisit F et
v dans le plan (xy) et B le long de la direction z la force de Lorentz s’écrit :

~F = e~v ∧ ~B (3.29)

et courbe la trajectoire des électrons d’environ un quart de cercle. le rayon
de courbure R se calcule à l’aide de la force centrifuge qui doit être égale à
la force de Lorentz :

et

R =
mv

eB
(3.30)

Les électrons les plus lents sont ceux qui sont le plus déviés. On obtient
une dispersion spatiale des électrons. Ils peuvent être maintenant détectés. Le
souci de tous les spectromètres réside dans la focalisation. De plus les lentilles
”magnétiques” possèdent une forte aberration chromatique et une aberration
sphérique dans une direction.

Les spectromètres commerciaux (Gatan 666) ont des parois cylindriques
courbées pour corriger l’aberration. Ce spectromètre peut être attaché en
dessous de la chambre de la caméra du TEM.
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Filtres Omega dans la colonne

Entrée du filtre

Plan d’entrée image

Plan de symétrie

Plan image de sortie
plan image achromatic

Plan de dispersion
des énergies équipé d’une fente

Axe optique

Prisme magnétique

Pièces polaires, correcteurs
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B .
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Fig. 3.7 – Schéma des principaux constituants d’un filtre Omega dans la
colonne

Dans ce cas 4 prismes magnétiques sont utilisés. Présent sur le Zeiss Li-
bra (par exemple), ce filtre en énergie dans la colonne se trouve entre deux
groupes de 3 lentilles projectrices. Sur la figure 3.7 D1 et D2 sont conjugués
de même que O1 et O3. Deux lentilles projettent l’objet dans le plan O1

(image réelle) et son image dans le plan O3 (image virtuelle) qui est conju-
guée à l’écran. La fente de sélection des énergies se situe en D2. Cette fente
permet de former des images filtrées en énergie. Ainsi les études chimiques
viennent s’ajouter aux études structurales qui peuvent être faites sur le même
microscope dans la même zone de l’échantillon. Les aberrations au premier
ordre du filtre s’annule du fait de sa symétrie. Les aberrations restantes sont
corrigées par les sextupoles. Le Zeiss Libra possède une dispersion en énergie
de 1.85 µm/eV à 200kV et une résolution en énergie inférieur ou égale à 0.7
eV. La plage en énergie pouvant être analysée varie de 0 à 3500 eV.

Filtres Mandoline dans la colonne

Le filtre Mandoline (figure 3.8) est constitué d’un aimant M1 homogène,
de deux autres aimants M2 et M3, inhomogènes qui focalisent continûment
le faisceau dans le plan de la section. A cela s’ajoutent 9 élements cor-
recteurs C1-C9 symétriques (correction des aberrations jusqu’au troisième
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ordre). L’axe optique lui-même croise deux fois les aimants homogènes résu-
lant en une hauteur totale à l’intérieur de la colonne très faible augmentant
ainsi la stabilité mécanique de la colonne du MET. L’utilisation d’aimants
inhomogènes est inspirée de la physique des particules. Cependant leur inté-
gration dans un microscope nécessite une précision plus importante du fait
des dimensions qui sont plus petites d’où l’ajout de champs quadrupolaire sur
les éléments de corrections C1 et C9. Le Zeiss Sésame possède une dispersion
en énergie de 6.2 µm/eV à 200 kV et une résolution en énergie inférieure à
0.2 eV avec monochromateur.

Plan de diffraction

Plan image

Axe de symétrie

Plan image achromatique

Plan de sélection des énergies

Fig. 3.8 – Schéma des principaux constituants d’un filtre Mandoline dans la
colonne

3.2.7 Modes d’acquisition

Les filtres omega et mandoline ont tous deux deux paires de plans conju-
gués dont l’un est achromatique. La lentille située à l’entrée du spectromètre
est située de telle sorte que c’est une image ou un diagramme de diffraction
qui est projetée à l’entrée du plan achromatique d’entrée du filtre (cf figure
3.7 et 3.8). La faible distance focale de cette lentille fait que ce plan cöıncide
avec le plan objet O1 du spectromètre. En changeant l’exitation du premier
projecteur on obtient soit une image soit une diffraction sur le plan d’entrée
du filtre. Ces modes de couplages peuvent être réalisés sur un GIF ou sur un
filtre dans la colonne.
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3.2.8 Méthodes de quantification

L’analyse quantitative repose sur la formule :

Si(∆E, β) = I0(∆E, β)Niσi(∆E, β) (3.31)

I0 est le flux incident, Ni le nombre d’atomes d’espèce i, σi la section effi-
cace d’ionisation et Si est le signal observé après extraction du fond continu.
Un spectre EELS est constitué d’un fond continu auquel se superposent des
seuils. L’origine et la soustraction du fond sont décrites dans un premier
temps. D’autre part, l’intéraction électron-matière étant fort, pour des échan-
tillons suffisamment épais le spectre est modifié par des pertes multiples. C’est
ce que nous verrons dans un deuxième temps.

Fond continu

On distingue trois contributions :
i) Les excitations collectives des électrons externes, c’est à dire les plas-

mons. Comme expliqué plus haut ils dominent aux faibles pertes en énergie
(∆E < 50 eV). On peut écrire :

dσ

dE
∝ ℑ(−1

ε
)Ln(

β

θE

) (3.32)

L’expression de Drude pour ℑ(−1
ε
) dans le modèle des particules indé-

pendantes (ou Jellium model) est proportionnelle à E−3 dans cette gamme
d’énergie. La chute d’intensité dans la queue du plasmon devrait avoir une
dépendance en E−3.

ii) Les excitations individuelles des électrons externes, interactions élec-
trons–électrons. C’est le mécanisme dominant dans le fond continu. Elles sont
bien décrites par la théorie de Bethe.

dσ

dE
∝ E−s (3.33)

Pour de faibles valeurs de l’angle de collection on trouve s ≈ 4.5. En raison
de la faible énergie de liaison des électrons de valence, la majorité du fond
provient de la crête de Bethe (Egerton) pour les grands angles de diffusion.
C’est ce qui explique la contribution relative importante du fond continu pour
les grands angles de collection. Réduire l’angle de collection permet souvent
d’augmenter le contraste des seuils.

iii) Les ”queues”des seuils ’ionisation situés à des énergies plus faibles que
l’énergie observée contribuent également au fond.
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Dans la pratique, il est difficile de calculer la contribution de tous ces
mécanismes. C’est pourquoi, pour les besoins de l’analyse élémentaire on
modélise le fond par une fonction phénoménologique de la forme :

y = AE−r (3.34)

où les paramètres A et r sont en général ajustés par une méthode moindre
carrés. Cet ajustement n’est valable que sur un intervalle en énergie faible
(centaines d’eV) et l’extrapolation du fond au-delà de la fenêtre d’ajustement
pose souvent des problèmes. Aux énergies élevées (5-6 keV) la loi puissance
peut être remplacée par une dépendance linéaire.

Pertes multiples déconvolution et libre parcours moyen

On définit le libre parcours moyen λ comme étant la distance moyenne
de parcours d’un électron entre deux chocs inélastiques. Il est inversement
proportionnel à la section efficace. Dès que l’épaisseur t est supérieure à λ,
la probabilité de diffusion multiple devient importante. La probabilité de
diffusion inélastique est la plus forte pour les plasmons et les électrons de
valence aux faibles pertes d’énergie. Il en découle un libre parcours moyen
assez faible (inférieur à une centaine de nanomètres). La probabilité Qn qu’un
électron ait été diffusé n fois ne dépend donc plus de l’angle de diffusion mais
seulement de la distance x qu’il parcourt dans l’échantillon.

A la distance x on trouve un nombre mn(x ) d’électrons ayant diffusés n
fois. Dans l’intervalle élémentaire dx, m change de la façon suivante (schéma)

dmn = (mn−1 −mn)αdx (3.35)

avec α le taux de diffusion. L’équation 3.35 implique une série d’équations
différentielles pour mn. Si l’on somme sur la totalité des électrons présents la
probabilité devient :

dQn

dx
= α(Qn−1 −Qn) (3.36)

qui a pour solution :

Qn(x) =
(xα)n

n!
e−αx (3.37)

qui peut être vérifiée en insérant l’éq. 3.37 dans l’ eq. 3.36. En posant
n = 0, on retrouve la décroissance exponentielle du premier faisceau. Si l’on
compare avec la loi de décroissance de la forme :

I0(x) = I0(0)eσnx (3.38)
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on voit que α est iversement proportionnel au libre parcours moyen :

α = σn = λ−1 (3.39)

De l’équation 3.37 il vient, pour l’électron diffusé n fois une expression de
la probabilité dépendante de l’épaisseur de l’échantillon qui suit une distri-
bution de Poisson :

Qn = e−x/λ (x/λ)n

n!
(3.40)

Q0 = e−x/λ est la probabilité que la particule ne soit pas diffusée. La
probabilité totale de diffusion (qu’une particule soit ou non diffusée) est

P =
∑

n

Qn = 1 (3.41)

Cette expression ne s’applique pas à un mécanisme de diffusion en parti-
culier. La diffusion peut en effet être élastique, inélastique avec changement
de direction ou pas.

L’idée est de définir maintenant la fonction distribution fn(E) de diffusion
n fois. f2(E) est la distribution en énergie d’un électron diffusé deux fois lors
de son interaction avec l’échantillon. Les distributions de diffusion n fois, fn,
sont obtenues à partir de la distribution de diffusion simple f1 en l’insérant
et en l’intégrant tel que :

fn(E) =

∫ E

0

fn−1(E
′′

)f1(E − E ′)dE ′ (3.42)

Par exemple la probabilité f2 d’une diffusion double est

f2(E) =

∫ E

0

f1(E
′′

)f1(E − E ′)dE ′ (3.43)

Cette intégrale est une intégrale de convolution : à une énergie fixée, f2 est
déterminée en sommant sur toutes les combinaisons possibles d’événement
de diffusion simple à une énergie E telle que décrite dans la figure 3.9

La normalisation de fn à 1 donne :

∫

fn(E)dE = 1 (3.44)

La probabilité fonction de l’énergie s’écrit :

p(E) =
∞

∑

n=0

Qnfn(E) (3.45)
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Fig. 3.9 – Spectres de pertes proches pour un nombre de diffusion égal à 4
et pour quatres épaisseur différentes. Les spectres sont normalisés à l’aire
totale (It). On voit bien dans cette simulation de spectres expérimentaux la
dépendance en fonction de l’épaisseur.



3.2. EELS 81

L’intégrale de l’équation 3.45 sur E avec l’équation 3.44 donne

P =
∑

n

Qn = 1 (3.46)

A l’aide de l’expression 3.43 on peut calculer le spectre de perte d’éner-
gie expérimental connaissant la probabilité de diffusion simple et l’épaisseur
de l’échantillon. Mais dans l’expérience le problème est inverse : calculer la
distribution de diffusion simple f1 depuis la mesure de la distribution totale
i.e l’équation 3.45.

Pour résoudre ce problème inverse, on fait des transformées de Fourier
des équations 3.45 et 3.43. Nous savons que la transformée de Fourier d’un
produit de convolution est le produit simple des transformées de Fourier des
fonctions :

f̃n(t) = [f̃1(t)]
n (3.47)

En insérant cette expression dans l’équation 3.45 on obtient :

p̃(t) =
∞

∑

n=0

Qn[f̃1(t)]
n (3.48)

En utilisant l’équation 3.40 il vient :

p̃(t) =
∞

∑

n=0

e−x/λ (x/λ)n

n!
[f̃1(t)]

n = e−x/λef̃1(t)x/λ (3.49)

ou encore :

p̃(t) = ex/λ(f̃1(t)−1) (3.50)

par inversion on trouve f̃1

f̃1 =
λ

x
ln p̃+ 1 (3.51)

Ensuite, on fait la TF inverse pour trouver f1(E). C’est la déconvolution
en Fourier-Log. Elle prend en compte la diffusion multiple des spectres de
pertes d’énergie et est particulièrement adaptée pour les pertes faibles. Ri-
goureusement cette technique n’est valide que dans le cas où tous les électrons
sont collectés en angle et en énergie. Dans la pratique c’est seulement une
approximation puisque dans le microscope on utilise une diaphragme limi-
tant le nombre d’électrons collectés. λ doit alors être remplacé par le libre
parcours moyen fonction de l’angle de collection.
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Fig. 3.10 – Déconvolution des pertes multiples en Fourier-Log. Cas de l’Alu-
minium. Le pic élastique a été soustrait par une procédure standard d’ex-
trapolation en 0 du spectre. Spectre acquis sur un JEOL 4000FX muni d’un
PEELS.

La figure 3.10 représente la superposition d’un spectre expérimental avec
le spectre déconvolué en Fourier-log. La présence de la structure autour de
30 eV est la conséquence d’une déconvolution incomplète des événements de
diffusion multiples due à des conditions d’acquisitions non optimisées. C’est
l’objet du chapitre suivant.



Chapitre 4

Choix d’une méthode adaptée à
l’analyse EELS

Ce chapitre concerne le traitement du signal utilisé pour l’étude quan-
titative des spectres de pertes d’énergies. Nous nous intéressons à l’analyse
de la région des pertes proches pour laquelle les techniques de traitements
numériques sont présentées dans cette section. L’objectif principal consiste à
retrouver le spectre de pertes simples, c’est à dire pour un échantillon qui au-
rait une épaisseur nulle. Cette région contient les pertes en énergies allant de
0 eV jusqu’à 100 eV. Dans cette région de spectre on observe l’excitation des
électrons de valence. Lorsqu’ils sont sollicités par une particule excitatrice,
les électrons de conduction oscillent librement. Si ces oscillations sont très
peu amorties elles se traduisent par une résonance plasma dont la fréquence
est proportionnelle à la racine carrée de la densité de porteurs de charges.
La plupart du temps les plasmons constituent l’événement le plus probable
dans cette gamme d’énergie.

Afin de reconstruire la distribution de pertes simples, nous avons uti-
lisé la méthode de déconvolution en Fourier-Log. C’est une méthode qui est
formellement exacte mais elle est cependant limitée par une connaissance
incomplète du spectre observé, en angle et en énergie.

La déconvolution en Fourier-Log est utilisée. Sa précision, certes limitée
en comparaison des méthodes de maximum d’entropie, donne cependant des
résultats raisonnables comme nous allons tenter de l’illustrer dans ce travail
en discutant les problèmes de niveau de bruit et d’extraction du pic élastique.

83
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4.1 Différentes techniques de déconvolution

L’équation permettant de retrouver le terme de diffusion simple s’écrit
comme suit :

s(ν) = I0ln
(

j(ν)/z(ν)
)

(4.1)

Dans le Fourier-Log, à l’issue de l’équation 4.1 on peut envisager de
prendre directement la transformée de Fourier inverse afin de retrouver le
signal de diffusion simple. Cependant une telle déconvolution n’est possible
que si le spectre mesuré possède une précision infinie ce qui n’est évidemment
jamais le cas (Johnson et Spence, 1974). En pratique le spectre contient du
bruit qui devient prépondérant à hautes fréquences. A haute fréquence j(ν)
est dominée par le bruit. Comme z(ν) décrôıt à hautes fréquences, le bruit
contenu dans j(ν) est amplifié lorsqu’on divise cette quantité par z(ν).

Si l’équation 4.1 est multipliée par une fonction de coupure, G(E) qui
décrôıt rapidement lorsque ν augmente, les valeurs à hautes fréquence de
ln(j/z) sont atténuées et le bruit est controlé. G(E) est aussi appelée ”fonc-
tion de reconvolution”. Les diverses fonctions de reconvolution possibles sont
présentées dans Egerton [64]. Nous en avons testé deux différentes. La mé-
thode de déconvolution proposée par Schattschneider [65] a aussi été testée.
Nous avons testé ces méthodes sur des standards tels que l’aluminium, l’alu-
mine et le silicium.

4.1.1 Cas de Ti2AlN : détermination de la méthode de
déconvolution

Les deux techniques de reconvolution présentées en annexe basées sur la
déconvolution en Fourier-Log ainsi que la méthode matricielle proposée par
P. Schattchneider ont été testées sur un même échantillon.

La figure 4.1 présente le spectre de perte proche expérimental du composé
Ti2AlN et les spectres déconvolués obtenus par trois méthodes différentes. Sur
ces spectres aucune règle de somme n’a été effectuée pour la renormalisation
des spectres. La figure 4.2 représente les fonctions de pertes respectives à ces
différentes méthodes mais cette fois-ci renormalisées. Une optimisation dans
l’extraction du pic élastique a été entreprise en parallèle.

Plusieurs remarques :
– Si l’on considère dans un premier temps la gamme d’énergie post-

plasmon on observe que l’utilisation de différentes techniques de dé-
convolution (Fourier-Log ou matricielle) ou la reconvolution par des
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Fig. 4.1 – Evénement de diffusion simple pour une épaisseur négligeable ob-
tenu après déconvolution Fourier-Log et Matricielle des pertes multiples. En
jaune : spectre initial non déconvolué des pertes multiples. En noir : spectre
déconvolué en Fourier-Log avec reconvolution par un delta. En jaune : spectre
déconvolué en Fourier-Log avec reconvolution par une gaussienne. En rouge :
spectre déconvolué par la méthode matricielle.
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Fig. 4.2 – Fonction de pertes déduites des évènements de diffusion simple
pour les trois cas décrits précédemment. La normalisation des spectres à par-
tir des règles de sommes Kramers-Kronig, équation 4.7, a ici été appliquée
afin d’aboutir au calcul de la fonction diélectrique. [64]

fonctions différentes (Gaussienne ou tout simplement Delta) n’a pas ou
que très peu d”incidence sur le spectre déconvolué.

– Si l’on regarde la région post-plasmon on constate que la déconvolution
n’a modifié que très peu le spectre initial. Les pertes multiples sont
dûes à l’intéraction du faisceau d’électrons avec l’échantillon d’épaisseur
non nulle. Le résultat de l’analyse Kramers-Kronig permet de déduire
l’épaisseur de l’échantillon. Pour cet exemple on trouve 0.1 λp ce qui est
très peu et explique le peu de différences qu’il y a entre ce spectre initial
et les spectres déconvolués. On verra par la suite d’autres spectres où
la déconvolution (optimisée) a eu plus d’influence.

– L’extraction du pic élastique peut être erronée : cette affirmation est
bien illustrée sur la courbe en noir (zoom de la figure 4.1). En effet,
dans les cas présentés ici, le pic élastique est extrait par une procédure
consistant à détecter le premier minimum du spectre et à l’extraire sys-
tématiquement du spectre. Dans le cas où la courbe devient croissante
à cause d’un niveau de bruit plus important mal traité par la procé-
dure, le pic élastique peut être extrait trop tôt. Ce qui peut apparâıtre
comme une absorption forte dans la structure de bande n’est dans ce
cas qu’une erreur numérique. Cela pose un problème dans l’automa-
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tisation du traitement des spectres. Cette erreur n’est pas reproduite
dans les deux autres spectres.

– Un autre problème se présente spécialement à basse énergie. En effet
la résolution du microscope est telle que sur l’échantillon le pic élas-
tique ne présente un minimum qu’à des énergies égales à 5-6 eV. Ce
qui signifie qu’avant ces énergies là aucune information physique n’est
atteignable si on utilise cette technique d’extraction. Aucune absorp-
tion ne peut ainsi être observée ni dans le visible ni dans le proche
UV. Une optimisation est dans ce sens nécessaire et c’est ce qui a été
entrepris.

Le dernier point mérite d’être développé pour réaliser l’importance de
l’information contenue avant 5-6 eV de pertes d’énergie.

4.1.2 Le pic élastique

Bien que le pic élastique ne contienne presque que des électrons qui n’ont
pas interagi avec l’échantillon, sa ”queue” est un élément déterminant parti-
culièrement vers 1-2 eV. Cela est dû essentiellement au canon et au système
optique du microscope électronique. Une extraction de ce pic de façon précise
est cruciale lorsque l’on traite les pertes proches. Quelles sont les informa-
tions physiques contenues dans la région du pic élastique ? Trois événements
principaux peuvent se manifester : la diffusion par les phonons, la présence
d’excitons et les effets relativistes :

– Les phonons sont présents en général dans des gammes d’énergie allant
de 10 à 100 meV. Ils ne peuvent donc pas être visibles dans un mi-
croscope conventionnel. Même les microscopes munis d’un monochro-
mateur n’ont pas la résolution suffisante pour résoudre les phonons.
Mais cela signifie tout de même que dans tous les cas les phonons sont
responsables de l’élargissement du pic élastique. Rappelons que les pho-
nons diffusent à grand angle et que une façon de s’affranchir de leur
contribution à l’élargissment du pic élastique est de travailler à très
petits angles de collection.

– Le deuxième événement concerne la présence ou non d’ excitons de
Frenkel (<1 eV) et de Wannier (plusieurs eV). Ce phénomène dépend
essentiellement du matériau. Un microscope muni d’un monochroma-
teur doit pouvoir vérifier ce type d’information.

