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Introduction 1
Des recherches au sein du groupe MADIR (MAtériaux, Défauts et IRradiation) du CIMAP

(Centre de recherche sur les Ions, les MAtériaux et la Photonique) sont effectuées depuis plu-
sieurs années sur le sujet des nitrures (AlN, GaN, InN et alliages correspondants), les films
minces hétéroépitaxiés sur un substrat d’Al2O3 sont étudiés sous diverses conditions d’irra-
diation. Au laboratoire, deux thèses réalisées par Mamour Sall (2010-2013) et Florent Moisy
(2013-2016), ont fait l’objet d’études approfondies sur l’AlN et sur le GaN, principalement à
l’aide de la microscopie électronique à transmission et par absorption optique.

Cette famille de nitrures est très présente aujourd’hui dans la composition des semicon-
ducteurs, matériaux occupant une place très importante dans de nombreuses applications de
la vie quotidienne. En effet, le paramètre clé des semiconducteurs est la valeur de leur bande
interdite, qui correspond à l’énergie nécessaire à un électron pour qu’il puisse participer à la
conduction électrique du matériau. L’AlN et l’InN possèdent une bande interdite d’une valeur
de 6,2 eV et 0,7 eV respectivement. Ceci va alors permettre de couvrir un large domaine de
longueurs d’onde, allant de l’infrarouge à l’ultraviolet. Le GaN, quant à lui, possède une bande
interdite d’une valeur de 3,4 eV. Une attention particulière est portée sur ce matériau pour
ses applications dans le domaine de l’éclairage basse consommation, avec l’utilisation des LED
mais aussi des lasers et des composants électroniques de forte puissance.

Cependant, la fabrication de matériau GaN massif est assez complexe et onéreuse. La
croissance d’un film mince sur un substrat est donc généralement utilisée. Différents substrats
sont disponibles sur le marché mais l’Al2O3 sous forme cristalline est généralement utilisé en
raison de sa structure hexagonale et de ses propriétés diélectriques. En effet, la structure du
GaN s’accommode aisément à celle de l’Al2O3 puisqu’un faible désaccord de maille est présent
entre les deux matériaux. De plus, outre ses compétences en tant que substrat, le saphir est
important d’un point de vue technologique pour ses propriétés isolantes et pour sa résistance
chimique (inerte et résistant à l’attaque des traitements tel que l’acide fluorhydrique). Il est aussi
très employé dans l’industrie des abrasifs en raison de sa dureté (9 sur l’échelle de Mohs), des
céramiques par sa large gamme en transmission optique (diodes lasers, réflecteurs, détecteurs,
...) ou encore des matériaux réfractaires (Tf = 2300 K).

A l’heure actuelle, bons nombres d’applications du GaN/Al2O3 nécessitent l’incorporation
d’éléments tel que des terres rares, afin d’améliorer les propriétés intrinsèques (considérés comme
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1 Introduction

dopants). L’implantation, qui consiste à bombarder le matériau avec des ions de faibles énergies
(quelques dizaines à centaines de keV), est une des techniques utilisées. D’autre part, une
partie des applications visées consiste également en l’intégration dans des dispositifs amenés
à fonctionner en milieu hostile (satellite, aérospatial, environnement nucléaire, accélérateur de
particules). En effet, dans l’espace, les dispositifs peuvent être soumis à des flux de particules
venant des vents solaires (basses énergies) ou des rayonnements cosmiques (hautes énergies).
Il est donc également important de connaitre le comportement du GaN/Al2O3 sous irradiation
aux ions de hautes énergies (quelques dizaines voire centaines de MeV).

De nombreux défauts sont créés lors d’irradiation. Ces défauts vont engendrer la création de
contraintes au sein du matériau. Les parties irradiées et non irradiées du substrat vont donc jouer
un rôle important dans la formation de ces contraintes dans la couche mince. L’observation et
la compréhension du comportement du saphir sous irradiation sont donc essentielles pour bien
connaître, par la suite, les effets subits par le film mince. De plus, une étude fondamentale a été
réalisée récemment au laboratoire par Clara Grygiel sur les évolutions structurales d’Al2O3 sous
forme polycristalline. Ainsi, l’étude de l’Al2O3 sous forme monocristalline est complémentaire
à cette étude.

De nombreuses études ont déjà été effectuées concernant l’évolution de l’endommagement
en fonction de l’irradiation au sein de ces deux matériaux (Al2O3 et GaN). Cependant, ces études
présentent des résultats principalement pour des irradiations de faible énergie et possédant, pour
certaines, une faible résolution. De plus, de nouveaux équipements ont été récemment installés
au CIMAP, grâce à l’Equipex GENESIS. Un diffractomètre de rayons X de dernière génération a
été mis en place il y a quelques années dans les locaux. Il est équipé d’un mode haute résolution
(monochromateur avant et analyseur arrière couplés à différents détecteurs) et dispose d’un
berceau adapté pour la diffraction en incidence rasante. Ce dispositif va alors permettre des
études structurales haute résolution dans différentes géométries.

L’objectif de cette thèse est de caractériser les modifications structurales induites sous
irradiation aux ions lourds du GANIL (Grand Accélérateur National d’Ions Lourds) dans l’α-
Al2O3 et le GaN afin d’établir un profil de l’endommagement en fonction de la profondeur.

Après un état de l’art concernant le comportement de ces deux matériaux sous irradiation,
une partie expérimentale est présentée, décrivant les conditions d’irradiation et les techniques
de caractérisation utilisées. Les différents résultats obtenus lors des caractérisations, dans un
premier temps sur l’Al2O3 puis sur le GaN, sont ensuite détaillés et discutés. Une étude très
préliminaire des propriétés mécaniques est ensuite présentée, avant de synthétiser les résultats
et de proposer quelques perspectives à ce travail.
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2.1 Interaction ion-matière

Lors d’une expérience d’irradiation, les ions vont pénétrer dans la matière et perdre de
l’énergie tout au long de leur parcours suivant différents mécanismes, jusqu’à ce qu’ils se
stoppent totalement dans la cible. Pour la gamme d’énergie des ions utilisés lors de cette thèse,
deux régimes de perte d’énergie sont prépondérants : la perte d’énergie électronique, provoquée
par les collisions inélastiques des ions avec les électrons (excitations électroniques) et la perte
d’énergie nucléaire, provoquée par les collisions élastiques des ions avec les noyaux de la cible
(interactions nucléaires). D’autres types d’interactions sont présents mais seront négligés par
la suite en raison de leur très faible section efficace pour les gammes d’énergie utilisées.

Comme le montre la figure 2.1.1, chaque régime de perte d’énergie possède un domaine
de prépondérance en fonction de l’énergie et donc de la vitesse des ions incidents (exprimée
en MeV/u avec u le nombre de nucléons de l’ion). Il est observé que les pertes d’énergies
nucléaires (appelées par la suite Sn) sont beaucoup plus présentes à basse vitesse (10−5 à 10−2

MeV/u), alors que les pertes d’énergies électroniques (appelées par la suite Se) le sont à plus
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2 État de l’art

haute vitesse (de 10−1 et au delà de 10 MeV/u). Ces notions de pouvoir d’arrêt (Se et Sn) sont
expliquées dans les paragraphes suivants. De plus, les valeurs des pouvoirs d’arrêt pour ces deux
régimes sont assez équivalentes aux alentours de 10−1 MeV/u. La ligne d’irradiation IRRSUD
(IRRadiation SUD) du GANIL va être principalement utilisée durant les expériences d’irradiation
de cette thèse. A cette énergie (entre 0,3 et 1 MeV/u), cela permet d’étudier l’endommagement
provoqué dans la matière, aussi bien dans le régime des excitations électroniques où les effets
sont très importants, que dans le régime des interactions nucléaires où cette contribution est
assez faible mais non négligeable.