– Le troisième point concerne les effets relativistes. L’intensité de ces
événements est très faible à proximité immédiate du pic élastique. De
même cela dépend du matériau. Les effets relativistes peuvent aussi
contribuer à basses énergies (quelques eV)
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Il est dès lors très clair qu’une extraction propre du pic élastique est
nécessaire et que les extractions présentées précédemment ne peuvent nous
suffire en terme d’erreurs probables et de résolutions très limitées. Dans la
littérature il existe plusieurs procédures d’extraction du pic élastique. Pour
les raisons évoquées précédemment un pic élastique enregistré séparément
n’a jamais la même forme que le pic élastique visible sur le spectre avec
échantillon. La soustraction la plus exacte serait donc celle proposée par
Rafferty et al. [66] c’est à dire la soustraction d’un pic élastique enregistré
dans les même conditions hors échantillon. Cette méthode a de plus l’avantage
de ne pas retirer la contribution relativiste s’il y en a une.

4.2 Spectre de l’Aluminium (Al) du Silicium

(Si) et de l’alumine (Al2O3)

L’optimisation effectuée sur l’extraction du pic élastique sera détaillée au
prochain paragraphe. Nous illustrons dans ce paragraphe le traitement du
signal réalisé sur chaque spectre c’est à dire la déconvolution en Fourier-Log
suivi de l’analyse Kramers-Kronig. Nous profiterons de cet intermède pour
parler des caractéristiques optiques des trois grandes familles de matériaux :
les isolants, les semi-conducteurs et les métaux.

4.2.1 Cas d’un isolant l’alumine (Al2O3)

Les propriétés diélectriques de l’alumine ont été très peu étudiées par
spectroscopie de pertes d’énergie des électrons. Les analyses en spectroscopie
V-UV optiques ont été privilégiées dans ce domaine. L’un des articles traitant
du sujet et qui nous a permis de superposer nos spectres à leurs résultats est
celui de French et al. [67]. Malheureusement l’alumine utilisée dans leur cas
est polycristalline contenant les phases α, β, γ. Il s’agit donc plus ici d’une
comparaison qualitative que quantitative de ces deux études.

La figure 4.3 représente les fonctions de pertes et indice de réfraction me-
surés sur l’alumine-α orientée [0001]. Cette alumine nous a servi de substrat
pour le dépôt des phases MAX monocristallines. Superposés à nos spectres
on retrouve les spectres mesurés sur l’alumine polycristalline contenant les
phases α, γ, β par French et al. La présence de ces phases peut expliquer les
différences d’amplitude observées sur la figure, l’alumine étant anisotrope de
par sa nature et sa structure cristalline. De plus les lacunes et défauts pré-
sents dans les échantillons polycristallins peuvent venir modifier les indices
de réfraction. La résolution des spectres que nous avons mesurée est légère-
ment meilleure que ceux de la littérature, l’épaulement suivant la fréquence
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plasma étant bien visible sur la courbe en noir. Le seuil L de l’alumine de la
même figure à 78 eV est lui aussi bien visible sur nos mesures. Dans l’article
original cette signature est résolue. La correspondance est très bonne.
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Fig. 4.3 – Alumine : Superposition des propriétés diélectriques de l’alumine
polycristalline massif (en rouge) et de l’alumine-α orienté [0001] (en noir).
(a) Fonction de perte. (b) et (c) Indice de réfraction et d’absorption resp.

Profitons de ces spectres pour introduire les phénomènes d’absorption et
de dispersion dans les solides. Dans le cas des isolants c’est le modèle de
Lorentz qui s’applique et celui-ci est bien décrit dans l’article de revue [68].
Ce modèle décrit le mouvement des électrons liés au noyau comme celui d’une
masse attachée à un ressort oscillant à une fréquence de résonance ω0.

m
dv

dt
+mΓv +mω0r

2 = −eEloc (4.2)

Dans l’équation du mouvement on retrouve, outre la masse de l’électron et
sa charge, un champ électrique local et un terme de frottement avec l’expres-
sion d’un temps de relaxation Γ. L’application d’un champ électrique induit
l’apparition d’une polarisation. D’où la mesure d’une fonction diélectrique ou
fonction de réponse de ce milieu propre à son caractère isolant. Les indices
réfraction et d’absorption s’écrivent :

n =
{1

2
[(ε2

1 + ε2
2)

1/2
+ ε1]

}1/2
(4.3)
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k =
{1

2
[(ε2

1 + ε2
2)

1/2 − ε1]
}1/2

(4.4)

A partir des équations 4.3 et 4.4 et de la figure 4.3 on observe que trois ré-
gions se distinguent en terme de réflexion-absorption-transparence : la région
I pour laquelle ω << ω0, la région III où ω >> ω0 et la région II où ω ≈ ω0.
L’alumine a un indice de réfraction compris entre 1.5 et 2 dans la région I.
Dans cette région le matériau est transparent, très absorbant et très peu ré-
fléchissant. La région II quant à elle est caractérisée par une forte absorption.
Il peut y avoir aussi une forte réflexion dans cette région. En effet la lumière
qui n’est pas réfléchie peut tout simplement être absorbée. Lorsque ω >> ω0

c’est à dire dans la région III la réponse du milieu est équivalente à celle
que l’on retrouve dans les métaux : les électrons sont libres. La raison à cela
est que l’énergie incidente est bien plus grande que l’énergie de liaison des
électrons. Les isolants, dans cette région ont une réflexion métallique. Dans
le cas de l’alumine cette région est située dans l’UV et bien sûr invisible à
l’oeil nu.

Enfin l’EELS permet de déterminer le gap de certains isolants et ce gap
ne varie que très peu entre les différentes sortes d’alumine. En EELS ce gap
correspond à un départ ”retardé” de la fonction de pertes proche de la valeur
du gap. On le mesure ici à environ 9.6 eV. Celui-ci est situé en théorie entre
9 et 10 eV Qu’en est il d’un matériau semi-conducteur ?

4.2.2 Cas d’un semi-conducteur, le silicium (Si)

Deux expériences ont été menées dans le cadre de notre étude sur le
silicium. En effet nous possédons des Wafers de silicium qui nous a permis
d’effectuer des expériences d’ellipsométrie V-UV. Ces mêmes échantillons ont
été préparés en vue de leur analyse en EELS. Sur la figure 4.4 sont réprésen-
tés les résultats des expériences en ellipsométrie et en EELS dans les gammes
d’énergies communes. La fonction de pertes proches obtenue en EELS a été
superposée à une fonction de pertes extraite d’ expériences en synchrotron. En
effet seul ces expériences sont capables pour le moment de mesurer ℑ(−1/ε)
directement. Enfin le problème d’anisotropie ne se pose pas, ici, pour le sili-
cium, celui-ci étant cubique.

Sur la figure 4.4 a. la correspondance des 2 spectres est bonne sur la
gamme d’énergie correspondant au plasmon et bornée par les positions en
énergie de la mi-hauteur (environ 3 eV). L’ écart relatif dans cet intervalle
est inférieur à 1% alors l’écart relatif pré et post plasmon est de 20% environ.

La figure 4.4 b. et c. représente ℜ(ε) et ℑ(ε) dans les gammes d’énergie IR-
VIS-proche UV c’est à dire de 0 à 6 eV environ. La résolution en EELS dans
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Fig. 4.4 – Silicium : Superposition des propriétés diélectriques du Sicilium
monocristallin. Ellipsométrie : en rouge nos expériences et en noir les réfé-
rences. EELS en bleu. (a) Fonction de perte. (b) Partie réelle de la fonction
diélectrique (c) Partie imaginaire de la fonction diélectrique
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ces expériences est supérieure à 1 eV et les structures visibles en ellipsométrie
bien que reconnaissables sur les spectres EELS ne sont pas du tout résolues.
Ces spectres mettent en évidence la limite de résolution que l’on a en EELS
dans ces gammes d’énergie et la nécessité d’une extraction du pic élastique
optimisé et propre lorsque l’on utilise une méthode classique de déconvolution
telle que le Fourier-Log.

On remarque que les régions se distinguent à quelque chose près de la
même façon que pour l’alumine. Le modèle de Lorentz reste ainsi applicable
au silicium. Dans la région I, la transparence est importante et il n’y a pas
d’absorption. Dans le silicium on voit que la réflexion augmente fortement
vers 3 eV. L’indice de réfraction n dans cette gamme en énergie est bien plus
important que pour dans l’alumine i. e ≈ 3.5 eV. C’est pour cette raison que
la réflexion est importante dans le cas du silicium dans la région I sans qu’il
n’y ait d’absorption. Dans le Si c’est le courant de polarisation induit par
l’excitation correspondant à une oscillation des électrons en déphasage avec
le faisceau incident, qui provoque cette forte réflectivité. Il n’y a pas d’ab-
sorption dans ce phénomène mais les interférences entre le faisceau incident
avec l’onde réemise par les électrons de valence impliquent une augmentation
de la réflectivité.

De plus si on identifie ω0 comme la fréquence correspondant à l’énergie
du gap on s’attend à ce que ε1 décroisse lorsque le gap augmente. C’est en
effet ce que l’on observe. Le gap de l’alumine est aux alentour de 9.6 eV et
n est compris entre 1.5 et 2 eV. Pour le silicium le gap (que l’on ne mesure
pas) est en dessous de 1 eV et n est égal à 3.5 environ.

La région II présente toujours une forte absorption. Dans la région III,
pour ω >> ω0 la réponse du silicium est différente que pour l’alumine. En
effet le gap est dans l’infrarouge et la région de forte réflectivité est située
dans le visible (cela est vrai pour le germanium aussi). Ainsi l’alumine est
transparente dans le visible mais le silicium est réfléchissant. Lorsque ε1 = 0
on est à la fréquence plasma c’est à dire :

ω2
p = 4πNe2/m (4.5)

La fréquence plasma dans silicium est située autour de 16. 9 eV

4.2.3 Cas d’un métal, l’aluminium (Al)

L’aluminium est le dernier échantillon de référence qui nous a été utile
pour la validation de notre traitement. C’est le matériau qui se rapproche le
plus des propriétés des phases MAX. En effet l’aluminium est métallique, bon
conducteur électrique et thermique. La publication de référence concernant
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ce matériau est celle de H. Ehrenreich et al.[69]. C’est cependant H. Bross
[70] qui traite de façon complète les propriétés diélectriques de l’aluminium
du point vue théorique. On se référera donc à son travail. La concordance est
bonne avec les spectres ℑ(−1/ε), ε1 et ε2 que nous mesurons.
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Fig. 4.5 – Aluminium : Propriétés diélectriques de l’aluminium massif. (a)
Fonction de perte en noir résultat de la déconvolution des pertes multiples
en Fourier-log et reconvolution par une fonction delta. (b) Partie réelle de la
fonction diélectrique en bleu (c) Partie imaginaire de la fonction diélectrique
en rouge. Ces deux dernières ont été déduites par une analyse Kramers-
Kronig.

Les propriétés diélectriques de l’aluminium peuvent être assimilées à un
comportement type ”gaz d’électrons libres”. La fonction d’onde de l’électron
libre est distribuée de façon uniforme à travers le métal et le champ qui agit
sur l’électron est donc moyenné. Dans un métal les effets de champs locaux
sont donc peu probables (mais pas impossibles).

Le modèle de Drude diffère du modèle de Lorentz dans le sens où ω0 = 0
dans les métaux. Les propriétés diélectriques du métal correspondraient donc
aux propriétés optiques des isolants au delà de ω0. C’est pour cette raison
qu’ avant la fréquence plasma i.e lorsque ~ω < ~ω0 la réflectivité des métaux
approche l’unité. Et lorsque ~ω > ~ω0 le metal devient transparent et la
réflectivité décrôıt en fonction de la fréquence.

Il est clair que même si le spectre de l’aluminium ressemble à la réponse
d’un gaz d’électrons libres à une excitation il reste pour autant un vrai métal
où les effets de champs locaux sont tout de même à prendre en compte.
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Les transitions interbandes et les effets diffusifs (à l’origine de la résisti-
vité) ne sont pas à exclure. Ainsi l’épaulement visible avant 10 eV sur ε2 de
la figure 4.5 est sûrement dû à une absorption dans la structure de bande du
matériau.

4.3 Validation de la méthode sur notre cas

test Ti2AlN

4.3.1 Optimisation de l’extraction du pic élastique
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Fig. 4.6 – Superposition du pic élastique enregistré dans le vide avec le pic
élastique ajusté par une Voigt (lorentzienne + une gaussienne).

Sur la figure 4.6 sont représentés le pic élastique enregistré dans le vide
et son ajustement. Sans monochromateur il n’y aucune raison pour que le
pic élastique soit symétrique. Plusieurs tests ont été effectués avec plusieurs
fonctions analytiques pour représenter le pic élastique. Une fonction de Voigt
a finalement été choisie. Une fonction de Voigt est le produit de convolu-
tion d’une fonction gaussienne et d’une fonction lorentzienne ayant le même
sommet. C’est une fonction de la forme :
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V (x) =

∫ +∞

−∞

e−a(x−t)2

b+ (t− x0)2
dt (4.6)

Donc dans le cas où le sommet se trouve en 0 on remplace x0 par 0 dans
l’expression 4.6. C’est ce pic là enregistré et ajusté que l’on va soustraire au
spectre. Le résultat de la procédure est présenté sur la figure 4.7.

Le spectre de la figure 4.7 représente le spectre de perte proche enre-
gistré sur Ti2AlN. Il montre la superposition du spectre expérimental avec
échantillon, de l’ajustement du pic élastique enregistré sans échantillon et
du spectre de diffusion simple à épaisseur nulle déconvolué par la méthode
Fourier-Log.
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Fig. 4.7 – Evénements de diffusion simple pour Ti2AlN. La renormalisa-
tion à partir des règles de sommes conventionnelles n’est pas appliquée ici.
Le spectre est superposé au spectre EELS initial et au fit du pic élastique
enregistré sans échantillon.

La principale différence avec la figure 4.1 concerne la région du pic élas-
tique en raison de la méthode d’extraction utilisée. En effet, précédemment,
la procédure repose sur une méthode détection du premier minimum pour
la séparation des événements élastiques des événements inélastiques. Pour
éviter une discontinuité importante le spectre est restitué entre ce minimum
et zéro par une interpolation. Le premier minimum détecté sur le spectre de
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la figure 4.1 se situait aux alentours de 6 eV. Cette technique en plus d’en-
gendrer des artefacts retire l’information physique contenue dans la gamme
d’énergie proche du pic élastique (jusqu’à 6 eV dans notre cas). L’infra-rouge
(IR) ainsi que le visible (VIS) et le proche ultra-violet (UV) sont dès lors
inaccessibles. Or cette région contient toute l’information dont nous avons
parlé au paragraphe précédent.
La soustraction d’un pic ajusté par une fonction analytique dans le vide
montre une avancée certaine en terme d’informations accessibles en début de
spectre. Si l’on compare les zooms des figures 4.1 et 4.7 on voit déjà que le
croisement du pic élastique et du spectre expérimental intervient aux alen-
tours de 4 eV. Cela s’explique par le fait qu’un pic élastique dans le vide
est toujours plus fin qu’un pic élastique contenu dans le spectre enregistré
avec l’échantillon. On obtient déjà un gain de 2 eV comparé à la méthode
”détection du minimum”. Enfin lorsque le pic élastique ajusté est soustrait
au spectre avec échantillon on obtient un résultat ”physique” jusqu’à 2 eV
environ. En tout donc, 4 eV d’informations supplémentaires on été gagnés
sur le spectre incluant ainsi tout le spectre du proche UV et la quasi totalité
du spectre visible. La partie gauche du spectre est retirée et une interpolation
en polynôme de degrés n (n allant de 7 à 21) est appliquée jusqu’en zéro sur
2 eV.

4.3.2 Analyse Kramers-Krönig et comparaison avec l’el-
lipsométrie

L’Analyse Kramers-Kronig (AKK) qui s’ensuit est celle décrite dans Eger-
ton [64]. Les deux points essentiels et déterminants pour l’analyse sont la
normalisation et l’extrapolation. En effet ces deux informations dépendent
beaucoup de la façon dont le spectre a été enregistré.

Afin de résoudre les intégrales de l’AKK de l’équation 3.26 les données
doivent être extrapolées. Dans notre cas les spectres ont été enregistrés jus-
qu’à 100 eV et parfois au-delà afin de rendre l’extrapolation à l’“infini” la
plus exacte possible. Une extrapolation en puissance AE−r a été choisie, r
allant de 3 à 5 en fonction des données expérimentales extrapolées.
ℑ{−1/ǫ} doit être donnéhe en échelle absolue et cela se fait grâce à la règle
de somme ci-dessous :

1 −ℜ
{

1

ǫ(0

}

=
2

π

∫ ∞

0

ℑ
{

−1

ǫ(E)

}

dE

E
(4.7)

Comme ℜ{1/ǫ(0)} = ǫ1/(ǫ
2
1 + ǫ22), le membre de gauche de l’équation 4.7
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peut être pris égal à l’unité pour un métal ce qui est à priori notre cas. Dans
ce cas ǫ1 et ǫ2 deviennent grand lorsque E→0.

La normalisation quant à elle consiste à diviser chaque intensité par la
perte d’énergie associée à cette intensité et à l’intégrer sur toute la gamme
d’énergie disponible comme dans l’équation 4.7. Cette intégrale est divi-
sée par (π/2){1 − ℜ{1/ǫ(0)}} le rapport étant égale à la constante K =
I0t/(πa0m0v

2), I0 étant l’intensité totale sous le pic élastique, t l’épaisseur,
m0 la masse de l’électron et v sa vitesse.

La figure 4.8 représente le résultat de la transformation Kramers-Krönig
pour Ti2AlN. En a) la fonction de perte renormalisée avec notre extraction
optimisée et en b) la partie réelle et imaginaire de la fonction diélectrique ǫ1
et ǫ2.
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Fig. 4.8 – Ti2AlN. Fonction de perte après déconvolution des pertes multiples
et normalisation (a). Fonction diélectrique déduite de l’analyse Kramers-
Krönig (b)

La principale critique faite à l’analyse KK réside dans sa complexité
puisque cette analyse implique au préalable une déconvolution des pertes mul-
tiples. Les incertitudes engendrées par la technique de déconvolution quelque
soit la méthode utilisée, peuvent entrâıner des résultats faux pour ε. Cela est
particulièrement vrai aux petites énergies, l’AKK donnant de bons résultats
dans la région des plasmons et d’autant meilleurs à plus hautes énergies.
Cette particularité nous est favorable puisque la fonction diélectrique des ma-
tériaux peut être déterminée de façon précise par réflectométrie optique dans
l’IR, le VIS et le proche UV c’est à dire dans les régions dans lesquelles il
règne la plus grande incertitude en EELS. De plus la détermination de ε dans
le cas de couches absorbantes est directe en ellipsométrie V-UV. La complé-
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mentarité des deux techniques a été exploitée dans ce sens. Une vérification
de nos résultats issus du Kramers Kronig par une méthode optique dans ces
gammes de longueur d’onde serait grandement bénéfique et c’est ce que nous
avons entrepris.

Des mesures en ellipsométrie V-UV ont pu être effectuées sur nos échan-
tillons en couches minces et la figure 4.9 représente la comparaison de ǫ1 et
ǫ2 issus de ces deux techniques pour Ti2AlN. Cette comparaison permet de
vérifier le traitement des spectres EELS et notamment l’ordre de grandeur
des constantes ε1 et ε2.
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Fig. 4.9 – Ti2AlN. En noir fonction diélectrique issue de l’EELS superposée
avec la fonction diélectrique mesurée en ellipsométrie V-UV.

L’accord entre les deux fonctions diélectriques (partie réelle et partie ima-
ginaire) est encourageant. La meilleure résolution en énergie en ellipsomé-
trie permet de résoudre des structures inaccessibles à l’EELS. Les ordres
de grandeurs sont cependant respectés. Ces observations nous permettent
de valider nos traitements numériques pour la détermination des propriétés
diélectriques.

4.4 Conditions expérimentales des mesures

Dans cette partie, pour tous les spectres et analyses présentés en EELS,
l’angle de convergence α est de 3mrad, l’angle de collection β est situé au-
tour ou en dessous de 1mrad. Les spectres en EELS ont été enregistrés en



4.4. CONDITIONS EXPÉRIMENTALES 99

mode diffraction. La longueur de caméra est située entre 850 mm et 1,65m
de tel sorte à être dans les conditions dites optique d’acquisition. La taille du
diaphragme de sélection d’aire est de 10µm.
L’analyse Kramers-Kronig nous permet d’évaluer une épaisseur d’échantillon.
Au cours de nos mesures le rapport t/λ est compris entre 0.15 et 0.35, les
épaisseurs d’échantillons analysés entre 30 et 70 nm. Le microscope utilisé
est un TECNAI F20, muni d’un FEG sans monochromateur. Les résultats
expérimentaux présentés dans les chapitres suivants sont issus de mesures ef-
fectuées sur un ZEISS Sésame muni d’un monochromateur. La haute tension
pour ces microscopes est de 200kV.
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Chapitre 5

Résultats expérimentaux I :
massif et couches minces

5.1 Ti2AlC

La section qui suit présente les résultats obtenus pour les campagnes d’ex-
périences menées sur Ti2AlC en massifs et en couches minces synthétisés à
l’Université de Philadelphie et à l’Université de Linköping respectivement.
Les propriétés optiques de ces composés ont été déterminées dans la gamme
d’énergie comprise entre 2 et 100 eV incluant les régions du visible et de
l’UV pour deux orientations du cristal et perpendiculaires. Les spectres issus
des expériences d’EELS et d’ellipsométrie ont été superposés et comparés.
L’accord entre les deux techniques est bon dans la gamme d’énergie com-
mune. Comme nous allons le voir, on observe dans Ti2AlC une sensibilité de
la fonction diélectrique et un déplacement de la fréquence plasma en fonc-
tion de l’orientation du cristal. Les fonctions diélectriques ont ensuite été
simulées à l’aide d’un modèle semi-classique de Drude-Lorentz. Cela nous a
permis d’évaluer le temps de relaxation et d’obtenir les paramètres physiques
relatifs aux propriétés de transport du cristal. Enfin nous tenterons d’inter-
préter ces propriétés en terme de transitions interbandes dans la structure de
électronique du matériau.

5.1.1 Synthèses et préparation d’échantillons

Des échantillons de Ti2AlC massif ou en couches minces ont été respec-
tivement synthétisés par HIP ou par pulvérisation magnétron. Comme nous
l’avons décrit dans les chapitres précédents les températures de synthèses sont
différentes pour chacune de ces voies. On doit donc s’attendre à des différences
de qualité structurale comme par exemple le taux de défauts ponctuels. La
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présence de défauts (lacunes, antisites et phases minoritaires) ont évidem-
ment une influence directe sur les mécanismes de diffusion des électrons ou
des phonons et par voie de conséquence sur les propriétés de transport des
matériaux.

Les échantillons massifs sont synthétisés en mélangeant les éléments de
départ sous forme de poudre avec la stoechiométrie appropriée. La taille
des grains varie en fonction des composés mais sont de l’ordre du micro-
mètre. Ce mélange est compacté à froid à l’aide d’une presse puis placé dans
des containeurs qui sont ensuite scellés sous vide. Ces containeurs subissent
un traitement thermique sous une pression isostatique de 40 MPa pendant
24h. Les températures varient de 1275̊ C à 1600 C̊ suivant les compositions.
Les échantillons à disposition se présentent sous forme d’un bloc d’environ
1cm3 de volume. Les échantillons ont ensuite été préparés en vue de les
rendre transparents aux électrons. Une préparation en vue plane est effec-
tuée. La première étape consiste donc en un amincissement mécanique à
l’aide d’un papier SiC suivi de disques diamants de grains variables (de 15
µm à 0.5 µm). L’amincissement mécanique s’achève lorsqu’une épaisseur de
50 µm ou inférieure d’échantillon est atteinte pour laisser place à l’amincisse-
ment ionique dans un PIPS Gatan. A la fin de ce processus l’échantillon est
transparent dans une zone bien définie de l’échantillon. Les échantillons syn-
thétisés sont denses, massifs, polycristallins et possédent des grains orientés
de façon aléatoire de tailles moyennes égales à 15 µm. Les observations en
MET (image, diffraction) et les diffractions aux RX effectuées sur ces échan-
tillons confirment que ce composé est hexagonal compact de groupe d’espace
P63/mmc [28].

Les phases MAX en couches minces sont synthétisées par pulvérisation
magnétron des cibles individuelle Ti, Al et C ou d’une cible de phase MAX
préalablement synthétisés en massif. Le processus dans le cas de Ti2AlC est
non réactif puisqu’aucun gaz n’est injecté dans l’enceinte (afin d’incorporer
de l’azote par ex.). La croissance de Ti2AlC s’effectue par épitaxie sur un
substrat d’alumine (Al2O3) orienté [0001] à des températures avoisinant les
900̊ C donc bien inférieures à celles utilisées pour les échantillons massifs
[71, 72, 73].

Dans le cas des couches minces, des coupes transverses sont préparées et
rendues transparentes par polissage mécanique dans un premier et par amin-
cissement ionique dans un deuxième temps. L’angle d’incidence du faisceau
est réglé à 5̊ pendant l’opération. La transparence est atteinte au bout d’en-
viron 4h d’amincissement à une tension de 5 kV et un courant de 20µA pour
un échantillon d’une épaisseur initiale de 50 µm. Afin de retirer les défaut de
surface un amincissement à incidence rasante à 3 kV est effectué à la fin de
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chaque préparation.

5.1.2 EELS et HREELS

Les spectres de pertes proches ont été enregistrés sur deux microscopes
électroniques différents. Le premier microscope est un TECNAI F20 muni
d’un filtre Gatan, GIF, et d’un canon à effet de champ. Ce microscope pos-
sède une résolution en énergie de l’ordre de 0.8 eV déterminée par la largeur
à mi-hauteur du pic élastique enregistré dans le vide. Le deuxième micro-
scope est un ZEISS Sesame muni d’un filtre mandoline d’un canon à effet
de champ et d’un monochromateur. La résolution en énergie est définie par
une fente ajustable. Nous avons choisi de travailler dans des conditions telles
que la résolution mesurée à partir de la largeur à mi-hauteur du pic élas-
tique enregistré sans échantillon est de 0.2 eV. Cette valeur, meilleure d’un
facteur cinq environ nous a permis de résoudre des structures indécelables
sur des spectres issus d’un microscope conventionnel. Les mesures ont été
effectuées à des angles de collections ne dépassant pas le milliradians et par-
fois le dixième de milliradians en mode diffraction. Le moment transféré à
l’électron correspondant à cette d’angle est inférieur à 0.2 −1. L’approxima-
tion dipolaire (ε(ω, q) = ǫ(ω, 0)) est ainsi respectée. Les spectres bruts sont
corrigés des variations de gain du détecteur par la procédure standard du
logiciel Digital Micrograph de Gatan. La déconvolution des pertes multiples
a été effectuée par Fourier-log comme suit : le pic élastique a été enregistré au
préalable séparément sans échantillon. La hauteur du pic élastique est ajustée
au spectre expérimental afin d’extrapoler le pic élastique à hautes énergies.
Cette opération permet de séparer proprement les contributions élastiques
et inélastiques comme décrit dans le chapitre précédent. Les spectres sont
ensuite extrapolés au delà de l’intervalle en énergie mesuré par une fonction
puissance de la forme I(E) = AE−r. I(E) est la distribution en énergie du
spectre expérimental, E est l’énergie et A et r sont les paramètres ajustés.
La diffusion simple est calculée par une déconvolution en Fourier-log avec
reconvolution par un pic delta. Une analyse Kramers-Kronig (AKK) permet
ensuite de calculer les parties réelles et imaginaires de la fonction diélectrique
(ε(ω,q)). Les résultats de l’AKK permettent d’une part de calculer l’épaisseur
de l’échantillon et d’autre part de déduire par des relations simples relatives
aux mesures de réflectivité les propriétés optiques des matériaux.

Les indices de réfraction et d’absorption sont reliés à la partie réelle et
imaginaire, ε1 et ε2, de la fonction diélectrique grâce aux formules 5.1 et 5.2,
respectivement.
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n =
(1

2
[(ε2

2 + ε2
2)

1/2 + ε1]
)1/2

(5.1)

k =
(1

2
[(ε2

2 + ε2
2)

1/2 − ε1]
)1/2

(5.2)

A partir de ces grandeurs on obtient une expression pour la réflectivité :

R =
(n− 1)2 + k2

(n+ 1)2 + k2
(5.3)

5.1.3 Microscopie conventionnel vs monochromateur

Le but de ce paragraphe est d’illustrer sur un exemple, ici Ti2AlC en
couche mince, l’amélioration apportée par le monochromateur sur la qualité
des spectres de pertes proches. Dans les sections qui suivent, seuls les résultats
issus du microscope muni d’un monochramateur seront présentés et discutés.

La figure 5.1 a, b et c présentent la superposition des spectres bruts, des
fonctions de pertes et des fonctions diélectriques respectivement issues des
microscopes Tecnai F20 (FEG) et Zeiss Sesame, ce dernier étant muni d’un
monochromateur (MC-FEG). Dans la pratique la résolution d’un microscope
est définie en par la largeur à mi-hauteur (FWHM) du pic élastique enregistré
sans échantillon celle-ci étant de 0.2 eV pour un MC-FEG et de 0.8 eV
sur un FEG, on peut déjà voir l’amélioration de la FWHM apportée par
le monochromateur sur les spectres de la fig.5.1 a. Le premier critère est le
premier minimum qui suit le pic élastique. Ce minimum se situe autour de 4
eV pour la courbe en vert (MC-FEG) et autour de 7 eV pour la courbe en
rouge (FEG conventionnel) illustrant le gain apporté par le monochromateur
dans les basses fréquences. La figure 5.1 b. présente la fonction de perte
d’énergie pour chacun des spectres. Avant 10 eV, sur la courbe en rouge
aucune structure n’est véritablement visible alors que sur la courbe en vert
il apparâıt de nouvelles structures : une à 3 eV et une autre vers 7 eV. Le
contraste des structures déjà visibles sur le spectre le moins résolu (en rouge)
est augmenté sur le spectre de meilleure résolution (en vert). Les épaulements
visibles autour de 12 eV et de 25 eV sont ainsi bien définis sur la courbe en
vert.
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Fig. 5.1 – Ti2AlC couches minces orientés [210]. Spectres enregistrés avec et
sans monochromateur en vert et en rouge respectivement. Figure du haut :
spectres de pertes proches de Ti2AlC . Figure du milieu : fonction de perte
déduite de la déconvolution en Fourier-log. Figure du bas : ǫ1 et ǫ2 déduites
de l’analyse Kramers-Kronig.
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La figure 5.1 c. présente les fonctions diélectriques associées aux fonctions
de pertes de la fig. 5.1 b. déduites par transformation Kramers-Kronig. Sur
cette figure l’influence de la présence de ces transitions sur les propriétés
diélectriques de Ti2AlC en couches minces est visible. En effet dans le cas des
courbes en rouge les parties réelles et imaginaires de la fonction diélectrique
présentent un comportement de type ”gaz d’électrons” tout à fait comparable
à celui de l’aluminium (cf. figure 4.5 de la section 4.2.3). Aucune structure
correspondant à une transition interbande n’est clairement définie. La partie
réelle et la partie imaginaire déduites de la fonction de perte mesurée avec
le MC-FEG (courbe en vert de la fig. 5.1 c.), présentent un comportement
semblable à celui d’un carbure. En effet, ε1 positif dans les basses énergies est
caractéristique d’un matériau résistif. Les nombreuses structures observées
sur la fonction de pertes (en vert sur la fig. 5.1 b.) sont ici plus intenses du fait
du phénomène d’écrantage (ou effet de champ locaux). Nous y reviendrons
dans le prochain paragraphe.

Les mesures effectuées dans les même conditions expérimentales sur ces
deux microscopes montrent l’intérêt d’un microscope FEG avec un mono-
chromateur dans le canon pour l’étude des spectres proches et de façon plus
générale pour l’étude des propriétés optiques des matériaux. Les résultats
présentés dans la suite de ce travail ne concerneront que les spectres acquis
sur le Zeiss Sesame.

5.1.4 Fonction de perte et fonction diélectrique

Comme nous l’avons vu dans le chapitre I lorsque nous avons traité la
structure électronique des phases MAX, des études ont proposé que Ti2AlC
possède une conductivité statique qui est fonction de l’orientation du cristal
[3, 4]. Cette hypothèse ne s’appuie que sur des considérations théoriques de
calculs ab initio qui prédit que peu de bandes ne croisent le niveau de Fermi le
long de l’axe c. Expérimentalement aucune observation n’est venue confirmer
cette assertion jusqu’à présent.

La figure 5.2 présente les spectres de pertes proches acquis sur Ti2AlC
massif ainsi que les fonctions diélectriques associées déduites par transforma-
tion Kramers-Kronig pour les deux orientations [001] et [100]. Les diffracto-
grammes pour ces deux orientations représentés sur la même figure montrent
les conditions d’orientation dans lesquelles les spectres ont été enregistrés.

La figure 5.3. a représente les fonctions de pertes de Ti2AlC pour les
échantillons massif et en couche mince. Les figures. 5.3. b, c et d représentent
les parties réelles et imaginaires déduites des fonctions de pertes par une
analyse Kramers-Kronig. La résonance plasma pour les couches minces est
mesurée à 16.9 eV alors qu’elle est située à 15.5 eV pour l’orientation [100]
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tion [001]
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et à 18 eV dans le cas de l’orientation [001]. Le décalage des plasmons est
de 2.5 eV entre l’orientation [001] et [100]. La position du plasmon dans
les couches minces est intermédiaire entre ces deux positions. La position
du plasmon est proportionnelle à la racine carrée de la densité d’état des
électrons libres. Cela implique, en principe, que la densité des électrons libres
varie en fonction de l’orientation du cristal. Ainsi la densité des électrons de
valence semble être plus importante dans le cas où le faisceau d’électrons est
le long de [001] plutôt que le long de [100]. La largeur à mi-hauteur (FWHM)
du plasmon quant à elle, est en relation avec la durée de vie de l’oscillation
plasma [64]. Cette notion est cohérente avec la théorie de Drude (Ashcroft
and Mermin [40]) qui considère un temps de relaxation τ prenant en compte
l’amortissement dû aux interactions électron-électron et électron-phonon.

La temps de vie de l’oscillation plasma mesurée par la FWHM du plasmon
varie en fonction de l’orientation et est visiblement plus importante dans le
cas des couches minces. Ce temps de relaxation τ est bien reproduit par le
modèle Drude-Lorentz en rouge sur la figure 5.3. De plus, un épaulement sur
la courbe en vert à proximité des plasmons indique une absorption supplé-
mentaire dans le cas des couches minces. Ces propriétés ne sont quantifiables
qu’en ayant une mesure de la fonction diélectrique complète du matériau et
pas seulement de sa fonction de perte.

Dans la limite des grandes énergies, le matériau devient ”transparent”. On
observe alors que ε1 tend vers 1 et ε2 est négligeable. La fonction de perte
peut être assimilée à ε2. Dans les basses énergies, la fonction de pertes dépend
de la partie réelle et de la partie imaginaire d’une façon non triviale. Deux
cas limites se distinguent et peuvent être interprétés en terme de propriétés
diélectriques :

ℑ(−1/ε) =
ε2

εε∗
=

{

ε2/|ε1|2 |ε1| >> |ε2| écrantage
1/ε2 |ε1| << |ε2| anti-écrantage

Dans le premier cas la présence de ε1 au dénominateur ”́ecrante” les structures
visibles dans la fonction de perte. Cet effet est qualifié de ”screening” (ou
écrantage) de ε2 par ε1. Les maxima de ε2 ne sont pas toujours visibles
dans la fonction de perte quand ε1 est grand car ils peuvent être fortement
atténués. Ce phénomène est un inconvénient dans notre cas l’objectif de
l’étude étant d’identifier les transitions interbandes à partir des calculs de
structure électronique. La figure 5.3 illustre bien ces effets.

En effet les maxima de ε2 ne sont pas visibles directement sur la fonction
de perte. En effet les structures apparaissent comme un léger épaulement
pour l’orientation [001] et [100] lorsque | ε1 | est grand. Sur la figure 5.3 ce
phénomène est visible entre 2 eV et 10 eV. Dans le deuxième cas lorsque | ε1 |
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Fig. 5.3 – Ti2AlC. Fonction de pertes résultant de la déconvolution des pertes
multiples (a), échantillons massif orientés [100] et [001] et couches minces
orientés [210] (en noir, bleu et vert respectivement). Fonction diélectrique
résultat de l’analyse Kramers-Kronig des échantillons en (a) massif orienté
[100] (b), [001] (c) couche mince (d). En (b), (c) et (d), les spectres conte-
nant des symboles correspondent aux données expérimentales et les spectres
en rouge correspondent aux spectres fittés aux données expérimentales par
un modèle Drude-Lorentz. Les valeurs des paramètres résultants du fit sont
présentées dans le tableau 5.1. L’équation 5.4 décrit le modèle sur laquelle
repose le fit
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devient petit c’est à dire au voisinage de la résonance plasma, la situation
devrait être inversée : des maxima locaux de ε2 induisent des minima locaux
dans la fonction de perte (anti-écrantage). Mise à part la résonance plasma
qui correspond au croisement de ε1 avec l’axe des absisses aucune structure
n’est visible sur les fonctions de pertes des orientations [001] et [100]. Cette
absence de structure sur la fonction de pertes alors que ε1 et ε2 en présentent
est surtout visible sur la fonction diélectrique des couches minces de Ti2AlC
sur la figure 5.3. d. Entre 10 eV et 15 eV des structures apparaissent sur la
fonction de perte de la couche mince. On observe aussi un épaulement juste
après la résonance plasma pour ce même échantillon. In fine, l’écrantage est
clairement un obstacle à la résolution des transitions sur la fonction de perte
d’où la nécessité d’effectuer une analyse Kramers-Kronig.

De plus dans le cas des échantillons massifs ε1 croise deux fois l’axe des
abscisses. Le premier zéro correspondrait à une transition interbande alors
que la seconde à la résonance des plasmons. C’est la fonction diélectrique de
Ti2AlC synthétisé en couche mince qui montre des particularités. En effet
une transition très forte similaire à celle que l’on observe sur les échantillons
massif apparâıt. La fonction de réponse de Ti2AlC n’est plus similaire à celle
d’un gaz d’électron libre sans contribution interbande. Cette assertion sera
confirmée par l’ajustement.
En théorie la résonance plasma se manifeste lorsque ε1 croise zéro et ε2 petit.
C’est le cas pour l’orientation [001] et [100] en massif. En couche mince ε1 ef-
fleure à peine zéro sans le croiser. Le plasmon est perturbé par les transitions
interbandes autour de 10 eV. La proximité de la fréquence plasma et des
transitions interbandes semble être la cause des différences d’amortissement
et du déplacement vers les hautes énergies du plasmon. Ce comportement de
fortes transitions incluant des amortissements important au sein du matériau
est typique des carbures et nitrures tel que TiC, TiN. Les résultats des ajus-
tements sont superposés aux spectres expérimentaux sur la figure 5.3.b, c et
d. Les temps de relaxation, les positions et les forces d’oscillateurs modélisées
sont présentés dans le tableau 5.1.

5.1.5 Pseudofonction diélectrique et propriétés optiques

La figure 5.4 montre la fonction diélectrique de Ti2AlC mesurée en ellip-
sométrie pour différents angles d’incidence afin de sonder la biréfringence du
cristal. La partie réelle, ε1, de la pseudo-fonction diélectrique présente des
singularités (zéros). Ces singularités seraient dûes essentiellement aux tran-
sitions interbandes proches du niveau de Fermi bien qu’elles ne soient que
très peu visibles dans ε2. On peut voir aussi que l’intersection de ε1 avec
l’axe horizontal ne correspond pas à un maximum dans ε2. C’est une illus-
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tration suppplémentaire de l’effet d’écrantage qui atténue les structures de
ε2. On observe de plus une variation dans l’amplitude de ε1 en fonction de
l’angle d’incidence. Cela est probablement dû à un élargissement angulaire
du faisceau ou à des effets de surface. De ces expériences on conclut qu’aucun
changement majeur n’est véritablement observé dans le comportement de la
fonction diélectrique avec l’angle d’incidence. Comme nous avons expliqué
dans le chapitre III, dans le cas de matériau où l’axe optique (AO) est per-
pendiculaire à la surface de l’échantillon la composante parallèle du tenseur
diélectrique ε‖ n’est pas située à l’intersection du plan d’incidence et de la
surface de l’échantillon et ne peut donc pas être vue à l’aide des mesures
ellipsométriques. L’anisotropie ne peut être observeé directement en faisant
varier l’angle d’incidence du faisceau lors des mesures.

Les coefficients de réflexion et de transmission de Ti2AlC calculés à partir
de l’expression 5.3, sont présentés dans la figure 5.5. Nous avons vu dans le
chapitre 1 lorsque l’on a présenté la structure électronique des phases MAX
que les états d dominent la densité d’état autour du niveau de fermi Ef .
Par conséquent, la région des basses énergies du spectre pourrait bien être
une région de fortes transitions interbandes. Le comportement de ε1 et ε2

de la figure 5.3 en est l’illustration. Ces absorptions non résolues par les
expériences EELS dans le visible pourrait expliquer pourquoi la réflectivité
est faible dans les basses énergies, le reste de la lumière étant absorbé par le
matériau. Ti2AlC se trouve ainsi être peu réfléchissant et absorbant dans le
visible.

5.1.6 HR-EELS vs ellipsométrie et renormalisation

La figure 5.6 montre la superposition des spectres enregistrés en ellip-
sométrie et en HR-EELS dans le cas de Ti2AlC en couche mince. La déter-
mination de ε en EELS est fonction du facteur de normalisation appliqué dans
le Kramers-Kronig. La normalisation est déterminée par la règle de somme.
Nous observons cependant des différences notables entre les spectres obtenus
(représentés en trait pointillés sur la figure 5.6) et les spectres mesurés en
ellipsométrie sur le même échantillon c’est à dire Ti2AlC en couche mince.