Figure 2.1.1 : Évolution des pertes d’énergies électroniques (Se) et nucléaires (Sn) en fonction de
la vitesse du projectile (ici le cas de l’ion 129Xe dans le GaN).

2.1.1 Pouvoir d’arrêt nucléaire

Les interactions nucléaires (collision d’un ion incident avec un noyau des atomes du ma-
tériau) se réalisent par chocs élastiques où la totalité de l’énergie cinétique du système est
conservée lors du choc. La perte d’énergie nucléaire est notée Sn = -(dE/dx)n avec x la dis-
tance parcourue par le projectile et E l’énergie du projectile.

Il est possible par la suite de déterminer l’énergie T transmise par les ions incidents aux
atomes de la cible à l’aide de relation de la mécanique classique. Dans le cas de particules

4



2.1 Interaction ion-matière

chargées, le potentiel d’interaction adéquat se forme à partir d’un potentiel coulombien écranté
par les électrons des deux particules étant en collision :

V (r) =
Z1Z2e

2

4πǫ0r
ϕ(
r

a
)

où Z1 et Z2 les numéros atomiques des deux particules, ϕ(
r

a
) la fonction d’écrantage avec

a le rayon d’écran et r la distance entre les deux noyaux.

1. Pour les grandes vitesses (la vitesse projectile est grande devant la vitesse des électrons
de la cible), les interactions sont purement coulombiennes et ϕ(

r

a
) = 1.

2. Dans le cas des faibles vitesses où l’écrantage est très important, un potentiel de sphères
dures peut être appliqué :

{

V (r) = ∞ si r < R0

V (r) = 0 si r > R0

avec R0, la somme des rayons du projectile et de la cible.

3. Pour le cas des vitesses intermédiaires, différentes expressions sont proposées pour la
fonction d’écrantage. Pour décrire celle-ci, plusieurs approximations sont effectuées. Il
sera utilisé ici celle proposée par Lindhard [1], étant l’expression la plus répandue :

ϕ(x) = 1 − x√
x2+3

avec x = r/a

La probabilité qu’un projectile transfert une énergie T à un noyau s’exprime par la section
efficace de collision σ(T ). Finalement, il est important de noter que le pouvoir d’arrêt nucléaire
Sn est fonction à la fois de l’énergie moyenne transmise aux noyaux, ainsi que de la densité de
la cible :

Sn = −(dE
dx

)n = n2

∫ Tm
0 Tσ(T )dT

avec n2 la densité atomique de la cible et Tm l’énergie maximale pouvant être transmise
au noyau.

Le premier atome rentrant en collision avec le projectile est appelé "atome primaire" ou
PKA (Primary Knock-on Atom). Il existe une énergie seuil de déplacement des atomes nommée
Ts. Lorsque Ts > T, l’atome retourne à sa position initiale après la collision et l’énergie est
dissipée sous forme de chaleur (vibration du réseau). Toutefois, si T > Ts,l’atome est éjecté
de manière définitive de son site, crée une lacune et va se positionner en intersticiel (formation
d’une paire de Frenkel). De plus, si T ≫ Ts, l’atome primaire peut déplacer d’autres atomes de
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2 État de l’art

la cible, provoquant ainsi une cascade de déplacements. A l’aide du formalisme de Kinchin et
Pease [2], modifié quelques années plus tard par Lindhard [1] pour le cas des chocs nucléaires,
le nombre de déplacements moyen n(T) induit par un PKA d’énergie T peut être calculé :

n(T ) =



























0 si T < Ts

1 si Ts < T < 2, 5Ts

0, 8
Ê

2Ts

si 2, 5Ts < T

avec Ê l’énergie disponible pour la création de défauts.

La section efficace de déplacement totale σd(E), pour des projectiles d’énergie E, est alors
obtenue par intégration du produit n(T ) (calculé à l’aide de la relation précédente) par σ(T),
sur toutes les énergies transmises possibles (jusqu’à Tm) :

σd(E) =
∫ Tm

0 n(T )σ(T )dT

Le terme principalement utilisé lors des différentes études pour caractériser l’endommage-
ment par interaction nucléaire est le nombre de déplacements par atome (dpa) :

dpa = σdφ

avec φ la fluence qui correspond au nombre d’ions par unité de surface (ions/cm2).

Le nombre de dpa est calculé à l’aide du logiciel SRIM (Stopping and Range of Ions in
Matter) [3] basé sur la méthode Monte-Carlo. Deux méthodes peuvent être utilisées : celle
qui utilise le formalisme de Kinchin et Pease, expliqué précédemment, ou la méthode dite
"Full cascade". Cette dernière permet de suivre la trajectoire de chaque ion individuellement
ainsi que les déplacements provoqués sur les atomes. L’ion perd alors de l’énergie et s’arrête
lorsqu’elle celle-ci est nulle. Le code permet donc de calculer la perte d’énergie du projectile et
sa profondeur atteinte dans le matériau (Rp).

La méthode en "Full cascade" est utilisée par la suite pour une meilleure comparaison des
nouveaux résultats avec les précédentes études réalisées au laboratoire. De plus, ces deux mé-
thodes ne parviennent pas à calculer précisément le nombre de défauts. En effet, une différence
est présente, provoquée par d’autres mécanismes, pouvant se produire au sein des cascades où
la concentration des défauts est très importante (recombinaison et agglomération de défauts,
influence du réseau cristallin, ...). Également, le nombre de dpa dépend de l’orientation cris-
talline, mais aussi beaucoup de la valeur de l’énergie seuil de déplacement des atomes Ts, qui
n’est pas forcément connue très précisément.
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2.1 Interaction ion-matière

2.1.2 Pouvoir d’arrêt électronique

Les interactions entre un projectile et les électrons des atomes cibles sont effectuées par
chocs inélastiques où l’énergie cinétique du système n’est pas conservée après la collision.
La perte d’énergie électronique, notée Se = -(dE/dx)e, dépend grandement de la vitesse du
projectile. Les différents cas sont exposés par la suite :

1. Pour les grandes vitesses, la perte d’énergie est déterminée à l’aide de la formule de Bethe
où un modèle coulombien de l’interaction est appliqué :

Se = 4πn2Z2

(

Z1e2

4πǫ0

)2
1

mev2

1

[

Ln(2mev2

1

<I>
) − Ln(1 − β2) − β

]

avec n2 la densité atomique de la cible, Z1 et Z2, respectivement les numéros atomiques
du projectile et des atomes de la cible, me la masse de l’électron, <I> le potentiel moyen
d’ionisation, β (=v1/c) la vitesse relative du projectile et ǫ0, la permittivité diélectrique
du vide.

2. Dans le cas des projectiles de vitesses intermédiaires, l’ordre de grandeur de la vitesse du
projectile est similaire à celui des électrons. La formule de Northcliffe est alors utilisée,
où la charge Z1 de la formule précédente est remplacée par une charge effective Z∗

1 :

Z∗

1

Z1

= 1 − exp(− v1

vbZ
2/3

1

)

3. Pour les faibles vitesses, le potentiel d’interaction devient fortement écranté par les élec-
trons de valence des atomes de la cible. La relation du pouvoir d’arrêt, basée sur le modèle
d’atome de Thomas-Fermi, s’exprime ainsi :

Se = Z
1/6
1 8πe2a0

Z1Z2
(

Z
2/3

1
+Z

2/3

2

)

3/2

v1

vb

avec a0 = 4πǫ0⑦

mee2 le rayon de Bohr.

Contrairement au cas des collisions nucléaires, le mécanisme de production des défauts par
excitations électroniques est un processus indirect et est beaucoup moins compris dans le cas
des matériaux non radiolysables. Plusieurs modèles sont proposés afin d’expliquer l’effet de la
perte d’énergie électronique sur la formation de traces d’ions comme l’explosion coulombienne
[4] ou encore la pointe thermique [5]. Le premier modèle met en avant qu’une importante
densité de charges positives est présente le long du trajet de l’ion, provoquée par une forte
ionisation provenant des excitations électroniques. La répulsion coulombienne entre les ions va
alors produire un grand nombre de déplacements atomiques et créer des traces désordonnées
au niveau du trajet des ions. Le second modèle est basé sur plusieurs phénomènes successifs :
les électrons excités par les ions incidents transfèrent leur énergie au réseau d’atomes à l’aide
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d’un couplage électron-phonon, modélisé par des équations de transfert de chaleur. Ensuite, la
température augmente très fortement localement et peut ainsi dépasser la température de fusion
du matériau. Enfin, un refroidissement très rapide se réalise, pouvant conduire à la formation
d’une trace qui peut être amorphe, partiellement cristallisée ou avoir subi une transition de
phase.

Ce dernier modèle a permis d’expliquer la formation de trace dans plusieurs matériaux
isolants [6–8]. Concernant les semiconducteurs, la modélisation est un peu moins évidente mais
cela permet, en outre, d’obtenir des informations quantitatives sur les effets des excitations
électroniques.

Dans les parties qui vont suivre, concernant l’état de l’art de l’Al2O3 et du GaN sous
irradiation, de nombreux résultats sont présentés. Les différentes études réalisées lors de cette
thèse mettent en avant le comportement de l’Al2O3 sous sa phase monocristalline ainsi que du
film mince GaN irradiés principalement dans le domaine de la haute énergie (ions Xe 92 MeV).
Ainsi, la plupart des revues décrites par la suite, concernant ces deux matériaux, constituent des
observations pour des irradiations à haute énergie. Cependant, plusieurs études effectuées dans
le domaine de la basse énergie ainsi que pour d’autres mises en forme (comme les polycristaux
pour l’Al2O3) sont aussi brièvement présentées afin d’établir une vision assez complète du
comportement des matériaux sous irradiation.

De plus, la littérature fait référence à de nombreuses techniques utilisées lors des caractéri-
sations. Les résultats décrits par la suite à l’aide des différentes techniques de caractérisations
vont apporter des informations importantes dans la compréhension des résultats obtenus lors
de cette thèse.

2.2 Comportement de l’Al2O3 sous irradiation

2.2.1 A basse énergie

A l’aide de la spectroscopie d’absorption optique, la formation de bandes d’absorption
après irradiation a été mise en évidence. Après une irradiation aux ions Ar+ 170 keV pour des
fluences atteignant 5x1014 ions/cm2, trois bandes d’absorption caractéristiques du saphir sont
relevées [9]. Chaque bande peut être ensuite associée soit à des centres F+ (lacune anionique
possédant un électron), soit à des centres F (lacune anionique possédant deux électrons) [10,11].
L’aire sous les bandes augmente en fonction de la fluence, ce qui est en lien avec le nombre de
défauts créés au sein du matériau.

Cependant, il est observé des variations sur le comportement de chaque bande d’absorption
sous irradiation, ce qui implique différents régimes d’endommagement. L’origine de ces centres
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colorés a été déterminée par RBS (Rutherford BackScattering) en géométrie de canalisation
(figure 2.2.1 [9]). Les résultats ont mis en évidence que l’irradiation provoque un faible endom-
magement dans les sous réseaux d’aluminium alors que celui provoqué dans les sous réseaux
d’oxygène est beaucoup plus important. La cinétique d’évolution de ce centre coloré est décrite
comme étant la conséquence de la compétition entre la création de défauts dans le sous réseau
oxygène et la recombinaison provoquée par la mobilité des paires de Frenkel (par l’augmentation
de la température localement pendant l’irradiation).

Figure 2.2.1 : Spectres de RBS/c obtenus sur les échantillons d’α-Al2O3 irradiés à l’Ar 170 keV à
plusieurs fluences [9].

Il a aussi été mis en évidence par microscopie électronique en transmission (MET), que
le saphir s’endommage suivant différents régimes. Zinkle et al. [12] ont mis en évidence sur
des échantillons d’Al2O3 polycristallins sous irradiation aux ions Ar 4 MeV que l’amorphisation
dépend fortement de la température. A 80 K, le matériau est assez difficile à amorphiser ou
seulement à très forte dose. A plus haute température (200 K), aucune formation de couche
amorphe ou de cavité/défauts étendus n’est obtenue. Cependant à 300 K, le matériau ne
s’amorphise pas, mais des boucles et des réseaux de dislocations sont présents (figure 2.2.2).
Ces boucles de dislocations vont alors provoquer un gonflement de la maille. Également, ce
phénomène dépendant de la température, provient de la mobilité plus ou moins importante des
défauts : la mobilité des défauts augmente en fonction de la température.
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2 État de l’art

Figure 2.2.2 : Coupe MET d’un échantillon d’Al2O3 irradié à l’Ar 4 MeV à 10 dpa à 300K. Ce
cliché représente une image en champ sombre suivant l’axe de zone [2110] [12].

A basse énergie, il va donc être très difficile d’amorphiser l’Al2O3 à part sous certaines
conditions bien spécifiques. L’irradiation va alors créer différents types de défauts au sein du
matériau (défauts ponctuels, boucles de disclocations,...) et provoquer du désordre et du gon-
flement de la maille. De plus, il a été montré que ce désordre était beaucoup plus ciblé sur les
sous réseaux des atomes d’oxygène que sur les sous réseaux des atomes d’aluminium.

2.2.2 A haute énergie

Différents domaines sont étudiés, concernant la haute énergie, suivant la fluence utilisée.
Le cas du simple impact (basse fluence) décrit le fait qu’un seul ion ne parcourt le matériau
sur chaque zone irradiée. Le cas de la haute fluence correspond au recouvrement des ions, où
plusieurs ions ont parcouru la même zone d’irradiation.
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2.2.2.1 Cas du simple impact

Dans le régime des hautes énergies, de nombreuses études par MET ont révélé la présence
de traces discontinues sur le trajet des ions. Cette formation de traces au sein du matériau
dépend du pouvoir d’arrêt électronique (Se) des ions incidents [13]. Cette valeur de seuil de
formation de trace a été estimée expérimentalement au microscope à force atomique (AFM) et
en MET entre 9,8 et 10,5 keV/nm [13–15]. Ce résultat est en accord avec le modèle théorique
de la pointe thermique inélastique [5, 15,16].

De plus, la concentration des traces discontinues observées diminue avec la profondeur
(figure 2.2.3). A partir de ces observations, le diamètre des traces a été déterminé entre 2 et 4
nm dans le cas des ions Xe 167 MeV (Se = 25 keV/nm). O’connell et al. [17] ont estimé plus
récemment, à l’aide d’une simulation Monte Carlo, un diamètre des traces compris entre 1,7 et
2,1 nm pour ce même cas. L’utilisation de l’approche théorique est d’autant plus intéressante
puisque les résultats expérimentaux sont en accord. Par ailleurs, une dépendance a été constatée
entre la valeur du Se des ions et celle du diamètre des traces [13, 18,19].

Figure 2.2.3 : Cliché MET d’une coupe transversale d’un échantillon α-Al2O3 irradié aux ions Xe
167 MeV à 2x1012 ions/cm2 [13].

11



2 État de l’art

2.2.2.2 Cas de la haute fluence

Dans le cas du recouvrement des ions, l’analyse par spectroscopie d’absorption optique
a aussi montré l’apparition des 3 bandes d’absorption caractéristiques de ce matériaux après
irradiation aux ions U 115 MeV [20]. Kabir et al. [21] ont montré plus récemment que la
formation de ces centres colorés, créés par Sn au sein du matériau, varie selon la fluence.