En supposant que les indices de réfraction déduits des mesures d’ellip-
sométrie soient exactes, nous avons étudié l’effet de ce paramètre sur les
mesures obtenus en EELS, calées sur < ε1 > et < ε2 >. Nous observons sur
la figure en trait plein qu’une correction de 3% du facteur de normalisation
permet d’obtenir un meilleur accord avec les mesures acquises en ellipsomé-
trie. L’accord est cependant plus flagrant dans le cas de ε1 comparé à ε2. En
effet dans les basses énergies, ε1 change radicalement de tendance plongeant
à partir de 1.5 eV vers des indices négatifs.
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Fig. 5.4 – Ti2AlC. Pseudofonction diélectrique mesurée en ellipsométrie à
des angles d’incidence variables (AOI). En noir pointillé AOI= 80̊ . En bleu
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Orientation ~ωp(eV ) τ (fs) ~ω1(eV ) τ1 (fs) n1

Massif [100] 15.5±0.01 0.12±0.01 8.3±0.1 0.78±0.02 0.6±0.01
~ω2(eV ) τ2 (fs) n2 ~ω3(eV ) τ3 (fs)
18±0.1 0.4±0.01 0.01±0.01 42.9±0.1 0.4±0.01
n3 ~ω4(eV ) τ4 (fs) n4 χ2

0.7±0.03 2545
[001] ~ωp(eV ) τ (fs) ~ω1(eV ) τ1 (fs) n1

18.5±0.1 0.19±0.01 8.2±0.1 0.78±0.02 0.25±0.01
~ω2(eV ) τ2 (fs) n2 ~ω3(eV ) τ3 (fs)
18±0.1 0.41±0.01 0.01±0.01 43±0.1 0.21±0.01
n3 ~ω4(eV ) τ4 (fs) n4 χ2

0.8±0.03 2545
Film mince [210] ~ωp(eV ) τ (fs) ~ω1(eV ) τ1(fs) n1

16.9±0.01 0.16±0.01 8.1±0.1 0.41±0.02 0.6±0.01
~ω2(eV ) τ2 (fs) n2 ~ω3(eV ) τ3 (fs)
14±0.1 0.1±0.01 0.1±0.02 23±0.1 0.41±0.01
n3 ~ω4(eV ) τ4 (fs) n4 χ2

0.4±0.03 45±0.1 0.41±0.01 0.4±0.03 2545

Tab. 5.1 – Ti2AlC : paramètres des affinements du modèle Drude-Lorentz
sur les spectres expérimentaux acquis avec monochromateur (fig. 5.3). Ces
paramètres correspondent aux termes de l’équation 5.4. Les indices 1, 2, 3 et
4 correspondent aux oscillateurs décrits par le modèle.
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Si l’on suppose que la normalisation des mesures optique (ε1 et ε2) est
correcte et que l’on cale le modèle décrit et utilisé précédemment sur les
spectres EELS ”renormalisés” les valeurs des paramètres sont modifiées et la
valeur du temps de relaxation (ou terme de collision) varie d’environ 37 %.
Ces nouvelles valeurs sont comparées aux paramètres précédent mesurés sur
Ti2AlC en couche mince et présentées dans le tableau 5.2.
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Fig. 5.6 – Ti2AlC : superposition des fonctions diélectriques mesurées en HR-
EELS et en ellipsométrie. La partie imaginaire de la fonction diélectrique est
représentée en rouge avec, en trait plein, les fonctions diélectriques dont le
facteur de renormalisation a été corrigé et en traits pointillés les spectres
initiaux. Les données ellipsométriques pour un AOI de 70̊ sont représentées
avec des symboles. La partie réelle de la fonction diélectrique est représentée
en bleu.

Une variation de 5% du facteur de normalisation implique une variation
de près de 40% de la valeur du temps de relaxation modifiant ainsi les mesures
de résistivité du matériau à énergie de plasmon constante.

5.1.7 Propriétés de transport

Nous avons discuté précédemment du modèle de Drude-Lorentz décri-
vant la réponse des métaux à une excitation électromagnétique extérieure.
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Orientation ~ωp(eV ) τ (fs)
Ti2AlC [210] 16.9±0.1 0.16±0.01
Ti2AlC renorm [210] 16.9±0.02 0.26±0.01

Tab. 5.2 – Ti2AlC : Paramètres utilisés pour la modélisation des fonctions
diélectriques expérimentales après renormalisation et recalage sur les mesures
ellipsométriques.

Ce modèle est illustré dans le chapitre précédent et bien décrit dans le livre
de F. Wooten [68]. Le milieu est décrit comme un plasma composé d’ions
positifs et d’électrons. Dans une approche semi-classique on peut interpréter
le phénomène d’excitation comme une oscillation collective d’un gaz d’élec-
trons et d’une série d’oscillateurs indépendants représentant les transitions
des états quantiques entre les bandes de valence et les bandes de conduction.
Chaque transition est représentée par la fréquence ωi et un facteur d’amortis-
sement Γi. ~ωp et ~ωi sont les pertes d’énergie des électrons correspondant,
respectivement, aux fréquences plasma et aux fréquences de transitions dans
la structure électronique du matériau. La fonction de réponse du système
s’écrit :

ǫ(ω) = 1 − npe
2

mǫ0(ω2 − iωγp)
+

e2

mǫ0

∑

j

nj

(ω2
j − ω2) − iΓjω

(5.4)

avec nj le nombre d’électrons contribuant à la transition j à l’énergie
Ej = ~ωj. Un nombre approprié de fréquences de transition est choisi en
fonction du nombre de structures résolues sur le spectre expérimental. On
retrouve le modèle de Drude en imposant nj = 0 ∀ j. Dans un modèle de
Drude c’est la pulsation plasma ωp et le temps de relaxation des porteurs
de charge γp qui sont les grandeurs clé de la dynamique des électrons. Le
mouvement des charges liées est défini par les paramètres nj, ωj et γj. Une fois
que l’on a déterminé la fonction diélectrique les paramètres ωp et γ permettent
d’obtenir la résistivité statique [40] (ou son inverse, la conductivité statique) :

ρ = γ/(ε0ω
2
p). (5.5)

Les propriétés de transport (résistivité et conductivité) sont calculées à
partir de l’équation 5.5 dans l’approximation d’un plasma (ions + électrons)
et comparées aux valeurs macroscopiques mesurées par Barsoum et al. [28]
(tableau 5.3). Pour les échantillons synthétisés en massif les valeurs montrent
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Ti2AlC bulk Ti2AlC film mince
Orientation [100] [001] [210]
ρEELS.(µΩ.m) 1.64±0.04 0.76±0.03 1.02±0.03
ρmacro.(µΩ.m) 0.38

Tab. 5.3 – Ti2AlC : résistivités macroscopiques déduites des paramètres de fit
comparés aux mesures macroscopiques trouvées dans la littérature. (Barsoum
and al. [28])

une meilleure conductivité lorsque le faisceau est colinéaire à l’axe c relati-
vement à l’autre orientation ; cette propriété est cohérente avec ce que l’on
mesure en couche mince.

Enfin si l’on applique la formule de Drude avec les paramètres recalculés
du tableau 5.2, une resistivité de 0.64 µΩ.m est mesuré pour Ti2AlC en
couche mince. Cette valeur se rapproche de ce que Barsoum et al. mesurent
macroscopiquement.

5.2 Ti2AlN

La section qui suit présente les résultats obtenus pour les campagnes d’ex-
périences menées sur Ti2AlN en massif et en couches minces synthétisées à
l’Université de Philadelphie et à l’Université de Linköping respectivement.
Les propriétés optiques de ces composés ont été déterminées dans la gamme
d’énergie comprise entre 2 et 100 eV incluant régions du visible et de l’UV
dans deux orientations du cristal différentes et perpendiculaires entre elles.
Les spectres issus des expériences EELS et ellipsométrie ont été superposés et
comparés comme précédemment. Comme nous allons le voir on observe dans
Ti2AlN une dépendance de la fonction diélectrique en fonction de l’orienta-
tion du cristal mais pas de la résonance plasma contrairement à Ti2AlC. Les
fonctions diélectriques ont ensuite été modélisées à l’aide du modèle Drude-
Lorentz semi-classique permettant d’évaluer le temps de relaxation et d’obte-
nir les paramètres physiques et propriétés de transport du cristal. Enfin nous
tenterons d’interpréter ces propriétés en terme de transition interbande dans
la structure de bande du matériau.
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5.2.1 Synthèse et préparation d’échantillons

Des échantillons de Ti2AlN massifs et en couches minces ont été respec-
tivement synthétisés en HIP et en pulvérisation magnétron. Des échantillons
massifs de Ti2AlN sont synthétisés suivant le même protocole que celui décrit
dans la section 5.1, le point central étant que ces deux techniques de synthèses
se déroulent à des températures différentes et sont à l’origine de différences
en terme de qualité structurale. Les containers subissent cette fois-ci un trai-
tement thermique sous une pression isostatique de 40 MPa pendant 48h. La
température est située autour de 1400̊ C. Les échantillons ont été préparés
selon le même protocole que pour Ti2AlC en vue de les rendre transparents
aux électrons. Les échantillons obtenus sont denses, massifs polycristallins.
Les grains ont des tailles plus grandes que ceux de Ti2AlC c’est à dire ≈
100 µm. Ces échantillons s’avèrent être moins monophasés que le composé
précédent Ti2AlC [28]. En effet les échantillons de Ti2AlN semblent contenir
trois phases mineures différentes en plus de Ti2AlN à hauteur de 10% et cela
de façon assez homogène. Ces trois phases sont Al2O3, Ti3P et une phase de
composition Ti4AlN3 en stoechiométrie [44].

Les phases MAX en couches minces sont synthétisées par pulvérisation
magnétron [72]. La réaction de pulvérisation magnétron est cette fois-ci réac-
tive puisqu’un flux d’azote est injecté dans l’enceinte lors de la pulvérisation
du composé 2Ti :Al. La croissance des monocristaux s’effectue par épitaxie
sur un substrat d’alumine Al2O3 orienté [0001] et monophasé à 95%. D’autres
substrats tels que le silicium (100) peuvent tout aussi bien être utilisés. Le
détail de cette synthèse est décrite plus en détail dans la littérature [74].

Dans le cas des couches minces les échantillons sont préparés en section
transverses de la même façon que pour Ti2AlC.

5.2.2 Propriétés diélectrique

La figure 5.10.a représente les fonctions de pertes déduites des spectres
acquis sur Ti2AlN pour les deux orientations en massif (orientation [001] et
[100]) et en couches minces (orienté [210]). Les figures 5.10. b, c et d pré-
sentent les parties réelles et imaginaires de ε résultant de l’analyse Kramers-
Kronig. Contrairement à Ti2AlC aucune variation notable n’est visible concer-
nant la fréquence plasma en fonction de l’orientation ou du type de synthèse
(massif ou couches minces). L’énergie des plasmons Ep est située autour de
15.5 eV et de 15.9 eV pour les échantillons en couches minces et en massifs
(orientés [001] et [100]) respectivement. Cela implique, en principe, que la
densité des électrons impliqués dans l’oscillation plasma est invariante suivant
l’orientation du cristal. La particularité de ce composé est que la résonance
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plasmon présente deux pics, le second pic étant un épaulement de quelques
eV au dessus du premier maximum plus intense. On s’attend donc à observer
une transition située à cette énergie.

La largeur à mi-hauteur de chaque composé ne varie pas, elle non plus,
de façon significative. L’orientation [001] présente un élargissement de la ré-
sonance plasmon légèrement plus important. Sur la fonction de pertes les
structures visibles sont situées aux basses énergies. Plusieurs d’entre elles ap-
paraissent avant 5 eV et un épaulement apparâıt entre 5 eV et 10 eV pour
l’orientation [001]. Pour les raisons d’écrantage (ou effet de champ locaux)
évoquées dans la section précédente une mesure de la fonction diélectrique
est nécessaire afin de pouvoir associer ces structures à des transitions inter-
bandes dans la structure de bande du matériau. Celles-ci peuvent clairement
avoir un effet sur la durée de vie de l’oscillation plasma.

Rappelons que dans les basses énergies la fonction de perte dépend tou-
jours de la partie réelle et de la partie imaginaire et le phénomène d’écrantage
apparâıt. En effet, avant 10 eV, | ε1 | est très grand relativement à | ε2 | et
les structures visibles sur la fonction diélectrique sont fortement atténuées
sur la fonction de perte. Sur les fonctions diélectriques de la figure 5.10 on
peut ainsi voir que les deux transitions présentes à basses énergies sur ε1 et
visibles dans ε2 sont fortement atténuées sur la fonction de pertes mais : la
première absorption est située à 1.8 eV et la seconde à 4 eV environ. Une
autre transition pré-plasmon (< 10 eV) est visible dans les deux orientations
en massif mais apparâıt plutôt comme un épaulement. Enfin lorsque | ε1 |
devient petit les minima locaux qui devraient apparâıtre sur la fonction de
perte sont absents.

Dans le cas des couches minces (figure 5.10. d) la situation est différente.
On observe en effet une transition très intense sur ε2 et ε1 entre 5 et 10 eV.
Ti2AlN en couches minces apparâıt ainsi plus résistif qu’en massif.

Un changement notable est cependant observé lors du croisement de | ε1 |
avec l’axe des abscisses. En couches minces et massif orienté [100], ε1 croise
deux fois l’axe horizontale alors que ε1 de l’échantillon massif orienté [001]
ne fait que l’effleurer. Le croisement de ε1 avec l’axe des abscisses correspond
globalement au maximum de ℑ(−1/ǫ) et est relié à la durée de vie de l’oscil-
lation plasma. La présence des fortes transitions influe sur ces phénomènes.
Tel que nous l’avons mentionné dans la section précédente, ce comportement
de fortes transitions est observé dans les nitrures tels que TiN [13].

Afin de quantifier toutes ces grandeurs caractéristiques associées à chaque
composé, le modèle de Drude-Lorentz a été adapté et utilisé pour modéliser
les spectres hautement résolus. Afin de reproduire les données expérimentales
plus de 14 paramètres ont été intégrés dans le modèle. Les résultats des
ajustements sont superposés aux spectres expérimentaux sur la figure 5.10 et
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Fig. 5.7 – Ti2AlN. Fonction de pertes résultant de la déconvolution des pertes
multiples de spectres acquis sur un microscope muni d’un monochromateur
(a), échantillons massifs orientés [100] et [001] et couches minces orientées
[210] (en noir, bleu et vert respectivement). Fonction diélectrique résultat de
l’analyse Kramers-Kronig des échantillons en (a) massif orienté [100] (b),
[001] (c) couche mince (d). En (b), (c) et (d), les spectres contenant des
symboles correspondent aux données expérimentales et les spectres en rouge
correspondent aux spectres fittés aux données expérimentales par un modèle
Drude-Lorentz.
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les valeurs des paramètres sont présentées dans le tableau 5.4. La fréquence
plasma et les transitions pré-plasmons situées aux alentours de 10 eV sont
bien reproduites. La transition post plasmon commune à tous les échantillons
et située autour de 20 eV explique l’épaulement visible au dessus du premier
pic des plasmons plus intenses. Les transitions à très basses énergies quant
à elles ne sont pas visibles. L’amortissement dû aux intéractions électrons-
électrons, électrons-phonons et/ou liées à la présence de défaut dans le cristal
varie entre les composés. Le temps de relaxation de l’échantillon en massif
orienté [100] et en couches minces sont plus longs indiquant de meilleures
propriétés de transport pour ces deux composés, le nombre total d’électrons
variant peu.

Orientation ~ωp(eV ) τ (fs) ~ω1(eV ) τ1 (fs) n1

Massif [100] 15.935±0.01 0.2±0.01 9.7±0.1 0.57±0.02 0.4±0.01
~ω2(eV ) τ2 (fs) n2 ~ω3(eV ) τ3 (fs)
22±0.1 0.41±0.01 0.15±0.01 42±0.1 0.4±0.01
n3 ~ω4(eV ) τ4 (fs) n4 χ2

0.5±0.03 2545
[001] ~ωp(eV ) τ (fs) ~ω1(eV ) τ1 (fs) n1

15.5±0.1 0.16±0.01 8.3±0.1 0.82±0.02 0.6±0.01
~ω2(eV ) τ2 (fs) n2 ~ω3(eV ) τ3 (fs)
20±0.1 0.32±0.01 0.2±0.01 43±0.1 0.32±0.01
n3 ~ω4(eV ) τ4 (fs) n4 χ2

0.7±0.03 2545
Film mince [210] ~ωp(eV ) τ (fs) ~ω1(eV ) τ1(fs) n1

15.9±0.01 0.18±0.01 9.1±0.1 0.66±0.02 0.6±0.01
~ω2(eV ) τ2 (fs) n2 ~ω3(eV ) τ3 (fs)
22±0.1 0.41±0.01 0.2±0.02 45±0.1 0.41±0.01
n3 ~ω4(eV ) τ4 (fs) n4 χ2

0.4±0.03 2545

Tab. 5.4 – Ti2AlN : paramètres des affinements du modèle Drude-Lorentz
sur les spectres expérimentaux acquis avec monochromateur (fig. 5.10). Ces
paramètres correspondent aux termes de l’équation 5.4. Les indices 1, 2, 3 et
4 correspondent aux oscillateurs décrits par le modèle.
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Fig. 5.8 – Ti2AlN. Pseudofonction diélectrique mesurée en ellipsométrie à
des AOI (angles d’incidence) variables. En noir pointillé AOI= 80̊ . En bleu
tirets AOI= 70̊ . En rouge trait plein AOI= 60̊
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5.2.3 Propriétés optique

La figure 5.8 montre la pseudo-fonction diélectrique de Ti2AlN mesurée en
ellipsométrie pour différents angles d’incidence. La partie réelle, ε1, présente
de fortes oscillations en amplitude suggérant de fortes variations dans l’indice
de réfraction du matériau dans cette gamme d’énergie. Des structures bien
distinctes, et d’amplitudes décroissantes en fonction de l’angle d’incidence,
sont situées à 1.8 eV, 3.5 eV et 4.2 eV. ε2 présente des absorptions visibles
correspondant à ces valeurs en énergies. Comme nous l’avions mentionné pré-
cédemment l’anisotropie n’est pas mesurable lorsque l’on effectue des mesures
ellipsométriques résolues angulairement sur un cristal donc l’axe c est per-
pendiculaire à la surface de l’échantillon. Afin de vérifier ce point nous avons
quand même entrepris des mesures en faisant varier l’angle d’incidence. Cela
permet aussi de vérifier que l’axe c est en effet bien orienté perpendiculaire
à la surface ce qui est loin d’être certain lorsque l’on synthétise des couches
minces par pulvérisation magnétron. Dans la partie réelle, ε1 quelques dif-
férences sont observées. Plus l’incidence est normale plus l’amplitude d’ε1

est grande. De plus pour un angle de 80̊ ε1 croise quatre fois zéro entre 3
eV et 5 eV alors que celle-ci ne croise jamais zéro pour un angle d’incidence
de 60̊ . Ces variations étant très faibles, elles peuvent être dues à plusieurs
choses. Par exemple des effets de la surface et/ou une mauvaise croissance de
l’axe c localement peuvent être à l’origine de ce phénomène. C’est l’intérêt
de la microscopie par rapport aux méthodes de réflectométrie qui donnent
une information macroscopique et donc incertaine lorsqu’on désire obtenir
des informations très locales.

Les coefficients de réflexion et de transmission de Ti2AlN calculés à partir
de l’expression 5.3, sont présentés dans la figure 5.9. Les calculs ab-initio
prédisent des transitions plus fréquentes autour du niveau de Fermi, pour ce
composé par rapport à Ti2AlC. Ainsi, malgré l’incertitude régnant dans la
région de basses énergies (< 2eV) dans ces mesures on situe le coefficient de
réflexion de Ti2AlN autour de 50 % ce qui est relativement faible pour un
métal. Cela explique pourquoi, en couches minces, ces phases apparaissent
très sombres. Elles sont en effet très absorbantes dans le visible à toutes les
longueurs d’ondes. Entre la région basses fréquences et hautes fréquences on
retrouve les phénomènes de transitions décrits dans le paragraphe précédent.
Enfin, à haute fréquence la transparence des métaux est observée.

5.2.4 HR-EELS vs ellipsométrie et renormalisation

La figure 5.10 présente une comparaison entre les données ellipsométriques
et les spectres HREELS (en noir) et EELS enregistrés sur un le Tecnai F20
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Fig. 5.9 – Ti2AlN couches minces. Coefficients de réflexion et de transmis-
sion déduit des parties réelles et imaginaires de la fonction diélectrique mesu-
rée en EELS. En bleu : le coefficient de transmission. En noir, le coefficient
de réflexion.
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(en rouge) de Ti2AlN orienté [100]. Le choix de cette orientation n’a aucune
importance pour la comparaison avec les données ellipsométriques puisque
l’ellipsométrie n’est pas sensible au caractère anisotrope d’un cristal dont
l’axe c est perpendiculaire à la surface. Ainsi, nous observons que les struc-
tures à 1.8 eV, 3.5 eV et 4.5 eV sont bien reproduites sur ε1 et ε2 (en noir)
alors qu’elles sont à peine visibles en spectroscopie conventionnelle (en rouge).
Les données ellipsométriques et la spectroscopie haute résolution montrent un
très bon accord en terme de structures visibles malgré la résolution limitée de
l’EELS, comparées aux méthodes optiques. L’HREELS permet ainsi d’obser-
ver des transitions situées dans des gammes d’énergie du visible-proche UV
avec une bonne fiabilité. D’où la nécessité d’avoir des spectres hautement
résolus.
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Fig. 5.10 – A gauche : superposition des fonctions diélectriques de Ti2AlN
déduites du traitement des données HREELS en noir et EELS en rouge. A
droite : données ellipsométriques de Ti2AlN pour plusieurs angles d’incidence
(voir section précédente)

Bien que la séparation des structures visibles sur les spectres cöıncident
entre les deux techniques, des différences sont à noter lorsque l’on compare
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les fonctions diélectrique de la figure 5.10 et de la figure 5.8, issues des deux
types d’expériences. Outre le fait que ces différences peuvent provenir de la
nature même des interactions et des informations recueillies à l’aide de ces
deux techniques, une indétermination récurrente en EELS concerne le facteur
de normalisation. Cette grandeur présente dans le Kramers-Kronig modifie
la mesure de façon non négligeable. La figure 5.11 montre les spectres HR-
EELS issus de la figure 5.10 d. (Ti2AlN en couches minces orienté [210]) sur
la gamme d’énergie 1.5 eV-5.5 eV (vert trait-pointillés), les pseudofonctions
diélectriques issues de l’ellipsométrie (rouge avec symbole) superposés avec les
spectres renormalisé (vert trait-pleins). La corrections apportées au facteur
de normalisation dans le cas de cet échantillon est de 3%. On observe que
l’accord est meilleur sur ε2 que sur ε1, cette dernière grandeur demeurant
positive en EELS.