A l’aide d’une étude MET, Okubo et al. [14] ont mis en évidence la formation d’une
couche amorphe en surface d’un échantillon d’α-Al2O3 irradié aux ions Xe 160 MeV à 3,5x1014

ions/cm2. La formation de cette couche est provoquée par le Se (>Seth) dont l’épaisseur
augmente avec la fluence. Des études ont aussi été effectuées sur des échantillons polycristallins
d’Al2O3 irradiés à haute énergie. Aruga et al. [22] ont constaté la formation d’une couche
amorphe en surface du matériau d’une épaisseur de 2 µm lors d’une irradiation aux ions I à 85
MeV (Se = 19 keV/nm) pour une fluence de 2,8x1014 ions/cm2 (figure 2.2.4).

Figure 2.2.4 : Cliché MET d’un échantillon polycristal Al2O3 irradié aux ions I 85 MeV à 2,8x1014

ions/cm2 [22].

Cette couche amorphe en surface a aussi été observé par Grygiel et al. [23]. Après une
irradiation aux ions Xe 92 MeV (Se = 21 keV/nm) à 2x1014 ions/cm2, la couche possède
une épaisseur de 500 nm. Pour une valeur de Se assez similaire, l’épaisseur de cette couche
amorphe dépend bien de la fluence mais aussi de la mise en forme : l’épaisseur de la couche est
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supérieure pour les polycristaux que pour les monocristaux, étant donné que les joints de grains
s’amorphise aussi proche de l’amorphe. De plus, ils ont montré que le matériau s’amorphise à
fortes fluences par une cinétique de double impact. Ce résultat indique qu’au premier impact des
ions, il y a création de zones endommagées. A partir du deuxième impact, il y a accumulation
et chevauchement des traces d’ions qui provoque une amorphisation du matériau par la surface
(ou par les interfaces).

De façon générale, par comparaison aux nombreuses études par MET ou par absorption
optique, peu d’études ont été effectuées sur des échantillons monocristallins par diffraction
des rayons X (DRX), surtout en haute résolution. Dans la littérature, il est observé en dépit
de la très faible résolution des équipements utilisés, un étalement des réflexions étudiées sous
irradiation [14,24–26]. Cet étalement de la réflexion est bien visible sur la figure 2.2.5 représen-
tant les diffractogrammes en 2θ de la réflexion (0006) d’échantillons irradiés aux ions Xe 160
MeV à plusieurs fluences [14], avec l’apparition de nouveaux pics de diffraction. Ces différents
phénomènes sont associés à l’augmentation du désordre au sein du matériau [25]. De plus, une
perte d’intensité à haute fluence de ces pics est relevée et est attribuée à l’amorphisation en
surface du matériau [27].

Figure 2.2.5 : Diffractogrammes 2θ obtenus en DRX d’Al2O3 irradié au Xe13+ 160 MeV pour la
réflexion (0006) à différentes fluences. Les flèches indiquent l’apparition de nouveaux pics de diffraction
[14].
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Une étude sur l’Al2O3 en phase α orienté (1120) a montré que le décalage de ces pics de
diffraction avec la fluence n’était pas à l’origine d’une transition de phase cristalline ou d’un
changement de symétrie mais bien associé à du désordre [24]. De même, Grygiel et al. [23] ont
montré sur des polycristaux d’Al2O3 irradiés aux ions Xe 92 MeV qu’aucune texture (formation
de domaine d’orientation différente) du matériau n’est présente sous irradiation.

D’autre part, les différentes études présentées précédemment sur des échantillons mono-
cristallins ont été réalisées uniquement sur les réflexions (0006) ou (1120), directions perpen-
diculaires à la surface du matériau dans les orientations étudiées. Une seule réflexion est donc
observée dans chaque étude. Les résultats obtenus sont donc assez succincts, possédant une
faible résolution lors des analyses. Le comportement global du matériau à haute résolution n’est
donc pas étudié.

A l’heure actuelle, il n’existe à notre connaissance pas d’études complètes relatives à l’Al2O3

monocristal irradié aux ions lourds de haute énergie. Un des axes d’investigation de cette thèse
va concerner l’observation du comportement du matériau sous irradiation (en profondeur et
en surface) à l’aide de plusieurs réflexions à haute résolution pour différents points de fluence.
Les différents résultats vont permettre d’estimer les variations de paramètres de maille, que
ce soit hors ou dans le plan. De plus, en sachant que la formation d’une couche amorphe a
été observé en MET en surface, l’étude de l’évolution du désordre en dessous de cette couche
va être intéressante afin d’établir un profil en fonction de la profondeur. L’identification des
mécanismes entrainant la formation de l’endommagement sur tout le parcours des ions n’a
également pas encore été totalement effectuée.

2.3 Comportement du GaN sous irradiation

2.3.1 A basse énergie

Il est important de souligner que le GaN, comme l’α-Al2O3, s’endommage de manière parti-
culière. En effet, généralement dans le cas de la basse énergie, les zones fortement désordonnées
dans les matériaux se situent un peu avant le pic d’implantation des ions, là où se localise le
maximum de dpa. Dans le cas du GaN, différentes couches d’endommagement sont observées
(figure 2.3.1) avec une zone endommagée au niveau du pic d’implantation mais également en
surface, dont l’épaisseur augmente avec la fluence. Aussi, une zone cristalline entre la surface et
cette couche proche du Rp (épaisseur totale parcourue par les ions) est aussi présente [28–32].
Cette particularité de l’endommagement a également été observée par RBS/c où deux zones
ont bien été mises en évidence : une en surface et une autour du Rp des ions [31–36]. La région
endommagée en profondeur est constituée d’amas de défauts ponctuels ainsi que de boucles de
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dislocation. Lorsqu’une saturation est présente, ces défauts ponctuels créés vont alors migrer
en surface du matériau où ils vont s’accumuler et provoquer de l’endommagement. Malgré une
zone fortement endommagée en surface et en aucun cas amorphe, certains auteurs ont indiqué
que cette couche est en réalité partiellement cristalline [31,37]. De plus, Lorenz et al. [31] ont
observé une corrélation entre l’endommagement créé au sein du matériau et l’orientation de
l’axe de croissance du film par rapport au substrat. Ils ont ainsi mis en évidence que l’endom-
magement est beaucoup plus faible lorsque le film est épitaxié suivant le paramètre de maille a
plutôt que suivant le paramètre de maille c.

D’autre part, plusieurs auteurs ont ensuite observés la formation de bulles d’azote après
une irradiation aux ions possédant une énergie aux alentours du MeV [31–33,38–40]. Ces bulles
apparaissent lors d’un déséquilibre stoechiométrique engendré par les collisions élastiques. Ce
déséquilibre est expliqué par la diffusion de l’azote et un enrichissement en gallium, ce qui
provoque un fort endommagement du matériau. La formation de ces bulles entraine également
un gonflement macroscopique du matériau.

Figure 2.3.1 : Images MET et SEM (Scanning Electron Microscopy) d’échantillons de GaN irradiés
aux ions Au 2 MeV à plusieurs fluences. Ces images sont superposées à un profil d’endommagement
issu d’une simulation. (a) et (b) représente la fluence de 1x1015 ions/cm2, (c) et (d) 1,4x1015 ions/cm2

et (e) et (f) 7,3x1015 ions/cm2 [33].
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L’augmentation de l’endommagement sous irradiation aux ions a aussi été mise en évidence
par spectroscopie Raman où l’apparition de nouveaux modes est observée. Chaque mode est
identifié comme étant, soit des lacunes de gallium, à un mode actif désordonné (DARS), soit des
lacunes d’azote [41–45]. Les défauts créés, attribués au Sn, vont ainsi provoquer une extension
de la maille selon l’axe c et donc du gonflement [44,46]. Cette extension de la maille selon l’axe
c a aussi été observée en DRX, comme le montre la réflexion (0002) après une irradiation aux
ions Ar 180 keV (figure 2.3.2). De nouveaux pics de diffraction sont constatés et se décalent
vers les bas angles jusqu’à atteindre une saturation à haute fluence [47]. Cette saturation peut
être expliquée par la présence d’un recuit dynamique, entrainant une recombinaison des lacunes
et des interstitiels créés ou est alors provoquée par de la diffusion des défauts ponctuels vers
les régions en profondeur ou en surface [34].