Une fois de plus si l’on suppose que l’amplitude des mesures ellipso-
métriques est exacte et si l’on applique le modèle de Drude-Lorentz aux
fonctions diélectriques renormalisées de la figure 5.11 on observe une dif-
férence de 32 % sur l’estimation du temps de relaxation pour ce composé
comme présenté dans le tableau 5.5. Ces nouveaux paramètres vont bien
entendu fortement influencer les propriétés de transport.

Orientation ~ωp(eV ) τ (fs)
Ti2AlN [210] 16.9±0.1 0.18±0.01
Ti2AlN renorm [210] 16.9±0.02 0.23±0.01

Tab. 5.5 – Ti2AlN : Paramètres utilisés pour la modélisation des fonctions
diélectriques expérimentales après renormalisation et recalage sur les mesures
ellipsométriques.

5.2.5 Propriétés de transport

Les propriétés de transport (résistivité/conductivité) sont calculées à l’aide
de la formule de Drude à partir des paramètres du modèle. Les résultats sont
présentés dans le tableau 5.6. Elles sont comparées aux données macrosco-
piques de Barsoum et al. [28]. L’anisotropie est mesurée par le modèle ap-
pliqué aux spectres HREELS. Les résultats du fit montrent qu’une meilleure
conductivité est mesurée lorsque l’échantillon est orienté [100]. L’accord avec
les données macroscopiques de Barsoum est tout à fait correct.

Enfin si l’on applique la formule de Drude avec les paramètres recalculés
du tableau 5.5, une résistivité de 0.7 µΩ.m est mesurée pour Ti2AlN en
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Fig. 5.11 – Ti2AlN : superposition des fonctions diélectriques mesurées en
HR-EELS et en ellipsométrie. La partie imaginaire de la fonction diélectrique
est représentée en rouge avec, en trait plein, les fonctions diélectriques dont
le facteur de renormalisation a été corrigé et en traits pointillés les spectres
initiaux. Les données ellipsométriques pour un AOI de 70̊ sont représentées
avec des symboles. La partie réelle de la fonction diélectrique est représentée
en bleu.
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couche mince. Cette valeur, comme celle de Ti2AlC, se rapproche des mesures
macroscopiques de Barsoum et al.

Ti2AlN bulk Ti2AlN film mince
Orientation [100] [001] [210]
ρexp.(µΩ.m) 0.9±0.04 1.23±0.03 1.05±0.03
ρmacro.(µΩ.m) 0.31

Tab. 5.6 – Ti2AlN : résistivités macroscopiques déduites des paramètres de
fit comparées aux mesures macroscopiques trouvées dans la littérature. (Bar-
soum and al. [28])

5.3 Conditions expérimentales des mesures

Dans cette partie, pour tous les spectres et analyses présentés en EELS,
l’angle de convergence α est de 3mrad, l’angle de collection β est situé autour
ou en dessous de 1mrad. Les spectres en EELS ont été enregistrés en mode
diffraction. La longueur de caméra est située entre 850 mm et 1,65m de
tel sorte à être dans les conditions dites optique d’acquisition. La taille du
diaphragme de sélection d’aire est de 10µm.
L’analyse Kramers-Kronig nous permet d’évaluer une épaisseur d’échantillon.
Au cours de nos mesures le rapport t/λ est compris entre 0.15 et 0.35, les
épaisseurs d’échantillons analysés entre 30 et 70 nm. Le microscope utilisé
est un ZEISS Sésame muni d’un monochromateur. La haute tension pour ce
microscope est de 200kV.



Chapitre 6

Résultats expérimentaux II :
couches minces

6.1 Ti2GeC, V2GeC et Ti2SnC

Ce chapitre présente les résultats obtenus pour les couches minces de
Ti2GeC, V2GeC et Ti2SnC synthétisées à l’Université de Linköping. Les
propriétés optiques de ces composés ont été déterminées par EELS dans la
gamme d’énergie comprise entre 0 et 80 eV incluant les régions du visible
et de l’UV. Les spectres issus des expériences EELS hautement résolues et
d’ellipsométrie ont été superposés et comparés. L’accord entre ces deux tech-
niques pour ces composés est bon dans leur gamme d’énergie commune. Les
fonctions diélectriques ont ensuite été modélisées à l’aide du modèle Drude-
Lorentz et les temps de relaxation ont été extraits. Enfin, nous avons cherché
à identifier les transitions interbandes responsables de la perturbation des
propriétés du gaz d’électron.

6.1.1 Synthèse et conditions expérimentales

Les phases MAX, Ti2GeC, V2GeC et Ti2SnC ont été synthétisées en
couches minces sur un substrat d’alumine Al2O3 orienté [0001]. La synthèse
a été effectuée par pulvérisation magnétron dans un réacteur préalablement
placé sous ultra vide à une pression de 7.5.10−12 Pa environ. Les ions argon
Ar+ pulvérisent des cibles individuelles des différents constituants Ti, V, Ge,
Sn et C et le dépôt s’effectue sur les substrats portés à des températures
situées à 700̊ , 800̊ et 850̊ pour les composés Ti2SnC, V2GeC et Ti2GeC
respectivement. Le dépôt obtenu mesure 200 nm d’épaisseur. Une couche
tampon de 20 nm de TiC orienté [111] est déposée en début de synthèse afin
d’initier la nucléation de la phase MAX. La synthèse de Ti2GeC et de Ti2SnC

129
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est décrite en détail par J. Emmerlich et coll. [75]. La synthèse de V2GeC est,
quant à elle décrite en détail dans l’article récent de O. Wilhelmsson et coll.
[76]. Les échantillons ont ensuite été préparés en sections transverses suivant
la même procédure que pour les échantillons Ti2AlC et Ti2AlN synthétisés
également en couches minces et décrite dans le chapitre précédent.

6.1.2 HR-EELS

Comme cela a été présenté au chapitre 5, les spectres de pertes proches
ont été enregistré sur un ZEISS Sesame muni d’un monochromateur dans
le canon. La résolution en énergie est définie par une fente ajustable. Nous
avons choisi de travailler dans des conditions telles que la résolution mesurée
à partir de la largeur à mi-hauteur du pic élastique enregistré sans échantillon
est de 0.2 eV. Cette résolution est meilleure d’un facteur 5 environ à celle
d’un microscope conventionnel.

6.1.3 Fonction de pertes et fonction diélectrique

Les figures 6.1, 6.2, et 6.3 présentent les spectres de pertes proches acquis
sur les couches minces de Ti2GeC, Ti2SnC et V2GeC respectivement ainsi
que les fonctions diélectriques associées déduites par transformation Kramers-
Kronig. Sur ces figures en a), sont représentées les fonctions de perte et en
b) les parties réelles et imaginaires de la fonction diélectrique auxquelles sont
superposés les résultats des modèles que nous discuterons par la suite. La
résonance plasma est située autour de 20 eV pour Ti2GeC, à 17.3 eV pour
Ti2SnC et à 21 eV pour V2GeC. Ces plasmons de volumes sont décalés par
rapport à ceux de Ti2AlC et Ti2AlN en couches minces (16.9 eV et 15.9
eV respectivement, cf chap. 5). Cela suggère que la densité d’électrons libres
participant à l’oscillation plasma varie en fonction de la nature et de la valence
de l’élément A et de l’élément X. Enfin les plasmons de V2GeC (fig. 6.3 a)
montrent un décalage vers les hautes énergies par rapport à ceux de Ti2GeC
(fig. 6.2 a). Ceci est cohérent avec le remplissage électronique des éléments A
et M des phases MAX : on s’attend à ce que la densité d’état au niveau de
Fermi soit plus importante pour Ti2GeC et Ti2SnC que pour Ti2AlC et plus
importante pour V2GeC que pour les deux précédents.

La durée de vie de l’oscillation plasma est mesurée par la FWHM du
plasmon. Dans Ti2GeC le pic des plasmons est fin et bien localisé. En effet
celui-ci ne présente pas ou peu de transitions pré- ou post-plasmon comme
nous l’avons observé et discuté dans le chapitre 5 pour les composés Ti2AlC
et Ti2AlN. Contrairement à Ti2GeC un élargissement de la FWHM relié à
la durée de vie du plasmon de Ti2SnC et V2GeC est observé. La présence de
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Fig. 6.1 – Ti2GeC orientés [210] (a), Fonction de pertes résultant de la
déconvolution des pertes multiples de spectres acquis sur un microscope
muni d’un monochromateur (b), Fonction diélectrique résultat de l’analyse
Kramers-Kronig des échantillons en couche mince. En (a) et (b), les spectres
contenant des symboles correspondent aux données expérimentales et les
spectres en trait plein correspondent aux spectres ajustés aux données ex-
périmentales par un modèle Drude-Lorentz.
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transitions interbandes peut expliquer ces particularités. En effet les fonctions
des pertes des figures 6.2 a. et 6.3 a. montrent déjà de nombreuses structures
laissant présager des absorptions importantes dans la partie réelle et ima-
ginaire de la fonction diélectrique. L’ écrantage doit, une nouvelle fois, être
pris en considération avant d’assigner telles ou telles structures à une tran-
sition dans la structure électronique du matériau. Pour ce faire, une analyse
Kramers Kronig de la fonction de perte est nécessaire.

La partie imaginaire de la fonction diélectrique de Ti2GeC, ε2 (fig. 6.1
b), ne présente pas de maximum clairement défini dans la gamme d’énergie
comprise entre 5 eV et 10 eV. Les éventuelles structures apparaissent plutôt
comme des épaulements. De plus | ε1 | est grand dans cet intervalle, ce
qui implique que l’écrantage de ε2 par εε∗ peut avoir lieu, comme l’indique
l’équation reliant ces deux grandeurs (cf début de la section 5.1.4). On note
en effet que les structures sont très atténuées sur la fonction de perte ℑ(−1/ε)
(fig. 6.1 a.). Concernant Ti2SnC, dans la région des basses énergies (fig. 6.2 b),
| ε1 | est très grand comparé à | ε2 | et y est même supérieur sur une gamme
d’énergie non négligeable (entre 3 eV et 5 eV). La forte absorption observée
autour de 5 eV, bien qu’atténuée, est présente sous la forme d’un plateau
sur la fonction de perte à cette énergie. V2GeC présente un comportement
comparable à celui de Ti2SnC. On note que dans les basses énergies de la
figure 6.3 b. (autour de 5 eV) ε1 est grand devant ε2 mais une absorption
de grande intensité est visible sur ε2 autour de 5 eV. Les composés Ti2SnC
et V2GeC semblent posséder un écrantage moins important que Ti2GeC. En
effet pour ce dernier composé aucune structure présente dans ε n’est visible
dans la fonction de perte.

Dans la gamme d’énergie comprise entre 10 et 20 eV, c’est à dire au
voisinage de la fréquence plasma, ε1 de Ti2GeC est petit comparé à ε2 (fig.
6.1b.). Dans ce cas, les relations d’écrantage (5.1.4) implique que les maxima
locaux de ε2 correspondent à des minima locaux sur la fonction de perte. Une
structure visible sur ε1 dans cette région est faiblement représentée sur ε2 et
difficilement décelée dans ℑ(−1/ε). En ce qui concerne V2GeC, une transition
est clairement définie autour de 10 eV (fig. 6.3 b.) sur ε1, et moins bien sur
ε2. Cette transition apparâıt sur ℑ(−1/ε) comme un léger épaulement. La
transition suivante, autour de 18 eV, n’est que très peu intense sur ε1 mais
détectable sur ℑ(−1/ε).

Le croisement de ε1 avec l’axe des abscisses est fonction du temps de
relaxation (ou terme de collision) de chaque composé. Dans le cas de Ti2GeC
par exemple ε1 croise deux fois zéro. Dans le cas de Ti2SnC la présence de
structures influence fortement la position de Ep et sa durée de vie. Dans
ce composé les croisements de ε1 avec cet axe autour de 12 eV et 17 eV
sont assimilés à une transition et à la fréquence plasma, respectivement. Les
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Fig. 6.2 – Ti2SnC orientés [210] (a), Fonction de pertes résultant de la
déconvolution des pertes multiples de spectres acquise sur un microscope
muni d’un monochromateur (b), Fonction diélectrique résultat de l’analyse
Kramers-Kronig des échantillons en couches minces. En (a) et (b), les
spectres contenant des symboles correspondent aux données expérimentales
et les spectres en traits pleins correspondent aux spectres ajustés aux données
expérimentales par un modèle Drude-Lorentz.
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nombreuses transitions pré-plasmons visibles sur V2GeC auraient, quant à
elles tendance à décaler les plasmons vers de plus hautes énergies.

Un modèle de Drude-Lorentz a été utilisé pour reproduire les spectres de
ces trois composés. Quatre oscillateurs représentés chacuns par 3 paramètres
(position, force d’oscillateur et temps de relaxation) ont été nécessaires : deux
oscillateurs pré-plasmons et deux oscillateurs post-plasmon ont été introduits
dans le cas de Ti2GeC et Ti2SnC et 3 oscillateurs pré-plasmon et 1 oscillateur
post-plasmon ont été nécessaires dans le cas de V2GeC. Les troisième et
quatrième oscillateurs reproduisent les seuils M45 du germanium, M45 du
titane et M45 du vanadium. Les résultats du modèle sont superposés aux
fonctions diélectriques expérimentales sur les figures 6.1, 6.3 et 6.2 montrant
un assez bon accord entre l’expérience et le modèle appliqué. Le temps de
relaxation ainsi que les paramètres issus de l’affinement sont présentés dans
la table 6.1 pour ces trois composés.

Le modèle indique une résonance plasma de V2GeC située à 21.5 ± 0.02
eV et légèrement supérieure à celle mesurée dans Ti2GeC autour de 20 eV.
La mesure du temps de relaxation de V2GeC est comparable, quant à elle,
au temps de relaxation de Ti2SnC. Le pic des plasmons du composé Ti2GeC
montre un temps de relaxation deux fois plus grand favorisant ainsi les pro-
priétés de conduction à fréquence plasma constante. On s’attend à ce que
Ti2GeC soit le meilleur conducteur parmi ces constituants.

Dans Ti2GeC deux oscillateurs pré-plasmons sont révélés par l’affinement
à 8 ± 0.01 eV et 14 eV ± 0.3 eV pour Ti2GeC. Ces derniers sont situés à
8.4 ± 0.01 eV et 12.3 ± 0.3 eV dans Ti2SnC. Pour cette dernière énergie
on observe un croisement de ε1 avec l’axe des abscisses. La présence d’une
troisième transition pré-plasmon à 18 eV dans V2GeC et la présence d’une
transition post-plasmon à 23 eV dans Ti2GeC peuvent expliquer le décalage
vers les hautes énergies de la résonance plasma de V2GeC vers le bleu par
rapport à Ti2GeC.

Aux hautes énergies l’affinement révèle la présence d’ un oscillateur à 37.5
eV dans Ti2SnC (fig.6.2). Le seuil du titane dans Ti2GeC et Ti2SnC se situe
autour de 44 eV et 43.5 eV respectivement.

6.1.4 Propriétés optique

Les fonctions diélectriques de Ti2GeC, Ti2SnC et V2GeC ont également
été mesurées par ellipsométrie dans la gamme d’énergie allant du visible au
proche UV.Les fonctions < ε1 > et < ε2 > sont représentées sur les figures
6.4, 6.5 et 6.6 pour plusieurs angles d’incidence.

Pour ces analyses, la quantité de chacun de ces composés disponible a été
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Fig. 6.3 – V2GeC orienté [210] (a), Fonction de pertes résultant de la décon-
volution des pertes multiples de spectres acquis sur un microscope muni d’un
monochromateur (b), Fonction diélectrique résultat de l’analyse Kramers-
Kronig des échantillons en couches minces. En (a) et (b), les spectres conte-
nant des symboles correspondent aux données expérimentales et les spectres
en traits pleins correspondent aux spectres ajustés aux données expérimen-
tales par un modèle Drude-Lorentz.



136 CHAPITRE 6. COUCHES MINCES

~ωp(eV ) τ (fs) ~ω1(eV ) τ1 (fs) n1

Ti2GeC 20±0.1 0.23±0.01 8±0.01 0.41±0.02 0.45±0.1
~ω2(eV ) τ2 (fs) n2 ~ω3(eV ) τ3 (fs)

14±0.3 1.03±0.1 0.1±0.01 23±0.5 0.41±0.01
n3 ~ω4(eV ) τ4 (fs) n4 χ2

0.1±0.04 44±1.1 0.41±0.02 0.4±0.01 2545

Ti2SnC 17.3±0.02 0.12±0.01 8.4±0.02 0.78±0.02 0.45±0.01
~ω2(eV ) τ2 (fs) n2 ~ω3(eV ) τ3 (fs)

12.3±0.4 0.7±0.1 0.2±0.01 37.5±0.5 0.41±0.01
n3 ~ω4(eV ) τ4 (fs) n4 χ2

0.4±0.04 43.5±1.1 0.82±0.02 0.2±0.01 2545

V2GeC 21.5±0.02 0.12±0.01 7.1±0.01 0.41±0.02 0.4±0.01
~ω2(eV ) τ2 (fs) n2 ~ω3(eV ) τ3 (fs)

14±0.3 0.24±0.1 0.1±0.01 18±0.5 0.41±0.01
n3 ~ω4(eV ) τ4 (fs) n4 χ2

0.1±0.04 45±1.1 0.24±0.02 0.1±0.01 2545

Tab. 6.1 – Ti2GeC, Ti2SnC et V2GeC : paramètres des affinements du modèle
Drude-Lorentz sur les spectres expérimentaux acquis avec monochromateur
(fig. 6.3, 6.1, 6.2). Ces paramètres correspondent aux termes de l’équation 5.4.
Les indices 1, 2, 3 et 4 correspondent aux oscillateurs décrits par le modèle.
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Fig. 6.4 – Ti2GeC. Pseudofonction diélectrique mesurée en ellipsométrie à
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déterminante. La dimension de l’échantillon est en effet contraignante pour
le choix de l’ellipsomètre et de la gamme d’énergie analysable.

Ainsi la taille des échantillons de Ti2GeC et V2GeC était suffisante pour
utiliser un faisceau de diamètre de quelques mm sur une gamme d’énergie
allant de l’IR au proche UV (ce qui nous a permis d’utiliser le même ellip-
somètre que celui utilisé pour les échantillons Ti2AlC et Ti2AlN). Dans le
cas de Ti2SnC nous n’avions à notre disposition que de petits échantillons de
surcrôıt de qualité médiocre. Nous avons utilisé un ellipsomètre capable de
fournir un faisceau de l’ordre du micron de l’IR au visible.

< ε1 > et < ε2 > de Ti2GeC (fig. 6.4) présentent peu d’absorptions
contrairement à Ti2AlN par exemple où de fortes différences d’amplitudes
étaient observées. Des structures sont tout de même discernables sur < ε1 >
autour de 2 eV et 3.5 eV pour les angles d’incidence de 80̊ à 60̊ . La courbe
en rouge correspond à une incidence rasante et contient un niveau de bruit
important. Cela peut être dû à des effets de surface ce qui est courant à cette
faible valeur d’AOI.

Dans Ti2SnC (fig. 6.5) les parties réelles des pseudo-fonctions diélectriques
sont présentées dans une gamme d’énergie allant de l’IR au visible pour les
raisons évoquées plus haut. Aux basses énergies, la fonction < ε1 > fluctue
autour de zéro et présente des structures distinctes dont un maximum centré
autour de 1.7 eV et un minimum autour de 2.4 eV. L’absorption représentée
par < ε2 > semble être quant à elle assez importante mais les oscillations
visibles sur < ε1 > ne sont pas reproduites. Des différences d’amplitude
sont à noter lorsque l’on fait varier l’angle d’incidence. L’ellipsométrie est
une technique peu sensible à l’anisotropie d’un monocristal dont l’axe c est
perpendiculaire à la surface de l’échantillon (cf section 3.1). C’est en théorie
le cas pour notre échantillon. Cependant, dans le cas où l’axe ne serait pas
exactement perpendiculaire des variations peuvent être perçues. Enfin ces
différences peuvent aussi s’expliquer par des effets de surface de plus en plus
importants au fur et à mesure que l’incidence du faisceau est plus faible.

Les parties réelles et imaginaires des pseudo-fonctions diélectriques de
V2GeC en couches minces sont présentées dans la figure 6.6. La grande di-
mension de l’échantillon disponible et son excellente qualité de surface nous
ont permis d’obtenir, sur une gamme d’énergie étendue (de 1.8 eV à 5.5 eV
environ), des spectres avec un meilleur rapport signal/bruit. Des structures
sont visibles de façon distincte autour de 2.5 eV et 3.5 eV. Un épaulement
est visible avant 2 eV sur < ε1 >. Ces maximas sont assez bien reproduits
sur < ε2 > et les deux croisements de < ε1 > correspondent bien à des
maxima dans < ε2 >. Nous n’observons pas de modifications notables dans
les spectres obtenus en fonction de l’angle d’incidence.
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Fig. 6.5 – Ti2SnC. Pseudofonction diélectrique mesurée en ellipsométrie à
des AOI (angles d’incidence) variables. En rouge trait plein AOI= 55̊ . En
noir pointillé AOI= 60̊ . En bleu tirets AOI= 70̊ . En vert pointillés AOI=
80̊ .
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Fig. 6.6 – V2GeC. Pseudofonction diélectrique mesurée en ellipsométrie à
des AOI (angles d’incidence) variables. En bleu AOI= 80̊ . En vert AOI= 70̊ .
En rouge AOI= 60̊ .
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6.1.5 HR-EELS vs ellipsometrie et renormalisation

Les spectres issus des deux techniques ont été superposés dans leur gamme
d’énergie commune sur les figures 6.7, 6.8 et 6.9 pour les composés Ti2GeC,
Ti2SnC et V2GeC respectivement. Les mesures ellipsométriques représentées
en trait pointillés sont décalées vers des valeurs inférieures par rapport aux
spectres EELS de la section précédente. Bien que les amplitudes restent dans
le même ordre de grandeur, ce décalage peut s’expliquer par une indéter-
mination de la normalisation effectuée pendant la transformation Kramers-
Kronig. Une correction de 5% du facteur de normalisation permet d’obtenir
un meilleur accord des mesures EELS avec celles acquises en ellipsométrie.
Les constantes diélectriques ainsi que leurs corrections en fonction du facteur
de normalisation appliqué sont représentées sur les figures 6.7, 6.8 et 6.9.

Pour les composés Ti2SnC et V2GeC ces corrections influencent surtout
la partie réelle de la fonction diélectrique, ε1, et moins ε2. Ainsi, ε1 ”renor-
malisée” est en meilleur accord avec les données ellipsométriques (fig. 6.8 et
6.9, trait plein et symboles comparés au pointillés). Dans le cas de V2GeC
la superposition des parties réelles est étonnante. Pour Ti2SnC, l’ordre de
grandeur est respecté exepté à très basse énergie où ε1 ”tombe” sous zéro en
dessous de 2 eV. Des différences sont toujours visibles concernant ε2 mais
elles sont plus faibles que précédemment.

Si l’on suppose correcte la normalisation des mesures optique (ε1 et ε2

issues de l’ellipsométrie) et que l’on cale le modèle de Drude Lorentz au
spectres EELS ”renormalisé” les valeurs des paramètres sont modifiées et la
valeur du temps de relaxation (ou terme de collision) peut varier jusqu’à
40%. Ces paramètres corrigés sont présentés dans le tableau 6.2 pour les
trois composés, Ti2GeC, V2Gec et Ti2SnC .

Outre les incertitudes dues aux traitements des spectres EELS les diffé-
rences observées entre ces deux techniques peuvent avoir plusieurs origines :

– l’ellipsométrie est une technique de caractérisation très sensible à l’état
de surface des échantillons. Une surface d’échantillon rugueuse et im-
parfaite peut réduire le rapport signal/bruit en ellipsométrie.

– l’HREELS nous donne une information locale sur quelques nanomètres
de l’échantillon orienté de facon précise grâce à la diffraction électro-
nique. En ellipsométrie la zone caractérisée est plus importante du fait
de la taille du diamètre du faisceau compris entre quelques microns et
quelques millimètres.

– Enfin, si l’axe c n’est pas strictement perpendiculaire à la surface de
l’échantillon, mais présente un léger décalage par endroit comme c’est
souvent le cas lors des dépôts de couches minces, la fonction de réponse
peut être modifiée.
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Fig. 6.7 – Ti2GeC : superposition des fonctions diélectrique mesurées en
HREELS et en ellipsométrie. La partie imaginaire de la fonction diélectrique
est représentée en rouge avec, en trait plein, les fonctions diélectriques dont
le facteur de normalisation a été corrigé et en trait pointillés les spectres
initiaux. Les données ellipsométriques pour un AOI de 70̊ sont représentées
avec des symboles. La partie réelle de la fonction diélectrique est représentée
en bleue.

Orientation ~ωp(eV ) τ (fs)
Ti2GeC [210] 20±0.1 0.41±0.01
Ti2SnC [210] 17.3±0.02 0.32±0.01
V2GeC [210] 21.5±0.02 0.24±0.01

Tab. 6.2 – Ti2GeC, Ti2SnC et V2GeC : Paramètres utilisés pour la modé-
lisation des fonctions diélectriques expérimentales après renormalisation et
recalage sur les mesures ellipsométriques.
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Fig. 6.8 – Ti2SnC : superposition des fonctions diélectrique mesurées en
HREELS et en ellipsométrie. La partie imaginaire de la fonction diélectrique
est représentée en rouge avec, en trait plein, les fonctions diélectriques dont
le facteur de normalisation a été corrigé et en trait pointillés les spectres
initiaux. Les données ellipsométriques pour un AOI de 70̊ sont représentées
avec des symboles. La partie réelle de la fonction diélectrique est représentée
en bleue.
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Fig. 6.9 – V2GeC : superposition des fonctions diélectrique mesurées en
HREELS et en ellipsométrie. La partie imaginaire de la fonction diélectrique
est représentée en rouge avec, en trait plein, les fonctions diélectriques dont
le facteur de normalisation a été corrigé et en trait pointillés les spectres
initiaux. Les données ellipsométriques pour un AOI de 70̊ sont représentées
avec des symboles. La partie réelle de la fonction diélectrique est représentée
en bleue.
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6.1.6 Propriétés de transport

A partir des paramètres d’ajustement et de la formule de résistivité du
modèle Drude les propriétés de transport sont calculées et présentées dans
le tableau 6.3. La résistivité, calculée dans un deuxième temps est présentée
dans le tableau 6.2. Les résultats obtenus ont été comparés aux valeurs mesu-
rées précédemment par M. W Barsoum, O. Wilhelmsson et J. Emmerlich et
coll. [7, 76, 75]. Il semblerait que les résultats des calculs après renormalisa-
tion soient en meilleur accord avec les mesures macroscopiques. Les échelles
de valeurs sont respectées.

Dans tous les cas, le composé Ti2GeC en couche mince est le meilleur
conducteur parmi ces trois composés.

Ti2SnC V2GeC Ti2GeC
ρexp.(µΩ.m) Thin films 1.3±0.1 0.89±0.05 0.53±0.03
ρexp.renorm(µΩ.m) Thin films 0.51±0.1 0.44±0.05 0.29±0.03
ρmacro.(µΩ.m) bulk 0.2 − 0.46 0.29 0.15 − 0.2

Tab. 6.3 – Valeurs des résistivités calculées à partir de notre modèle compa-
rées aux mesures macroscopiques de M. W Barsoum, O. Wilhelmsson et J.
Emmerlich et coll. [7, 76, 75]
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Chapitre 7

Calculs ab initio de la structure
électronique et des spectres
EELS

La spectroscopie de pertes d’énergie d’électrons donne accès à des in-
formations sur la structure électronique du matériau. Les spectres de pertes
proches dépendent de la densité d’états des électrons de valence c’est à dire de
la densité d’états électroniques proches du niveau de Fermi. La comparaison
des spectres expérimentaux aux spectres calculés peut aider à l’interpréta-
tion des spectres observés. Pour le calcul des spectres de pertes proches nous
avons utilisé deux codes basés sur la théorie de la fonctionnelle de la densité
(DFT et TDDFT). Ces deux codes sont décrits brièvement dans ce chapitre.

7.1 Calcul ab initio

Les calculs, dit ab-initio ont vocation à étudier et décrire les matériaux et
les molécules sans paramètre ajustable. En calculant leurs structure électro-
nique, ils permettent d’avoir accès à des propriétés tels que l’énergie totale,
les densités d’états et les paramètres de maille. La puissance actuelle des
ordinateurs permet d’effectuer aujourd’hui ces calculs lourds pour des milliers
d’atomes (100-1000).

La DFT remplace le problème à N corps constitués par l’ensemble des
électrons et des noyaux par le problème à un corps d’un électron soumis
au potentiel moyen des autres particules. La grandeur principale qu’il faut
calculer est la densité électronique.

R.M Martin dans son livre donne une description de ces calculs ainsi
qu’une littérature fournie sur le sujet [77].

147
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Si l’on néglige les effets relativistes, de champ magnétique ou d’électro-
dynamique quantique l’hamiltonien décrivant le système noyaux-électrons
s’écrit :

H = − ~
2

2me

∑

i

∇2
i +

∑

i,I

ZIe
2

| ri − RI |

+
1

2
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i6=j

e2

| ri − rj |
−

∑

I

~
2

2MI

∇2
I +

1

2

∑

I 6=J

ZIZJe
2

| RI − RJ |

(7.1)

On reconnâıt le terme d’énergie cinétique de chaque particule (premier
terme), l’interaction électron-électron et électron-noyau (deuxième et troi-
sième terme) et les termes reliés aux noyaux (quatrième et dernier terme).
Les électrons, de masse me et de charge e, sont dénotés par les indices mi-
nuscules, et les noyaux, de masses MI et de charge ZI , sont dénotés par les
indices majuscules.

L’approximation de Born-Oppenheimer (ou approximation adiabatique)
repose sur la différence de masse des électrons et des noyaux. L’hamiltonien
décrivant le comportement d’un système à N électrons est donné par :

H = − ~
2

2me

∑

i

∇2
i +

1

2

∑

i6=j

e2

| ri − rj |
+

∑

i

Vext(ri) (7.2)

où les positions des noyaux deviennent alors des paramètres du problème.

Connaissant cet hamiltonien le but est de déterminer ses états propres
ψ({ri}) qui sont des fonctions d’onde à N corps, par la résolution de l’équation
de Schrödinger stationnaire :

Hψ = Eψ (7.3)

Les états propres connus, la densité électronique peut être déterminée :

n(r) =< n̂(r) >=
< ψ|n̂(r)|ψ >
< ψ|ψ > ,

où

n̂(r) =
∑

i

δ(r − ri)

est l’opérateur densité.
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7.2 Théorie de la fonctionnelle de la densité

La théorie de la fonctionnelle de la densité est une théorie basée sur le
théorème qui montre que toutes les propriétés (les états propres à N corps)
d’un système de particules en interaction sont déterminées par la densité
n0(r) de l’état fondamental. Ainsi toute observable décrivant le système est
une fonctionnelle de la densité n0(r). Cette affirmation a été démontrée par
Hohenberg et Kohn [78] à travers deux théorèmes.

Le premier théorème permet de dire que le potentiel Vext est déterminé
par la densité électronique de l’état fondamental. L’hamiltonien du système
et les états propres à N corps du système sont donc complètement déterminés
par la donnée de la densité électronique n0(r).

Le deuxième théorème stipule que l’on peut définir l’énergie totale comme
une fonctionnelle de la densité EHK [n(r)], comprenant une contribution d’éner-
gie cinétique THK [n(r)] et une contribution d’interaction entre électrons
EHK

int[n(r)], dont la minimisation par rapport à n(r) fournit l’énergie de
l’état fondamental et la densité électronique de l’état fondamental n0(r).

En dépit de la puissance des deux théorèmes (théorème HK) nous n’avons
toujours pas de méthode pratique pour résoudre le problème à N corps.

Des simplifications ont été apportées par Kohn et Sham [79]. Les équations
Kohn-Sham sont des équations à une particule qui donnent la densité exacte
ainsi que l’énergie totale du problème à plusieurs corps.

L’équation de Kohn et Sham (K-S) s’écrit alors :

(HKS − εα)ψα(r) = 0, (7.4)

et nous fournit un ensemble de fonctions d’ondes à 1 électron ψα(r) et
d’énergies εα. L’état fondamental K-S est alors obtenu en remplissant les or-
bitales d’énergies minimales par les N électrons du système conformément au
principe de Pauli.

Dans ce système, la densité électronique est :

n(r) =
N

∑

α=1

|ψα(r)|2,

L’énergie totale de l’état fondamental d’un système de N électrons s’écrit
sous la forme :

EKS = TKS[n] +

∫

V

Vext(r)n(r) + EHartree[n] + Exc[n].
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TKS[n] est la fonctionnelle décrivant l’énergie cinétique d’un gaz d’élec-
trons sans interaction et avec la même densité électronique dans l’état fon-
damental que celle du gaz d’électrons avec interactions. EHartree[n] définit
l’intéraction classique électrons-électrons de la densité continue d’électrons
n(r).

Tous les effets des interactions électrons-électrons sont regroupées dans
l’énergie d’échange et corrélation Exc[n] et dans EHartree que sont regroupés.
L’énergie d’échange et corrélation est donnée par :

Exc[n] =< T > −TKS[n]+ < Vint > −EHartree[n]

et le potentiel de Kohn et Sham s’écrit :

V KS(r) = Vext(r) +
δEHartree

δn(r)
+
δExc

δn(r)
.

où Vext(r) est le potentiel dû aux noyaux, δEHartree

δn(r)
est le potentiel de

Hartree, le potentiel de répulsion Coulombienne entre électrons, et δExc

δn(r)
est

le potentiel d’échange et corrélation.

La difficulté consiste à faire des bonnes approximations de Exc[n], qui si
elle était connue exactement donnerait la vraie énergie et la vraie densité de
l’état fondamental du système d’électrons en interaction.

En pratique la résolution de problème à 1 électron nécessite une densité
nin(r) d’essai qui est utilisée pour générer V KS(r). On résout alors l’équation
7.4 qui nous permet d’obtenir une nouvelle densité nout(r). On recommence
cette procédure jusqu’à l’auto-cohérence (nout(r)=nin(r)).

7.2.1 Choix d’un potentiel d’échange et corrélation

Dans nos calculs c’est l’approximation de la densité locale (LDA) que
l’on a utilisé. Cela consiste à exprimer l’énergie d’échange et corrélation en
fonction de la densité locale. Elle est définie par :

ELDA
xc =

∫

([n], r)ǫxc(n(r))dr, (7.5)

où ǫxc est l’énergie d’échange et corrélation du gaz d’électrons homogène
de densité n(r).
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7.3 Méthode FLAPW (Full Potential Linea-

rized Augmented Plane Waves) et le code

Wien2k

Dans le calcul DFT en FLAPW tous les électrons aussi bien de cœur
que de valence sont relaxés. L’espace est découpé en sphères atomiques dans
lesquelles les électrons sont représentés par des orbitales atomiques et une
région intersticielle dans laquelle les électrons sont représentés par des ondes
planes. Cette méthode sur laquelle est basé le code WIEN2k [80], a été décrite
dans de nombreux articles [81, 82, 83, 84, 85].

Les états de Bloch électroniques Ψν
k, où k est le vecteur de Bloch et ν

l’indice de bande, qui sont les solutions des équations de Kohn et Sham sont
décomposés suivant :

Ψν
k(r) =

∑

K

Cν,k
K φk

K(r) (7.6)

où les vecteurs K sont les vecteurs du réseau réciproque et les fonctions
d’ondes sont données par :

φk
K(r) =

{

1√
V

exp i(k + K)r si r ∈ espace intersticiel
∑

l,m(Aα,k+K

l,m uα
l (r′, Eα

l ) +Bα,k+K

l,m u̇α
l (r′, Eα

l ))Yl,m(r) si r ∈ sphère de l’at. α

Dans cette équations, V est le volume de la cellule unité, r′ = r − rα,

u̇α
l (r′, Eα

l ) =
∂uα

l
(r′,Eα

l
)

∂E
et les fonctions Yl,m(r) sont les harmoniques sphé-

riques.

Les énergies Eα
l sont les énergies pivot. Les coefficients Aα,k+K

l,m et Bα,k+K

l,m

sont calculés en imposant la continuité de la fonction d’onde et de sa déri-
vée sur la surface des sphères atomiques. La méthode FLAPW ne sera assez
précise que si on effectue le développement décrit dans l’équation précédente
avec un nombre suffisant de vecteurs du réseau réciproque. Une fois les fonc-
tions de Bloch Ψν

k(r) et leurs énergies propres Eν(k) calculées, la densité
d’états locale n(r, E) est obtenue en effectuant une intégration sur la pre-
mière zone de Brillouin de volume VZB du cristal ainsi qu’une sommation sur
les différentes bandes d’énergie :

n(r, E) =
1

VZB

∑

ν

∫

1̊ ZB

δ(E − Eν(k)) | Ψk(r, Eν(k)) |2 d3k (7.7)
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La densité électronique n(r) est obtenue en intégrant n(r, E) jusqu’au
niveau de Fermi EF . L’équation de Poisson permet d’obtenir le potentiel
d’Hartree. L’équation 7.7 montre qu’il est nécessaire - pour effectuer l’inté-
gration sur la première zone de Brillouin - de calculer les Ψν

k(r) et Eν(k)
pour un nombre de vecteur de Bloch de la première zone de Brilouin suffi-
samment grand. Dans l’ouvrage de P. Blaha on trouve un organigramme des
programmes utilisés par le code WIEN2k [86].

7.3.1 Calcul optique dans l’approximation des parti-
cules indépendantes

Le spectre de faibles pertes d’énergie est obtenu à partir de la fonction
ℑ[−1/ε(q → 0, ~ω)] où ε(q, ~ω) est la fonction diélectrique macroscopique.
Dans le code WIEN2k les effets de corrections de champ locaux sont négligés
et ε(q, ~ω) est donnée par l’équation :

ε(q, ~ω) = 1−V (q)

Ωc

∑

n,n′,k

f0(εn,k+q) − f0(ǫn′,k)

εn,k+q − εn′,k − ~ω
|< n′,k | exp(−iqr | n,k+q >|2

(7.8)
Dans cette équation, V(q) est la transformée de Fourier du potentiel Cou-

lombien, Ωc est le volume de la cellule élémentaire, f0 est la fonction de distri-
bution de Fermi-Dirac, εn,k et | n,k > sont les valeurs et les vecteurs propres
solutions de l’équation de Kohn-Sham (k : vecteur de la première zone de
Brillouin et n : indice de bande) [87].

7.4 ABINIT

ABINIT est un code de calcul basé sur la théorie de la fonctionnelle de
la densité qui utilise des pseudopotentiels sur des bases d’ondes planes.

7.4.1 Approximation pseudopotentiel

L’utilisation de pseudopotentiel suppose que les électrons de cœur des
composés sont ”gelés” et ne contribuent pas, de façon significative, aux liai-
sons chimique. En effet les pseudopotentiels [88] sont des potentiels d’interac-
tion électrons-ions fictifs et ont pour rôle d’agir sur les électrons de valence en
reproduisant de manière effective leur interaction avec les électrons de cœur
(ces derniers étant ”gelés”) en rendant leurs fonctions d’ondes plus ”lisses”.
Cette technique a un double avantage : réduire l’énergie dit de ”cutoff”, les
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fonctions d’ondes de la région de cœur variant lentement (fonctions d’ondes
dites ”soft”) ; et de réduire le nombre d’électrons puisque seuls les électrons
de valence sont pris en compte. Dans ces calculs nous avons utilisé le pseu-
dopotentiel dit de Troullier-Martins [89].

7.4.2 Choix d’une grille de point k

Un cristal idéal est invariant par la translation d’un vecteur définissant le
réseau de Bravais (cellule unitaire). Lorsque les conditions aux limites pério-
diques sont appliquées, ce sont les états de Bloch électroniques de la première
zone de Brillouin (ZB) qui définissent les états propres du système (théorème
de Bloch). La structure de bande, i. e la dispersion des niveaux d’énergies
dans l’espace des k, est habituellement montrée le long de directions de hautes
symétries dans la ZB. Le nombre de points k permis est égal au nombre de
cellules élémentaires constituant le cristal. Dans le cas d’un cristal infini, il
en résulte un nombre infini de points. Lorsque l’on somme sur tous les points
k la somme devient une intégrale dans la ZB.

n(r) =
Ωcell

(2π)3

occ
∑

n

∫

ZB

| Φk,n(r) |2 d3k (7.9)

Φk,n(r) sont les orbitales Kohn-Sham et Ωcell est le volume de la cellule
élémentaire. En pratique, pour le calcul, l’intégrale est discrétisée sur un en-
semble de points k, Nk, par vecteur unitaire de la première zone de Brillouin.

n(r) =
occ
∑

n

Nk
∑

i=1

ωi | Φk,n(r) | (7.10)

Les calculs de densité de charge (ou d’énergie) consistent à approcher le
résultat d’une intégrale dans la première zone de Brillouin par une somme
grâce aux choix judicieux de k et de leur poids ωi.

7.4.3 Choix d’une base d’ondes planes

Le choix le plus simple pour décrire la fonction d’onde d’une particule
dans un cristal supposé infini et périodique est une base d’ondes planes. Le
théorème de Bloch nous permet d’écrire :

φn,ki
(r) =

exp(ik.r)√
Ωcell

∑

G

cn,ki
(G) exp(iG.r) = exp(iki.r).un,ki

(r) (7.11)
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où un,ki
ont la même périodicité que le réseau du cristal et G sont des

vecteurs du réseau réciproque. Le choix d’une base d’ondes planes présente
plusieurs avantages :

– simplification dans le calcul des éléments de matrice de l’hamiltonien
– l’utilisation des transformées de Fourier rapide (FFT) permettent de

passer rapidement de l’espace réelle à l’espace réciproque et vice et
versa.