Figure 2.3.2 : Diffractogrammes de la réflexion (0002) du GaN irradié aux ions Ar 180 keV à
plusieurs fluences jusqu’à 6x1015 ions/cm2 [33].
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D’autres études en DRX ont confirmé ce comportement concernant ce décalage de la
réflexion en fonction de la fluence, avec une saturation à haute fluence pour d’autres réflexions
(avec la (0004) et la (10-15) [30,48]) ou encore à l’aide de cartographies de l’espace réciproque
[49]. Ce résultat a aussi été observé plus récemment par Debelle et al. dans un matériau de
zircone, à l’aide du calcul de la déformation et des contraintes subies par le cristal irradié [50,51].
Ces auteurs ont remarqué un gradient de dilatation suivant l’axe perpendiculaire à la surface,
donc bien selon l’axe c.

2.3.2 A haute énergie

Dans le régime du simple impact, des études par MET ont montré l’apparition de traces
discontinues (figure 2.3.3) [52]. Le seuil de cette formation de traces (Seth) a été estimé aux
alentours de 15-18 keV/nm, en établissant la profondeur pour laquelle les traces ne sont plus
présentes [53]. Plus récemment, Moisy et al. [54] ont établi cette valeur de Seth à 17 keV/nm
à l’aide d’irradiations à différents ions pour différentes énergies. De plus, ils ont observé une
dépendance entre la valeur du Se des ions incidents et la formation des traces : plus le Se est
important, plus les traces relevées sont continues. Certains auteurs ont aussi montré en AFM
une dépendance de la valeur du Seth avec l’angle d’incidence des ions lors de l’irradiation [55].

Figure 2.3.3 : Clichés MET en champs clair de GaN irradié aux ions Au 200 MeV à 2x1011 ions/cm2

(a) g = 0002 et (b) g = 1100 [52].
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Kucheyev et al. [52] ont indiqué que les traces formées ne sont pas complètement amorphes
mais simplement des zones fortement désordonnées. Ce résultat a été confirmé par RBS/c où
une saturation de l’endommagement est observée sans parvenir à l’amorphisation [52,56]. Cette
saturation a été expliquée comme étant une compétition entre la formation des traces et la
recristallisation de celles-ci, provoquées par les excitations électroniques [53]. De plus, ils ont
effectué des calculs pour estimer le rayon de ces zones fortement désordonnées à l’aide du
modèle de la pointe thermique et ont constaté que la taille des traces augmente en fonction
du Se des ions incidents.

Outre la formation de traces au sein du matériau, une zone désordonnée en surface est
observée. Cette zone, appelée ZFE (Zone Fortement Endommagée), se forme en surface du
matériau par accumulation de nombreux défauts lors d’une irradiation à fortes fluences. La figure
2.3.4 montre bien la formation de la ZFE en surface dont l’épaisseur augmente en fonction de
la fluence : <5 nm à 1x1013 ions/cm2 et 110 nm à 5x1013 ions/cm2 [53]. D’un point de vue
identification structurale, Florent Moisy a caractérisé, durant sa thèse réalisée au CIMAP, les
différentes zones présentes dans le film mince GaN après irradiation [57]. Il a confirmé que
cette ZFE n’apparaissait pas totalement amorphe. De plus, à l’aide de figures de diffraction et
de clichés haute résolution, F. Moisy a mis en évidence que l’échantillon est majoritairement
cristallisé et reste monocristallin au delà de cette zone.

Figure 2.3.4 : Clichés MET de GaN irradié aux ions U 106 MeV à (a) 1x1013 et (b) 5x1013 ions/cm2.
Il est observé une zone fortement endommagée (ZFE) en surface du matériau avec une épaisseur qui
augmente avec la fluence [53]

Des expériences complémentaires ont été réalisées à l’aide de la diffraction des rayons X
mais peu d’études sont répertoriées avec cette technique. Pour chaque étude effectuée, seule une
famille de réflexion est observée. Comme constaté à basse énergie, un décalage des réflexions
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vers les bas angles est relevé (figure 2.3.5). En observant les réflexions (0002) et (0004), ce
décalage indique une expansion de la maille selon l’axe c, parallèlement à la direction des ions
incidents [58–60].

Figure 2.3.5 : Diffractogrammes de GaN irradié aux ions Ni 100 MeV à plusieurs fluences. (a)
témoin (b) 1x1012 (c) 1x1013 et (d) 5x1013 ions/cm2 [61].

Devaraju et al. [62] ont réalisé une étude sur des matériaux irradiés aux ions Ag 100 MeV
(Se ≈ 22 keV/nm) et aux ions Ni 80 MeV (Se ≈ 14 keV/nm). Les résultats ont indiqué que la
valeur du Se avait un effet sur le décalage de la réflexion observée (ici la (0002)). Ce décalage
est plus important pour les ions Ag (Se ≈ 22 keV/nm) que pour les ions Ni (Se ≈ 14 keV/nm).
En d’autres termes, plus le Se est grand, plus l’étalement des réflexions est important et donc
le gonflement de la maille est plus important.

A priori, il n’existe pas d’études complètes relatives au comportement du GaN sous irradia-
tion aux ions lourds de haute énergie. Afin d’avoir une vue globale, les observations en DRX
du comportement du film mince, pour plusieurs réflexions sondant le matériau en profondeur
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et en surface, vont être un des axes principaux de recherche de cette thèse. La variation des
différents paramètres de maille en fonction de la fluence pourra alors être estimée. Aussi, à
l’aide du MET, l’étude de l’évolution de l’endommagement en dessous de la ZFE va permettre
d’obtenir des informations afin de comprendre les différents mécanismes à l’origine du désordre
créé.
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3.1 Expériences d’irradiation

Dans le cadre de cette thèse, les irradiations ont été réalisées sur les lignes d’irradiation du
GANIL (figure 3.1.1). Le GANIL est un accélérateur de particules produisant des faisceaux d’ions
(du carbone à l’uranium) multichargés produits par des sources ECR (Electronic Cyclotronic
Resonance). Les ions, ayant quelques keV en sortie source, sont ensuite pré-accélérés à l’aide de
cyclotrons injecteurs (C01 ou C02) et sont alors injectés dans le premier cyclotron à secteurs
séparés (CSS1). Avant d’être envoyés dans le deuxième cyclotron (CSS2, identique au CSS1),
les ions traversent une feuille d’épluchage qui permet d’arracher des électrons et d’augmenter
les états de charge. L’énergie maximale ainsi obtenue est au maximum de 95 MeV/u pour
l’élément carbone et de 24 MeV/u pour l’élément uranium. Enfin, le faisceau est envoyé dans
les différentes salles d’expériences en sortie de CSS1 et CSS2, suivant l’énergie des ions voulue.
Alors que la ligne ARIBE (Accélérateur pour la Recherche aux Ions à Basse Energie) distribue des
faisceaux aux énergies de la source, IRRSUD est une ligne d’irradiation utilisant le faisceau du
GANIL de relativement basse énergie (0,3 jusqu’à 1 MeV/u) en sortie des cyclotrons injecteurs,
tandis que la ligne SME (Sortie Moyenne Energie) permet d’explorer des gammes d’énergie de
quelques MeV/u (4 à 13) et que la ligne HE (Haute Energie) dispose de faisceaux de 24 à
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95 MeV/u. Afin d’éclaircir ces explications, l’exemple de l’ion Xe est présenté. L’ion 129Xe20+

possède une énergie de 0,63 MeV/u en sortie de la source et conserve son état de charge jusqu’à
l’éplucheur. Après avoir traversé la feuille d’épluchage, cet ion possède un panel d’état de charge
pouvant atteindre 49+ pour la ligne HE. Concernant les énergies, elles peuvent atteindre 8,73
MeV/u pour la ligne SME (sortie CSS1) et 57,2 MeV/u pour la ligne HE (sortie CSS2).