– les ondes planes forment un ensemble complet et orthonormal, indé-
pendantes des positions atomiques.

– le nombres d’onde planes est controlé à l’aide d’un paramètre appelé
cutoff en énergie.

Le cutofff en énergie est définie comme suit :

1

2
| k + G |2≤ Ecutoff (7.12)

Ce cutoff est lié au nombre d’ondes planes dans la base par l’expression

NPW ∝ Ωcell(Ecutoff)
3/2 (7.13)

La convergence du calcul d’une grandeur donnée est controlée en augmen-
tant la valeur du cutoff.

7.5 De la DFT à la TDDFT

Jusque là, les méthodes présentées concernent le cas d’un potentiel externe
statique. Mais que se passe-t-il lorsqu’on applique un potentiel qui dépend
du temps comme dans une expérience d’absorption optique par exemple ? La
situation change de façon importante puisque le système passe de l’état fon-
damental à l’état excité. Nous sommes intéressés ici par le calcul des énergies
d’excitations et de polarisabilités. Ce sont Zangwill et Soven [90] qui ont pour
la première fois extrapolé le formalisme DFT au cas dynamique. La méthode
a été confirmée par Runge and Gross [91] qui l’établirent par des théorèmes
présentés dans l’article plus récent de Marques et al. [92]. Cette section a
pour but de décrire brièvement les fondements de cette théorie de la TDDFT
(Time dependent density functional theory).

Les équations de Kohn-Sham dépendantes du temps sont une extension
du cas statique et le point départ de cette théorie :

i
∂φi(r, t)

∂t
= [−∇2

2
+ vKS(r, t)]φi(r, t) (7.14)
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et

n(r, t) =
occ
∑

i

| φi(r, t) |2 (7.15)

vKS[(r, t)] est le potentiel Kohn-Sham dépendant du temps . Les solutions
des équations 7.14 et 7.15 sont les orbitales Kohn-Sham dépendantes du
temps.

7.5.1 Regime de réponse linéaire

On s’intéresse maintenant à l’effet d’une perturbation Vext(r, t) sur un
système. Dans l’approximation de la réponse linéaire, la densité de charge
induite est reliée au potentiel externe perturbatif

nind(r, t) =

∫

d3rdt′χ(r, r′, t− t′)Vext(r
′, t′) (7.16)

par une fonction de réponse χ(r, r′, t− t′) appelée polarisabilité.
Dans le cadre des équations de Kohn-Sham (KS) dépendante du temps il

est possible de définir la fonction de réponse χ à partir d’un potentiel effectif
donné par :

Vtot(r, t) = Vext(r, t) + VH(r, t) + Vxc(r, t), (7.17)

via

nind(r, t) =

∫

d3rdtχ0(r, r′, t− t′)Vtot(r
′, t′), (7.18)

La polarisabilité des particules indépendantes χ0 est la réponse linéaire
du système Kohn-Sham et est de la forme pour la partie résonante :

χ0(r, r′, ω) =
∑

vc

(fv − fc)φ
∗
v(r)φc(r)φ

∗
c(r

′)φv(r
′)

ω − (ǫc − ǫv) + iη
(7.19)

La partie antirésonante est obtenu en intervertissant les indices v et c
dans l’équation 7.18. η est le terme d’amortissement. fv et fc sont les nombres
d’occupation (v pour valence et c pour conduction), εc et εv sont les valeurs
propres KS. La somme inclue toutes les orbitales KS y compris le continuum.
Les énergies de transitions et les éléments de matrice nécessaire pour la dé-
termination de χ0 sont obtenus à partir du calcul des valeurs propres et états
propres isssus de la résolution de l’équation de KS [79].

Les deux fonctions de réponse χ et χ0 sont reliées entre elles par l’équation
7.17. Il vient :
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χ = χ0 + χ0(v + fxc)χ (7.20)

où il a été introduit la quantité fxc(r, r
′, t, t′) = δVxc[n](r,t)

δn(r′,t′)
. C’est fxc(r, r

′, t, t′)

qui prend en compte les effets d’échanges et corrélations dans l’excitation [93].
Afin de relier les quantités optiques mesurées macroscopiquement à la

structure électronique microscopique, la matrice diélectrique ε doit être défi-
nie. Dans l’approximation de la réponse linéaire, le potentiel effectif est relié
au potentiel externe par la relation :

Vtot(r, ω) =

∫

d3rε−1(r, r′, ω)Vext(r
′, ω) (7.21)

où l’inverse de la fonction diélectrique ε−1 décrit l’écrantage du potentiel
externe. La définition de cet écrantage se fait en deux étapes :

– la perturbation externe Vext induit une densité de charge dans le sys-
tème nind = χVext, χ est la polarisabilité.

– les charges induites créent un écrantage décrit par ε−1, dépendante de
la fonction de réponse χ et de l’interaction coulombienne v.

ε−1 = 1 + vχ+ fxcχ (7.22)

7.5.2 Effets de champs locaux

Lorsque des atomes d’un solide sont soumis à une perturbation extérieur
ils interagissent d’une part avec le champ macroscopique mais ”sentent” aussi
l’effet d’un potentiel ”local” crée par le moment dipolaire induit par le champ
E sur chacune des particules [94]. Ces interactions dûes aux dipôles induits
par le champ extérieur entre les atomes, modifie la polarisabilité du milieu
surtout dans le cas d’un matériau inhomogène comme les phases MAX. Ces
effets ont une incidence forte sur la position et la forme des plasmons [95, 96,
97]. Les différences entre les champs locaux et macroscopiques constituent
les corrections de champs locaux de la réponse électromagnétique.

La fonction diélectrique macroscopique dépend de l’inverse de la matrice
diélectrique microscopique [98, 99] :

εM(ω) = lim
q→0

1

ε−1
G=0,G′=0(q, ω)

∣

∣

∣

∣

G=G′=0

(7.23)

Dans un milieu homogène, la fonction diélectrique macroscopique serait
ainsi la moyenne spatiale de la fonction diélectrique microscopique :

εM = lim
q→0

εG=0,G′=0 (7.24)
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Une façon de prendre en compte les effets de champs locaux est d’in-
clure les éléments non diagonaux de la matrice diélectrique au moment de
son inversion. Dans l’espace direct cela signifie que la fonction diélectrique
microscopique dépend des positions r et r′.

Les spectres de pertes d’énergie dépendent de la fonction diélectrique
macroscopique par la relation :

EELS = −ℑ(ε−1
0,0) (7.25)

7.5.3 Utilisation du code DP

Pour la détermination des spectres optiques nous avons utilisé le code
DP. En effet le code WIEN2k ne prend pas en compte les effets de champs
locaux. Résumons les principales étapes de calcul :

– La première étape consiste à effectuer un calcul avec ABINIT de l’état
fondamental du système. Pour cela on choisit un potentiel raisonnable
d’échange et corrélation Vxc. On obtient la structure électronique de
l’état fondamental en terme de fonctions d’onde φi et de valeurs propres
(énergies propres) εi. La convergence en terme de nombre de point k et
de dimension de la base d’onde plane doit être vérifiée dans ABINIT.

– La polarisabilité des particules indépendantes χ0 est calculée en uti-
lisant ces fonctions d’ondes et les valeurs propres obtenues précédem-
ment. Dans DP la convergence en fonction du nombre de point k de la
fonction de perte est contrôlée.

– La polarisabilité complète χ = (1 − χ0v − χ0fxc)
−1χ0 est calculée. Ce

calcul implique le choix de fxc.
– La matrice diélectrique calculée à l’aide de ε−1 = 1+vχ permet d’obte-

nir les spectres d’absorption et de fonction de pertes mesurées en EELS
via la fonction macroscopique εM = 1/ε−1

00

7.6 Contribution des orbitales à la structure

de bande de Ti2AlC

Les structures électroniques des composés Mn+1AXn sont complexes et
la dispersion des états de Bloch doit être analysée dans toutes les directions
de hautes symétries de la première zone de Brillouin du réseau hexagonal
représentées sur la figure 7.1.
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Fig. 7.1 – Première zone de brillouin du réseau hexagonal.

La structure de bande, la densité d’état totale et les densités d’états par-
tielles du composé Ti2AlC calculées avec WIEN2k ont été présentées en partie
dans la section 1.2 et précédemment publiées par Hug et al [4]. Cette struc-
ture de bande est constituée d’une bande de valence entièrement occupée sous
le niveau de Fermi, suivie d’un groupe de bandes entièrement puis partielle-
ment occupées qui confèrent à Ti2AlC son caractère métallique. Les bandes
d’énergie autour du niveau de Fermi correspondent aux états électroniques
sondés par spectroscopie de pertes d’énergie d’électrons dans la région des
pertes faibles. La seule bande d’énergie interdite, révélée par cette structure
de bande, sépare la bande de valence de plus basse énergie des bandes supé-
rieures entre les points Γ et K de la zone de Brillouin. Cette région interdite
en énergie est également visible dans la représentation de la densité d’état
totale et égale environ à 1.75 eV. Les états électroniques de Bloch dont les
énergies sont représentés sur la structure de bande peuvent être projetés sur
une base d’orbitales atomiques du titane, de l’aluminium et du carbone.

Les contributions des orbitales atomiques Ti-d, Al-s, Al-p, Al-d, C-s et
C-p aux bandes d’énergie sont respectivement représentées sur les figures 7.2,
7.3, 7.4, 7.5, 7.6 et 7.6 (les autres contributions non représentées ici ne sont
pas significatives des phénomènes étudiés ici).

La fig. 7.2 montre qu’à partir de quelques eV en-dessous du niveau de
Fermi jusqu’à 5 eV au-dessus, on retrouve principalement les électrons des
états d du titane et due à un effet de ”scooping” des électrons s et p par les
électrons d bien décrit dans l’article de Hug et al. [4], les électrons s et p
sont absents du niveau de Fermi. Les orbitales C-s (fig. 7.3) quant à elles
contribuent majoritairement à la bande située autour de 11 eV en dessous
du niveau de Fermi. Les états C-s d’une part et C-p (fig. 7.4), Ti-d, Al-s (fig.
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Fig. 7.2 – Contribution des orbitales atomiques Ti-d à la la structure de bande
de Ti2AlC (la taille des symboles est proportionnelle à cette contribution)
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Fig. 7.3 – Contribution des orbitales atomiques C-s à la la structure de bande
de Ti2AlC (la taille des symboles est proportionnelle à cette contribution)
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Fig. 7.4 – Contribution des orbitales atomiques C-p à la la structure de bande
de Ti2AlC (la taille des symboles est proportionnelle à cette contribution)
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Fig. 7.5 – Contribution des orbitales atomiques Al-s à la la structure de bande
de Ti2AlC (la taille des symboles est proportionnelle à cette contribution)
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Fig. 7.6 – Contribution des orbitales atomiques Al-p à la la structure de bande
de Ti2AlC (la taille des symboles est proportionnelle à cette contribution)

7.5) et Al-p (fig. 7.6) d’autre part sont séparés par une bande interdite (gap)
de 1.75 eV environ.

7.7 Densité d’état jointes dans Ti2AlC

La quantité observée en spectroscopie de pertes d’énergie des électrons
est l’inverse de la constante diélectrique. Elle est reliée à la fois à la densité
d’état inoccupés et à la densité d’états initiaux. Lorsque l’énergie d’excitation
est grande, les états initiaux peuvent être des états atomiques pratiquement
représentés par un Dirac en énergie (états de coeur), et ils ne contribuent
pas ou très peu aux structures fines. Au contraire, dans les basses énergies
d’excitation, les états initiaux sont très structurés car il s’agit des états de
la bande de valence. La grandeur correcte qui doit être reliée à ε(ω,q) est la
densité d’états jointe(fig. 7.8). Afin d’étudier l’origine des structures observées
dans les spectres, nous avons calculés des densités d’états jointes bande par
bande.

Les contributions de poids forts sont déterminées et les états participant
aux transitions interbandes sont identifiés en fonction de l’énergie d’excita-
tion. On peut ainsi étudier les orientations favorables de la zone de Brillouin.
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Fig. 7.7 – Contribution des orbitales atomiques Al-d à la la structure de bande
de Ti2AlC (la taille des symboles est proportionnelle à cette contribution)

Ces transitions sont nombreuses et pas toujours évidentes à bien séparer.
Les densités d’états jointes pour les contributions principales des différentes
orbitales mises en jeu sont présentées dans la figure 7.8.

7.7.1 Contributions des états C-s aux transitions

La comparaison des densités d’états jointes des états C-s calculées d’une
part et des figures 7.2 et 7.3 d’autre part, permet d’associer les états finaux
aux transitions interbandes dont l’état initial est C-s. Trois énergies de poids
forts peuvent être identifiées à 12.5 eV, 18 eV et 25 eV.

Ainsi les transitions autour de 12.5 eV seraient dues à des excitations
depuis les états C-s vers Ti-d et Ti-p vers Ti-d (minoritaires). La probabilité
de transition vers des états excités est la plus forte le long des directions ΓA,
ML et autour du point Γ de la zone de Brillouin là où les bandes présentent
un comportement peu dispersif.

Les transitions possibles autour de 18 eV et 25 eV concernent les états
finaux C-p et Al-p (au-dessus du niveau de Fermi). Ces états sont situés au-
dessus des états d du titane qui coupent le niveau de Fermi. La probabilité
de transitions vers des états excités est la plus forte le long de ΓK et ΓM
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Fig. 7.8 – Densités d’état jointes totale (a), des états initiaux C-s (b), Al-s
(c), C-p et Al-p (d) et Ti-d (e) calculées avec Wien2k
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c’est à dire perpendiculaires à l’axe c du cristal.

7.7.2 Contributions des états Al-s aux transitions

Les bandes d’énergie situées entre 7.5 eV et 4 eV en-dessous du niveau de
Fermi possèdent une dispersion importante due à la contribution des états
s de l’aluminium dans cette région, (fig. 7.5). Les densités d’états jointes
indiquent des transitions interbandes de poids forts autour de 8 eV. Les états
finaux, pouvant contribuer à ces transitions dans cette gamme d’énergie,
sont les états p du carbone ou, ce qui est moins probable du fait des règles
de sélection, les états d du titane. Ces transitions auraient lieu le long des
directions ΓK et ML de la zone de Brillouin, là où les bandes initiales et
finales sont plates, pour des moments transférés à l’échantillon non nul.

7.7.3 Contributions des états C-p et Al-p aux transi-
tions

Dans la gamme en énergie de -5 eV au niveau de Fermi, la DOS est
dominée par les états Al-p et C-p. Sur les densités d’états jointes on constate
qu’il existe des transitions de poids forts dont les énergies sont comprises
entre 7 eV et 4 eV et qui pourraient exister dans toutes les orientations de la
zone de Brillouin depuis les états p du carbone (majoritaires) et les états p de
l’aluminium (minoritaires) vers les états d du titane. Aucune direction n’est
privilégiée dans ce cas. En effet les états d du titane occupent tout ”l’espace”
autour du niveau de Fermi, favorisant ainsi de multiples transitions dans
toutes les directions de la zone de Brillouin.

Notons que des transitions de poids faibles et plus élevées en énergie sont
également observées. On peut donc s’attendre à observer quelques transitions
supplémentaires entre des états d du titane, juste en-dessous du niveau de
Fermi, vers les états p de l’aluminium ou des états p du carbone situées autour
de 11 eV et 7 eV respectivement au-dessus du niveau de Fermi.

7.7.4 Calculs et expérience

Expérimentalement nous avons observé dans Ti2AlC massif deux transi-
tions interbandes autour de 8 eV et 18.5 eV. Cette dernière est située au
voisinage de la fréquence plasma pour la direction [001]. Dans le cas de
l’échantillon en couches minces, les transitions interbandes se situent plu-
tôt autour de 8 eV, 14 eV et 23 eV. Les mesures ellipsométriques effectuées
sur Ti2AlC en couches minces indiquent des absorptions dans les basses fré-
quences, autour de 2 eV et 3 eV.
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Tout d’abord, concernant les excitations à basses fréquences, c’est à dire
autour de 3 eV et 8 eV, les transitions interbandes calculées correspondraient
à des phénomènes d’absorptions dans toutes les orientations de la zone de
Brillouin à partir des états C-p et Al-p vers les états Ti-d, et depuis les états
Al-s vers les états C-p. Ces transitions sont observées dans les échantillons
massifs et dans les couches minces et sont en accord avec les prédictions
théoriques.

Les transitions prédites autour de 12.5 eV mettent en jeu les orbitales C-s
vers Ti-d et Ti-p vers Ti-d et sont supposées s’effectuer parallèlement à l’axe
c. Seules les couches minces présentent des transitions autour de 14 eV. Il
est cependant surprenant de ne pas observer de transitions à ces fréquences
dans les échantillons massifs orientés [100].
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Fig. 7.9 – Contribution perpendiculaire et parallèle du moment transféré à
l’échantillon lors de l’interaction du faisceau avec le composé

D’après les calculs, les transitions interbandes autour de 18 eV sont atten-
dues dans les directions de la zone de Brillouin perpendiculaire à l’axe c. Or
nous avons mesuré ces deux transitions dans les deux orientations sondées, en
massifs. Dans l’approximation dipolaire c’est à dire pour des petits angles de
collection, la composante majoritaire du moment transféré à l’échantillon est
la composante perpendiculaire au faisceau. Lorsque l’échantillon est orienté
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[001] le moment transféré est perpendiculaire à l’axe c dans le plan de base
de l’échantillon et il est cohérent pour cette orientation d’observer des tran-
sitions autour de 18 eV. Par contre lorsque l’échantillon est orienté [100],
le moment transféré peut avoir deux orientations l’une le long de l’axe c et
l’autre perpendiculaire à cet axe (fig. 7.9). En fin de compte il n’est donc pas
étonnant d’observer des transitions à cette fréquence concernant des excita-
tions des orbitales C-s vers des orbitales C-p.

Pour les même raisons, les transitions se situant autour de 25 eV, et
mettant en jeu des excitations entre les états C-s vers les états C-p ainsi que
depuis les états C-s vers les états Al-p dans des directions perpendiculaires à
l’axe c de la zone de Brillouin, sont mesurées sur les couches minces orientées
[210].

7.8 Calcul ab-initio du spectre de faibles pertes

de Ti2AlC

7.8.1 La convergence dans ABINIT

Sur la figure 7.10, nous montrons le comportement de l’énergie totale de
la structure de Ti2AlC en fonction du nombre d’ondes planes. Ce nombre est
déterminé par la valeur donné à une variable nommé ”ecut” dans ABINT.
En général, le choix d’une valeur dépend de la précision que l’on veut donner
au calcul. Dans notre cas nous avons estimé qu’une incertitude autour d’une
énergie moyenne de 10−4 Ry (cf. 7.10) était raisonnable et cette précision de
calcul est atteinte pour une valeur du ecut=15 (cf. 7.11).

Nous présentons sur la figure 7.11 l’énergie totale de Ti2AlC en fonction
du nombre de point-k par vecteur unitaire de la première zone de Brillouin,
calculé avec ABINIT. L’énergie de la structure de Ti2AlC converge pour Nk

situé autour de 300.
Ces valeurs des paramètres concernant le nombre de point k et le ecut

ne sont évidemment pas entièrement suffisantes pour étudier les états excités
du système et d’autres tests de convergence devraient être effectués dans les
calculs DP pour le calcul de ε.

7.8.2 ABINIT et WIEN2k : structures de bandes su-
perposées

Comme nous l’avons mentionné plus haut, l’étude des propriétés diélec-
triques d’un composé nécessite dans un premier temps la connaissance de
sa structure électronique dans son état fondamental. ABINIT et Wien2k
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Fig. 7.10 – Energie totale de la structure de Ti2AlC en fonction du nombre
d’onde plane donné en Hartree dans ABINIT.

Fig. 7.11 – Energies de la structure de Ti2AlC en fonction de Nk, le nombre
de point-k de la zone de Brillouin irreductible (IBZ).
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peuvent être utilisés dans ce but. Afin d’étudier les états excités de Ti2AlC
nous avons utilisé DP (’dielectric properties’). Ce code nous a permis d’étu-
dier les effets de champs locaux présents dans ces composés.

Nous avons dans un premier temps cherché à vérifier que la structure de
bande calculée avec ABINIT est la même que celle calculée avec Wien2k. En
effet les valeurs des paramètres de mailles et rentrés en ”input” dans ABINIT
sont issus de calculs auto-cohérents de minimisation de l’énergie totale [15]
réalisés avec WIEN2k.

La superposition des structures de bandes obtenue avec les deux calculs
est présentée sur la figure 7.12 et montre un accord raisonnable entre les deux
calculs. Cela confirme que la structure électronique est correctement calculée
par ABINIT pour ce qui concerne des propriétés du système dans son état
fondamental. Qu’en est-il de ses propriétés optiques i.e lorsque le potentiel
du système est soumis à une perturbation extérieure ?

7.8.3 Anisotropie des spectres optique : DP

Les propriétés diélectriques ont été calculées avec DP et l’approximation
RPA (random phase approximation) a été utilisée. Les interactions dû à la
création de paire électrons-trous ne sont pas prises en compte de même que
les effets d’excitations d’un électron ou d’un trou individuel (effet de self-
energy). fxc est donc zéro (cf section 7.2.1). Les figures 7.13 et 7.14 montrent
les résultats pour les calculs des spectres de pertes faibles avec et sans champs
locaux en fonction de la direction des moments transférés à l’échantillon.