Ces lignes sont dédiées aux études de physique interdisciplinaire comme les sciences des
matériaux (organiques ou inorganiques), l’astrophysique/astrochimie, la physique atomique ou
encore la radiobiologie. Les échantillons étudiés ont été irradiés sur la ligne IRRSUD. A cette
énergie, le Se est prépondérant devant le Sn (ceci sera détaillé ultérieurement aux débuts des
chapitres 4 et 5 pour les deux matériaux étudiés).

Figure 3.1.1 : Schéma des différentes installations du GANIL. La ligne IRRSUD utilisée lors de cette
thèse est indiquée.
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Lors de l’irradiation, les échantillons sont fixés sur une plaque à l’aide d’un scotch carboné
conducteur (qui permet de mieux évacuer les charges et la chaleur accumulées par l’échantillon
au niveau de la plaque), placés dans une chambre à température ambiante et sous un vide poussé
(10−8 mbar). La chambre permet d’irradier des échantillons sur une surface assez importante
(jusqu’à 20 cm2). De plus, un système de balayage, à la fois horizontal (400 Hz) et vertical (4
Hz), permet d’obtenir une irradiation bien homogène sur l’échantillon, avec une incertitude de
5 % concernant la dose délivrée.

Une attention particulière est portée aux flux de particules (ions.cm−2.s−1) arrivant sur
l’échantillon au cours de l’irradiation. Un flux trop faible amène à une irradiation très longue
pour atteindre la fluence désirée tandis qu’un flux trop élevé pourrait entrainer un échauffement
macroscopique de l’échantillon, qui provoquerait un éventuel recuit des défauts formés après
irradiation, voire le détériorer par accumulation de charges par exemple. De même, un temps
de 100 secondes, au minimum, doit être laissé à l’irradiation afin d’obtenir une irradiation
homogène sur toute la surface. Un compromis doit donc être trouvé et ce flux est limité à
≤5x109 ions.cm−2.s−1 sur la ligne IRRSUD. Afin de prendre conscience du temps nécessaire
pour atteindre les différentes fluences souhaitées, deux exemples de temps caractéristiques sont
donnés : pour un flux de 2x109 ions.cm−2.s−1, il faut en moyenne 14h pour atteindre la fluence
de 1x1014 ions/cm2 alors qu’il faut environ 66h pour atteindre la fluence de 1,2x1015 ions/cm2

avec un flux de 5x109 ions.cm−2.s−1. De plus, des propositions d’expériences acceptées par les
différents comités ont permis de réaliser les expériences d’irradiation des différents échantillons.
Une fois irradiés, les échantillons peuvent alors être caractérisés par différentes techniques, qui
sont détaillées par la suite.

3.2 Techniques expérimentales

3.2.1 Échantillons utilisés

La phase α-Al2O3 orientée (0001) est étudiée lors de cette thèse. La structure corindon
est composée d’un empilement ABAB de couches hexagonales compactes d’atome d’oxygène
définissant des couches octaédriques associées à des atomes d’aluminium occupant 2/3 de
ces sites octaédriques. Avec cette structure cristalline répandue, l’α-Al2O3 est idéal en tant
que substrat pour la croissance de structures hexagonales ou rhomboédriques. Le film mince de
GaN a été synthétisé sur ce substrat selon la direction c. L’arrangement des atomes composants
le GaN dans la structure hexagonale peut être comparé à celui de l’α-Al2O3. La figure 3.2.1
représente d’une façon assez simplifiée la structure hexagonale des deux matériaux avec un
arrangement des atomes identique. Cependant, cette représentation n’est pas tout a fait juste
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puisqu’elle ne tient pas compte ni de la stoechiométrie, ni du groupe d’espace des matériaux.
Le tableau 3.2.1 indique les différents paramètres et caractéristiques de l’α-Al2O3 et du GaN.

Figure 3.2.1 : Représentation de la maille élémentaire de la structure hexagonale du substrat α-
Al2O3 et du film mince GaN.

Matériau Groupe d’espace a (Å) c (Å) CET
(10−6/K)

Densité (g/cm3)

α-Al2O3 R3c 4,758 12,991 8,5 3,99

GaN P63mc 3,189 5,185 4,5 6,15

Table 3.2.1 : Descriptif des différentes propriétés du substrat α-Al2O3 et du film mince GaN.

Lors de la croissance de la couche mince sur le substrat, des contraintes peuvent apparaître,
de par la différence des paramètres de maille, ou des coefficients d’expansion thermique (CET)
entre les deux matériaux. La différence des paramètres de maille provoque alors un désaccord
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de maille au niveau de l’interface des deux matériaux. Afin de faire croître la couche mince
suivant des plans spécifiques et de diminuer ce désaccord de maille, une rotation de 30˚de
l’axe a de l’Al2O3 est effectuée. Il existe malgré tout un désaccord de maille aux alentours de
15 % entre le substrat d’α-Al2O3 et du film mince de GaN.

Lors de cette thèse, les échantillons d’Al2O3 commerciaux utilisés proviennent des entre-
prises allemandes SurfaceNet et Crystec. Ce sont des monocristaux, orientés (0001), possédant
une épaisseur de 500 µm.

Les wafers de GaN, quant à eux, ont été fournis par le CRHEA (Centre de Recherche sur
l’Hétéro-Epitaxie et ses Applications) à Valbonne en France. Ils sont composés d’une couche de
GaN de 3,5 µm d’épaisseur, déposée par MOCVD (Metal Oragnic Chemical Vapor Deposition)
sur des substrats d’Al2O3. L’ensemble du composé possède une épaisseur aux alentours de 350
µm.

Une fois les matériaux irradiés, ils ont été analysés par différentes techniques de caracté-
risation : en diffraction des rayons X (DRX), en spectroscopie de rétrodiffusion de Rutherford
en mode canalisation (RBS/c), en microscopie électronique en transmission (MET), en spec-
troscopie Raman ou encore en nanoindentation. Une description de ces techniques est donnée
à la suite de cette partie.

3.2.2 Techniques de caractérisation

3.2.2.1 Diffraction des rayons X

La diffraction des rayons X est une technique non destructive qui permet, entre autres,
l’identification de phase et de structure cristalline des matériaux.

Des électrons arrachés à un filament de tungstène sont accélérés sous l’effet d’un champ
électrique intense pour bombarder une anode, composée ici de cuivre (λKα1

= 0,15406nm).
Les rayons X caractéristiques du Cu (Kα1, Kα2, Kβ, ...) sont émis par l’anode selon deux
mécanismes : le freinage des électrons par les atomes de la cible (Bremsstrahlung) et l’excitation
des atomes de la cible par les électrons accélérés. Une partie de l’énergie cinétique perdue est
ensuite rayonnée sous forme de rayons X, le reste étant converti en énergie thermique.

Lorsque ces rayons X sont projetés sur un matériau, les atomes composant ce milieu peuvent
dévier la trajectoire des rayons X par diffusion élastique (même énergie et longueur d’onde). Une
différence de chemin optique est alors relevée entre le rayon lumineux incident et diffracté. Ces
deux rayons interfèrent de manière constructive lorsque la différence de marche est égale à un
nombre entier n de longueur d’onde (ordre de diffraction). C’est la loi de Bragg : 2dhkilsinθ =
nλ. Le faisceau de rayons X est diffracté dans un angle donné par les distances inter-réticulaires
associées lorsque la loi de Bragg est respectée. La longueur d’onde de l’anode étant du même
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ordre de grandeur que les distances interatomiques du réseau cristallin de l’échantillon étudié,
ce faisceau diffracté peut alors être détecté.

Les mesures de diffraction des rayons X sont effectuées à l’aide du diffractomètre Bruker
Discover D8, à température ambiante. Ce type de diffractomètre dispose d’un berceau d’Euler
composé de quatre axes de liberté : θ, 2θ (0-120˚), ϕ (0-360˚) et ψ (0-90˚). Ces différents
paramètres sont définis par la suite. Grâce à ce type de berceau, différentes géométries sont
possibles (figure 3.2.2). D’autre part, après installation de l’échantillon sur le porte objet, des
difficultés d’alignement apparaissent. Différents paramètres vont devoir être affinés et optimisés
suivant la qualité de l’échantillon, ses orientations préférentielles, ses dimensions ou encore sa
morphologie.

Figure 3.2.2 : Plusieurs géométries utilisées afin d’observer différentes réflexions caractéristiques
des matériaux étudiés [63].

Le schéma a) de la figure 3.2.2 décrit le mode symétrique où 2θ (angle diffracté entre le
faisceau incident et l’angle du détecteur) est égal à 2ω (angle incident entre la source de rayons
X et l’échantillon) pour détecter les réflexions dont la direction coïncide avec la normale à la
surface. Le schéma b) décrit le mode asymétrique où 2θ 6= 2ω. Le schéma c) décrit aussi un
mode symétrique mais cette fois avec une géométrie appelée "skew". Deux autres paramètres
entrent en compte dans cette géométrie, pour l’observation des réflexions : ψ et ϕ. L’angle ψ
correspond à l’inclinaison de l’échantillon par rapport au faisceau alors que ϕ correspond à la
rotation dans le plan. L’échantillon est alors orienté de différentes manières (tilts de ψ et ϕ)
afin de placer une famille de plans en condition de Bragg.

Plusieurs optiques sont placées entre l’échantillon et le tube de rayons X, dans le but
d’optimiser la qualité du faisceau. Ces optiques disposées sur le diffractomètre vont alors varier
suivant les géométries appliquées. Pour la haute résolution, un miroir de Göbel, permettant
d’obtenir un faisceau parallèle tout en supprimant la contribution de la Kβ, est disposé devant
le tube avec une fente de 0,2 mm ayant pour utilité d’augmenter la résolution en contrôlant
la divergence du faisceau incident. Un monochromateur (Germanium à deux réflexions) est
ensuite installé, afin d’isoler la Kα2 et ne sélectionner que la Kα1. Un absorbeur automatique
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est ensuite mis en place, permettant une atténuation de l’intensité du faisceau lorsque celle-
ci est trop importante, pour augmenter la longévité du détecteur. Pour détecter le faisceau
diffracté, un cristal analyseur et un scintillateur sont également utilisés. Des détecteurs 2D
et Lynxeye 0D vont aussi être disposés, plus spécifiquement pour l’observation des figures de
pôles. Cette disposition des optiques va être appliquée pour différents modes de géométries :
symétrique, asymétrique et "skew".

Le schéma d), quant à lui, décrit le mode "in plane", qui utilise la méthode d’incidence
rasante avec ψ = 90˚ainsi qu’une rotation de la gaine du tube de rayons X de 90˚. Ce dernier
mode permet de sonder l’échantillon en "extrême" surface en fixant l’angle d’incidence du
faisceau. Le terme "extrême" est utilisé ici puisque cette géométrie donne des informations sur
une épaisseur de quelques centaines de nanomètres. Pour cette géométrie, la disposition des
différentes optiques va varier. Contrairement à la haute résolution, le monochromateur ici n’est
plus présent. Il y aura donc la présence de la Kα1 ainsi que de la Kα2. Par ailleurs, la fente
de 0,2 mm est échangée par une fente de 0,1 mm et l’absorbeur automatique est échangé
par des sollers axiales de 0,2˚afin d’améliorer la résolution. Une fois le faisceau diffracté sur
l’échantillon, il traverse des sollers équatoriales de 0,1˚et est détecté à l’aide du détecteur
Lynxeye en mode 0D. La résolution de cette géométrie est alors beaucoup plus faible puisqu’elle
va être déterminée par les sollers équatoriales.

Lors des analyses réalisées durant cette thèse, plusieurs réflexions sont systématiquement
mesurées en utilisant les différentes géométries, que ce soit sur la série des échantillons d’Al2O3

ou de GaN. Ces réflexions ont été choisies pour leur respect des conditions définies par le
groupe d’espace et permet d’obtenir une intensité assez importante afin de faciliter leurs ob-
servations. Ceci permet d’étudier le comportement du matériau après irradiation aux ions dans
de nombreuses directions et sur une épaisseur plus ou moins importante. Les tableaux 3.2.2 et
3.2.3 reprennent les caractéristiques de chaque réflexion analysée, compte tenu de la géométrie
utilisée.

27



3 Partie expérimentale

Réflexion 2θ(˚) ω(˚) ψ(˚) Epaisseur sondée(µm)

0006 41,66 20,80 0 32,6

1014 35,14 17,53 39,1 27,6

1123 43,34 21,66 60,8 33,8

2134 66,50 33,21 64,3 50,2

0118(-) 61,29 9,15 0 24,2

10110(-) 76,88 20,94 0 45,9

1120 37,73 18,89 90 0,008 à 2,6 pour 0,2˚✻ α ✻0,8˚

3030 68,20 34,07 90 0,008 à 2,6 pour 0,2˚✻ α ✻0,8˚

Table 3.2.2 : Caractéristiques des réflexions étudiées pour le substrat Al2O3, définies par les indices
de Miller-Bravais hkil avec i = −(h+ k).

Réflexion 2θ(˚) ω(˚) ψ(˚) Epaisseur sondée(µm)

0004 72,91 36,49 0 21,1

1011 36,84 18,41 61,9 11,2

1122 69,10 34,55 58,2 20,1

2133 119,09 59,54 58,8 30,5

1014(-) 82,05 15,94 0 15,1

1124(-) 99,95 10,84 0 11,2

1010 32,39 16,22 90 0,005 à 1,4 pour 0,1˚✻ α ✻0,9˚

Table 3.2.3 : Caractéristiques des réflexions étudiées pour le film GaN, définies par les indices de
Miller-Bravais hkil avec i = −(h+ k).

Concernant les épaisseurs sondées par le faisceau X, elles varient selon la réflexion étudiée
et donc selon la géométrie utilisée. Par ailleurs, l’épaisseur sondée par le faisceau X dans le
GaN est une estimation puisque le film mince ne possède qu’une épaisseur de 3,5 µm et va
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donc se stopper dans l’Al2O3. De plus, pour la géométrie utilisant le mode "in-plane", l’angle
d’incidence du faisceau de rayons X sur l’échantillon peut être modifié afin d’influer sur la
profondeur sondée. Les figures suivantes (figures 3.2.3 et 3.2.4) montrent l’épaisseur sondée
par le faisceau, de l’Al2O3 et du GaN respectivement, en fonction de l’angle d’incidence utilisé.
Deux modèles différents sont représentés sur ces figures. Le modèle classique montre qu’il peut
être considéré que la profondeur sondée correspond à l’épaisseur de laquelle provient 90% de
l’intensité du signal détecté. Dans le cas de l’"in-plane", afin de sonder les couches présentes
en surface, il est considéré que l’épaisseur sondée augmente considérablement dans une gamme
d’angles proche d’un angle critique. L’angle d’incidence critique est alors calculé théoriquement
à l’aide de la composition et de la densité du matériau, ainsi que de la longueur d’onde de
l’anode utilisée. Cet angle est de 0,289˚pour l’Al2O3 et de 0,337˚pour le GaN. La gamme de
mesure pour l’angle d’incidence des réflexions à l’aide de cette géométrie comprend alors cette
valeur d’angle critique. La profondeur sondée, en utilisant des angles d’incidence inférieurs à
ces valeurs d’angle critique, correspond à des couches évanescentes des matériaux.