La figure 7.13 montre des différences importantes de la fonction de pertes
en fonction de la direction de polarisation lorsque les effets de champs locaux
sont pris en compte. Tout d’abord on observe un décalage de la fréquence
d’environ 4 eV suivant que l’on sonde soit le plan de base (qx et qy) ou l’axe
c (qz) du cristal. Ce pic est de plus bien plus fin et localisé que le pic des
plasmons correspondant à l’autre direction.

De plus une structure importante autour de 25 eV est observée dans la
direction le long de l’axe c mais absente lorsque l’on sonde les états dans le
plan de base. Cette structure est prédite par le calcul des densités d’états
jointes et sur le spectre de pertes faible expérimental des couches minces (cf.
fig 5.3). Elle pourrait concerner des excitations mettant en jeu des excitations
entre les états C-s et Al-p et entre Al-s et Al-p.

Dans le cas où les effets de champs locaux sont négligés l’anisotropie n’est
plus aussi marquée mais toujours présente. En effet, le décalage en énergie
observé dans le cas précédent est moins important mais bien visible. Une
structure autour de 17 eV marque un fort épaulement pour le spectre calculé
le long de la direction z, structure qui n’est pas observée pour les spectres de
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Fig. 7.12 – Superposition des structures de bandes de Ti2AlC calculées avec
Wien2k et ABINIT.
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Fig. 7.13 – Ti2AlC : spectres théoriques calculés avec les effets de champs
locaux à q = 0 pour des contributions de la fonction de pertes parallèles et
perpendiculaires à l’axe c du cristal.
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Fig. 7.14 – Ti2AlC : spectres théoriques calculés sans les effets champs lo-
caux à q = 0 pour des contributions de la fonction de pertes parallèles et
perpendiculaires à l’axe c du cristal.
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pertes faibles calculés dans le plan de base.
Un problème subsiste cependant concernant les spectres calculés pour la

polarisation suivant qx et qy. En effet, la symétrie de la structure hexagonale
impose une isotropie dans le plan de base. Les figures 7.13 et 7.14 présentent
des spectres de pertes faibles présentant des variations d’amplitude suivant
x et y. L’origine de ce problème est purement technique et concerne la fa-
çon dont nous avons créé la grille de points k. En effet, les points k ont été
générés de façon aléatoire dans la zone de Brillouin. Cela présente un double
avantage : ne pas faire apparâıtre d’anisotropie artificielle due à la symétrie
du jeu de points k choisis (comme cela peut-être le cas lorsqu’on utilise une
grille de points k shiftés) et nous permettre de procéder au calcul des spectres
optiques pour un nombre nécessaire et suffisant de points k pour atteindre la
convergence. En effet avec le choix de grille de points k aléatoires la conver-
gence a pu être atteinte puisqu’il a été possible de partitionner la somme sur
les points k dans le calcul de χ0. Il semblerait donc qu’il subsiste un petit dé-
faut de convergence qui n’est cependant pas rédhibitoire pour étudier étudier
les propriétés du système.

7.8.4 Effets de champs locaux dans Ti2AlC

Les effets de champs locaux sont-ils eux-mêmes anisotropes ? Les figures
7.15 et 7.16 montrent les spectres de pertes faibles, avec et sans effet de
champs locaux calculés le long de l’axe c et dans le plan de base respecti-
vement. Ce que l’on observe est surprenant : les effets de champs locaux ne
sont pas les mêmes et il semblerait qu’ils soient très forts pour la polarisation
parallèle à l’axe c et peu importants pour la polarisation dans le plan de base.

La figure 7.17 présentent les fonctions diélectriques correspondants à l’orien-
tation où les champs locaux sont les plus forts i.e lorsque q est parallèle à
l’axe c. La relation reliant la fonction de perte ℑ(−1/ε) et la fonction de
perte est égale à ε2/(ε

2
1 +ε2

2) et présente un maximum à l’endroit où ε1 croise
l’axe des abscisses et d’autant plus intense que ε2 est petit.

Généralement on observe que les effets de champs locaux déplacent ε2

vers des plus hautes énergies [100]. Cet effet est visible sur la fig. 7.17 avec
la présence d’une structure autour de 15 eV sur ε2 sans champs locaux qui
se décalent sur la droite (autour de 25 eV) sur ε2 avec champ locaux. Cette
structure (et donc la prise en compte des effets de champs locaux) est à
l’origine du croisement prématuré de ε1 avec l’axe des abscisses correspondant
au maximum de ℑ(−1/ε).

Cet effet est cependant assez faible comparé à ce que l’on observe sur la
fonction de perte indiquant qu’il faut sans doute s’assurer une nouvelle fois
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Fig. 7.15 – Ti2AlC : Influence des champs locaux sur la fonction de perte
calculée à q = 0 pour des contributions de la fonction de pertes parallèles à
l’axe c du cristal.
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Fig. 7.16 – Ti2AlC : Influence des champs locaux sur la fonction de perte cal-
culée à q = 0 pour des contributions de la fonction de pertes perpendiculaires
à l’axe c du cristal.
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de la bonne convergence des spectres optiques.
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Fig. 7.17 – Ti2AlC : Influence des champs locaux sur les fonctions diélec-
triques calculée à q = 0 pour des contributions parallèles à l’axe c du cristal.

Lorsqu’un solide est placé dans un champ électrique E, les électrons se dé-
calent par rapport aux noyaux, créant une perturbation du potentiel interne.
Le moment induit est plus ou moins important suivant l’inhomogénéité pré-
sente à l’échelle atomique. Sachant que le long de l’axe c cette inhomogénéité
est plus importante que dans le plan de base il n’est donc pas surprenant
que les effets de champs locaux ressentis soient plus importants augmentant
ainsi le couplage entre les composants de la perturbation externe et les com-
posants du changement du potentiel total dans cette direction. Ce sont en
effet les termes non diagonaux de la matrice diélectrique qui créent les effets
de champ locaux.
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7.8.5 Influence du moment transféré sur les spectres
optiques

Nous avons effectué une étude préliminaire de la dispersion des plasmons
dans Ti2AlC. Les fonctions de pertes expérimentales à différents angles de
collection sont présentées sur les figures 7.18 et 7.19.

Sur la figure 7.18 on observe un pic des plasmons qui se décale dans le sens
des énergies croissantes lorsque le moment transféré à l’échantillon devient
plus important dans la direction parallèle à l’axe c. C’est le comportement
attendu de la dispersion de l’oscillation plasma en fonction du moment trans-
féré [64]. Néanmoins ce que l’on observe dans le cas ou q est perpendiculaire
à c est tout à fait inattendu puisque l’oscillation plasma semble décrôıtre en
énergie lorsque le moment q crôıt. Cette dispersion est atypique lorsque l’on
étudie les spectres de pertes faibles résolus en angle (ou moment transféré)
et nous avons voulu vérifier ce point théoriquement par les calculs.
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Fig. 7.18 – Ti2AlC : fonctions de pertes expérimentales pour différents trans-
ferts de moment

Les figures 7.20 et 7.21 représentent les calculs effectués avec DP sur
Ti2AlC pour différentes valeurs de transfert de moment auxquelles nous avons
inclus les spectres de pertes faibles correspondants aux valeurs de moment
égales à zéro. Les calculs présentés prennent en compte les effets de champs
locaux. Ainsi dans le cas où q est perpendiculaire à c le pic des plasmons est
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Fig. 7.19 – Ti2AlC : fonctions de pertes expérimentales pour différents trans-
ferts de moments

situé autour de 21 eV, pour q=0, puis décroit pour atteindre environ 18 eV
pour des vecteurs de moment transférés égaux à (0.08,0,0) et (0.25,0,0) res-
pectivement (courbe en bleue claire et en vert sur la figure 7.20). Puis le pic
des plasmons évolue vers des fréquences plus grandes lorsque l’on augmente
la valeur du transfert de moment. Lorsque le moment est orienté perpendi-
culairement à l’axe c il semblerait donc aussi bien expérimentalement que
théoriquement, que l’on observe une dispersion négative du plasmon inatten-
due en fonction du moment transféré.

Dans le cas où q est orienté le long de l’axe c, le plasmon se décale aussi de
façon surprenante. D’une valeur de q, allant de (0,0,0) à (0,0,0.33), le pic des
plasmons tend à augmenter en fréquence. Pour des valeurs plus importantes
on observe un léger décalage en énergie (environ 0.4 eV) vers des énergies
plus basses lorsque le moment transféré augmente (fig. 7.18). Ce phénomène
est difficilement décelable et il faudrait, pour confirmer cela, des calculs avec
un nombre de points k plus important afin d’améliorer la convergence des
calculs. Cependant au fur et à mesure que le moment transféré à l’échantillon
augmente une forte structure apparâıt autour de 20 eV sur la fonction de
pertes faible.

Les expériences et calculs résolus en angle nous permettent de prédire
une dispersion anormale des plasmons dans le cas où q est perpendiculaire
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Fig. 7.20 – Ti2AlC : fonction de perte calculée avec DP-RPA pour différentes
valeurs de moments transférés orientés perpendiculairement à l’axe c.
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Fig. 7.21 – Ti2AlC : Ti2AlC : fonction de perte calculée avec DP-RPA pour
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à l’axe c et l’apparition d’une forte structure lorsque q est parallèle à l’axe.
La comparaison à l’expérience dans ce cas n’est pas évidente et des calculs
prenant en compte une intégration des moments dans un angle solide cor-
respondant à l’angle d’acceptance du spectromètre seraient nécessaires pour
corréler dans ce cas expériences et théorie.

7.8.6 Comparaison avec l’expérience

Il est bon maintenant de comparer les spectres expérimentaux dits ”op-
tiques”(q=0) avec les spectres de pertes faibles calculés en prenant en compte
les effets de champs locaux pour ces derniers. Comme nous l’avons montré
dans le chapitre traitant des résultats expérimentaux obtenus avec Ti2AlC
une anisotropie est observée. Insistons sur le fait que, dans nos mesures,
lorsque le faisceau est parallèle à l’axe c, le moment transféré q est parallèle
au plan de base. Lorsque le faisceau est perpendiculaire à l’axe c la direction
du vecteur q est une moyenne des contributions parallèles et perpendicu-
laires à l’axe. Ce phénomène est due à la géométrie hexagonale du système
(fig. 7.9). Afin de se rapprocher au mieux de ce que l’on mesure expérimen-
talement pour cette dernière direction nous avons effectué la moyenne des
spectres calculés et les avons superposés aux spectres expérimentaux. Les fi-
gures 7.22 et 7.23 montrent les fonctions de pertes expérimentales mesurées
dans chaque direction du cristal, superposées aux spectres calculés le long de
la direction correspondante.

Ainsi le décalage de la fréquence plasma observé expérimentalement au-
tour de 3 eV est confirmé par les calculs. En effet un pic de plasmons situé au-
tour de 16 eV est observé lorsque le moment transféré contient une moyenne
des contributions parallèles et perpendiculaires à l’axe c (fig. 7.22) alors que
celui-ci est situé autour de 20 eV lorsque le moment transféré est orienté dans
le plan de base de l’échantillon. Cette observation nous permet de confirmer
que les champs locaux sont en effet importants lorsque le moment transféré
contient une composante le long de l’axe c et moins importants dans le plan
de base et sont responsables du décalage de la fréquence plasma en fonction
de l’orientation (cf. fig. 7.16 et fig. 7.15).

L’échantillon synthétisé en couches minces orienté [210] semble inclure
des couplages de moments transférés plus importantes dans des directions
différentes que dans les échantillons massifs orientés [001] ou [100]. En effet
la position de la fréquence plasma se trouve être intermédiaire à ces deux
dernières orientations. De plus et comme nous l’avons mentionné plus haut
la transition visible à 25 eV pourrait témoigner de la présence d’une transition
dans l’échantillon en couches minces incluant les états C-s, Al-p et Al-s et
Al-p et bien visibles sur le spectre de pertes faibles de Ti2AlC (cf. chap. 5).
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Fig. 7.22 – Ti2AlC : superposition des spectres optique calculés incluant les
effets de champs locaux avec les spectres expérimentaux à q = 0 pour des
contributions de la fonction de pertes parallèle à l’axe c du cristal.
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Fig. 7.23 – Ti2AlC : superposition des spectres optique calculés incluant les
effets de champs locaux avec les spectres expérimentaux à q = 0 pour la
polarisation perpendiculaire à l’axe c du cristal.



7.8. Ti2AlC : SPECTRE DE BASSE ÉNERGIE 179

Enfin des différences plus importantes lorsque q possède une contribution
selon c et moins importantes dans le plan de base sont observées : le pre-
mier problème concerne la différence d’amplitude sur les spectres calculés et
mesurés. C’est un problème de normalisation de la fonction de perte proche
que nous avons illustré dans le chapitre 5 et 6. L’autre problème concerne
l’élargissement du pic des plasmons plus important dans les mesures expéri-
mentales. Cet élargissement est relié à la durée de vie de l’oscillation plasma
qui n’est pas prise en compte dans les calculs. C’est aussi le paramètre me-
suré qui nous donne accès à une mesure microscopique de conductivités par
l’utilisation du modèle Drude-Lorentz.
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Chapitre 8

Conclusions et perspectives

Les objectifs de ce travail étaient d’étudier les propriétés diélectriques
d’une nouvelle classe de carbo-nitrures ternaires anisotropes, les phases MAX,
par spectroscopie de pertes d’énergie des électrons, ellipsométrie visible-ultra-
violet et par calcul ab-initio. Les résultats expérimentaux ont été utilisé pour
tenter de comprendre l’influence de l’orientation, l’influence des procédés de
synthèses sur des échantillons et l’effet de la modulation de la composition
(variation des éléments M, A et X de ces phases) sur les propriétés diélec-
triques. Les calculs ab initio menés sur Ti2AlC nous ont permis d’établir des
relations entre les prédictions théoriques et l’étude expérimentale et d’obser-
ver l’effet des champs locaux dans cet échantillon en fonction de l’orientation.
Plusieurs étapes ont donc été envisagées pour mener à bien ce travail.

Tout d’abord l’influence de l’orientation cristalline de certains composés,
Ti2AlC et Ti2AlN, sur le spectre de perte faible a été étudiée et une dépen-
dance de la fonction diélectrique en fonction de l’orientation du cristal a été
observée. Nous avons vu en particulier un décalage de la fréquence plasma
dans Ti2AlC pour des orientations perpendiculaires entre elles et nous avons
cherché à caractériser ce comportement à travers l’utilisation d’un modèle
phénoménologique de Drude Lorentz et l’expliquer avec des méthodes de cal-
cul ab initio de structure électronique dans les états excités. Cette anisotropie
semble elle-même dépendre de la composition de l’échantillon puisque Ti2AlN
ne présente pas ce comportement. Ainsi le décalage de la fréquence plasma
en fonction de l’orientation trouve son origine dans plusieurs phénomènes :
d’une part la présence de transitions interbandes fortes et d’autre part la
présence de champs locaux forts et fortement anisotropes. En effet, de fortes
transitions interbandes dont le poids et les fréquences varient en fonction de
la composition, ont été mesurées grâce au modèle de Drude Lorentz, et sont
éventuellement situées à proximité de la fréquence plasma. Ces transitions
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représentées comme des oscillateurs dans le modèle, interagissent avec l’os-
cillation collective des électrons et viennent modifier sa fréquence. Le calcul
des densités d’états jointes nous a permis d’associer certains pics du spectre
expérimental à une famille de bande inoccupées de diagramme d’énergie. Les
calculs ab-initio nous renseigne sur les effets de champs locaux présents dans
ces composés. Ils ont montré que ces effets sont plus importants dans Ti2AlC,
le long de l’axe c que dans le plan de base. La comparaison des spectres cal-
culés et expérimentaux montre une tendance similaire quant au décalage de
l’oscillation plasma en fonction de l’orientation dans Ti2AlC.

Les échantillons dont nous disposions nous ont permis d’observer une in-
fluence des procédés de synthèse sur les propriétés diélectriques de Ti2AlC
et Ti2AlN. Ainsi les mesures effectuées à l’aide d’un microscope muni d’un
monochromateur et l’application du modèle indique une meilleure conducti-
vité dans les échantillons synthétisés en couches minces dans le cas de Ti2AlN
mais la tendance se trouve être inversée dans le cas de Ti2AlC. Dans le cas de
Ti2AlN les résultats trouvent leurs origines dans les propriétés de transport
et optiques propres aux couches minces métalliques (une synthèse complète
a été apportée par F. Abelès [101]). Dans un premier temps il convient de
préciser que l’expression de la résistivité totale que l’on utilise encore aujour-
d’hui et telle que l’a résolue en premier Fuchs [102] et ensuite Sondheimer
[103] contient une contribution de la diffusion des électrons de conduction par
les phonons et une contribution venant des imperfections du réseau cristallin
du métal. Dans les couches minces métalliques, la densité et l’importance des
défauts, sont en général plus grands que dans un métal massif impliquant
ainsi une résistivité plus importante de couches minces. A cela il faut ra-
jouter les réflexions diffuses des électrons de conduction sur les surfaces des
différentes couches qui viennent ajouter un terme de plus dans l’expression de
la résistivité totale et qui expliqueraient pourquoi on observe une résistivité
plus importante dans Ti2AlN synthétisé en couches minces.

La situation de Ti2AlC est différente puisque l’échantillon synthétisé en
couches minces est meilleur conducteur. Les raisons à cela sont encore peu
comprises. Nous en proposerons deux. Tout d’abord et comme nous l’avons
vu les effets de champs locaux le long de l’axe c de l’échantillon sont très
importants, comparé à l’orientation perpendiculaire, et peuvent être à l’ori-
gine de cette résistivité ”anormale” pour un échantillon massif. Les effets de
champs locaux seraient donc moins importants dans cette orientation dans
Ti2AlN. Il serait bon de vérifier ce point par le calcul. La deuxième pro-
position serait basée sur des arguments thermodynamiques engendrant un
taux de défauts/lacunes plus important dans Ti2AlC en massif. En effet les
températures mises en jeu sont clairement différentes et séparées de quelques
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centaines de degrés suivant les procédés de synthèses utilisés. Des arguments
thermodynamiques nous permettent de dire que plus la température de syn-
thèse est élevée, et plus le taux de lacunes devrait augmenter. Cela donnerait
ainsi lieu à des résistivités plus élevées.

Une modulation de composition tout en préservant la structure de ces
phases est l’avantage de ces phases et nous l’avons exploité en faisant va-
rier les éléments M, A et X afin d’étudier l’influence de ces variations sur
les propriétés diélectriques de ces phases. Une variation de la densité d’élec-
trons libres participant à l’oscillation plasma en fonction de la nature et de
la valence des élément M, A et X a été observée. Ceci est cohérent avec le
remplissage électronique des éléments A et M des phases MAX : ainsi la den-
sité d’état au niveau de Fermi est plus importante pour Ti2GeC et Ti2SnC
que pour Ti2AlC, et plus importante pour V2GeC. Les mesures de la durée
de vie de l’oscillation plasma effectuées avec le modèle DL corrélé avec la
fréquence plasma indique que Ti2GeC possède les propriétés de conduction
les plus favorables comparées aux autres échantillons. Enfin le modèle DL
prédit toujours la présence de transitions fortes.

Ces résultats indiquent que les phases MAX sont des matériaux dont les
propriétés diélectriques peuvent être modulées en fonction de l’orientation,
de la composition et des procédés de synthèse utilisés. L’étude des proprié-
tés de transport d’un milieu exige des méthodes spécifiques et l’estimation
du temps de relaxation (temps moyen entre deux collisions) à l’aide d’un
modèle de Drude-Lorentz s’est montré très efficace même si une description
théorique des propriétés de transport incluant le calcul du temps de relaxa-
tion électronique serait souhaitable afin de confirmer ces résultats. Enfin,
ces méthodes nous ont permis de coupler l’information microscopique me-
surée par des expériences HREELS et ellipsométrie V-UV à des propriétés
physiques de transport macroscopique en accord avec les mesures macrosco-
piques présentes dans la littérature. D’autant plus que ce terme de collision
est en général très difficile à prendre en compte directement par le calcul.

A court et moyen terme il reste des problématiques à clarifier : premiè-
rement, une étude couplant analyse structurale et analyse quantitative afin
d’étudier le rôle et l’influence des défauts/lacunes sur les propriétés diélec-
triques aussi bien en couches minces qu’en massif. Pour cela des simulations
théoriques, par exemple par la technique des supercellules semble indispen-
sables.

Nous avons vu que les effets de champs locaux et leurs anisotropies sont
importants dans les phases MAX. Ces effets sont à l’origine d’un changement
de densité d’état au niveau de Fermi. Afin de réduire les divergences expé-
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riences/théories, des approximations plus approfondies de calculs prenant en
compte la modification du potentiel lié à la création de paire électron-trou
ou encore des effets excitonique pourrait s’avérer pertinents.

Enfin et ce n’est, de loin, pas le point le moins intéressant, de nouvelles
expériences et calculs résolus en angles permettraient d’obtenir plus d’info-
mations sur cette dispersion de plasmon ”anormale” observé et présenté dans
le dernier chapitre. Cette propriété est en effet tout à fait atypique dans un
carbure tel que Ti2AlC.

De manière générale les échantillons que nous avons étudiés concernent
une partie des phases MAX dans la stoechiométrie 211. Il faudrait envisager
une étude systématique des propriétés diélectriques de la famille 312 des
phases MAX afin de prétendre dans le futur pouvoir effectuer une ingénierie
des propriétés diélectriques de ces composés.
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