Figure 3.2.3 : Épaisseur sondée en fonction de l’angle d’incidence pour l’Al2O3. L’angle critique est
représenté.
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Figure 3.2.4 : Epaisseur sondée en fonction de l’angle d’incidence pour le GaN. L’angle critique est
représenté.

Afin de mieux observer les évolutions sous irradiation, plusieurs types de diffractogrammes
sont effectués systématiquement sur chacune des réflexions :

– la cartographie de l’espace réciproque (2θ-ω pour différents ω relatifs), qui offre une vue
globale des modifications créées dans le matériau ;

– le diffractogramme 2θ-ω (intensité en fonction de 2θ-ω avec ω variable à
2θ
2

), quant à

lui, donne des informations sur les paramètres de mailles, les déformations éventuelles de
la maille ou la relaxation du matériau ;

– la figure de pôle (diffractogramme φ pour différents ψ) qui permet une étude de l’évo-
lution de la texture (orientations préférentielles des grains).

Tous les diffractogrammes, sur chaque échantillon, sont effectués avec les mêmes gammes
d’acquisition (une variation de 2θ et ω de ±0, 5˚autour de la valeur référence), la même
précision (pas de 0,0002˚) et le même temps d’acquisition (1sec par pas, soit ≈1h30). Un
exemple de diffractogramme brut 2θ-ω est présenté sur la figure 3.2.5a pour la réflexion (1014)
de l’échantillon non irradié de l’Al2O3. Les cartographies de l’espace réciproque sont réalisées
avec une plus faible précision (pas de 0,001˚sur 2θ et 0,02˚sur ω ) pour optimiser le temps
d’acquisition (≈14h) (figure 3.2.5b). Les figures de pôles, quant à elles, sont effectuées avec
un φ (360˚) et un ψ (de 0 à 80˚) possédant le même pas par temps d’acquisition (1˚tous
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les 0,3 sec) pour une durée d’acquisition de ≈2h30 (exemple avec la figure 3.2.6). Toutes ces
mesures sont réalisées pour chaque réflexion symétrique étudiée en haute résolution. Seules des
cartographies de l’espace réciproque sont réalisées pour les réflexions asymétriques. Pour les
réflexions sondant les échantillons en surface, des diffractogrammes 2θ-ω sont effectués, avec
une variation de l’angle d’incidence du faisceau de rayons X par rapport à la surface, allant de
0,1˚à 0,9˚, suivant le type du matériau étudié.

Figure 3.2.5 : a) diffractogramme brut 2θ-ω et b) cartographie 2D de la réflexion (1014) de
l’échantillon Al2O3 non irradié.

Figure 3.2.6 : Figure de pôle de la réflexion (1014) de l’échantillon Al2O3 non irradié.

Afin d’analyser les nombreuses informations relativement complexes issues des observations
par DRX, plusieurs logiciels tels que Bruker Eva (représentation et analyse des diffractogrammes
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bruts), Fityk (modélisation et déconvolution des courbes), Bruker Leptos (simulation des dif-
fractogrammes 2θ-ω bruts) ou encore DxTools (représentation des figures de pôles et des
cartographies 2D) sont utilisés.

3.2.2.2 Nanoindentation

La nanoindentation est une technique de caractérisation des propriétés mécaniques des
matériaux. Cette technique consiste à appliquer une charge sur une surface à l’aide d’une pointe
(indenteur) de géométrie connue afin d’en extraire les caractéristiques mécaniques, telles que
la dureté et le module d’élasticité.

Le nanoindenteur suit continuellement l’évolution de l’enfoncement de la pointe avec la
charge d’indentation (force appliquée sur la pointe) au cours des phases de charge et de dé-
charge, afin d’observer la réponse plastique et élastique du matériau. En effet, lors de l’essai,
la profondeur maximale à atteindre par l’indenteur ainsi que la vitesse de déplacement de la
pointe sont fixées. De façon à obtenir une mesure en continu de la raideur et des paramètres
mécaniques associés, le mode CSM est utilisé (Continuous Stiffness Measurement). Ce mode
applique une oscillation sinusoïdale sur la pointe à une fréquence constante, créant des cycles
de charge/décharge.

Le résultat représente une courbe d’indentation de charge (P) en fonction de la profondeur
(h) dont les contributions élastiques et plastiques du matériau ainsi que les paramètres méca-
niques tels que le module d’Young et la dureté peuvent être extraits. La figure 3.2.7 représente
un exemple d’une courbe de charge-déplacement obtenue lors d’une mesure sur un échantillon
de GaN non irradié pour un indent de 300 nm de profondeur.

La première partie de charge correspond à l’enfoncement de la pointe d’indentation jus-
qu’à la pénétration maximale (ici hmax = 300 nm), représentant à la fois les contributions
élastiques/plastiques et ne peut donc pas être exploitée directement pour le calcul de la du-
reté. Pmax ≃ 21 mN correspond à la force maximale nécessaire à l’indenteur pour atteindre la
profondeur souhaitée. La deuxième partie représente la décharge correspondant au retrait de
la pointe d’indentation en laissant une empreinte résiduelle (profondeur finale atteinte hf =
190 nm). La courbe de décharge représente la restitution élastique du matériau dont la pente
initiale (au début de la décharge) présente la raideur de contact dP/dh = S, qui sera utilisée
pour le calcul des paramètres mécaniques par la suite. De plus, le paramètre ∆T correspond,
quant à lui, au maintien de la force lors de la mesure (pendant 10 secondes) entre la charge et
la décharge, défini par le programme de mesure.
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Figure 3.2.7 : Représentation schématique du déplacement de la charge et décharge en fonction du
déplacement de l’indenteur lors d’une expérience d’indentation sur un échantillon de GaN non irradié.

Les paramètres mécaniques du matériau peuvent ensuite être calculés directement à partir
de cette courbe. A l’aide du modèle d’Oliver et Pharr [64, 65], modèle extrêmement répandu
dans la domaine de la nanoindentation, les valeurs de la dureté et du module élastique peuvent
être déterminées. L’avantage de ce modèle est que ces deux paramètres sont calculés grâce à
l’analyse d’une courbe sans avoir besoin d’analyser directement l’empreinte de l’indentation.

Dans un premier temps, la dureté est définie par :

H =
Pmax

A
(3.2.1)

Avec H la dureté, Pmax la charge maximale de l’indentation et A l’aire de contact projetée
entre l’indenteur et l’échantillon.

De plus, A est déterminé à l’aide de la relation suivante :

A = 24, 56xh2
c (3.2.2)

Ce terme est équivalent à une pointe Berkovich parfaite avec hc la hauteur de contact.

La hauteur de celle-ci est ensuite calculée :

hc = hmax − ε
Pmax

S
= hmax − ε(hmax − hi) (3.2.3)
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Où hmax est la profondeur maximale de pénétration de la pointe, hi est l’intersection de la
tangente à la décharge initiale avec l’axe des déplacements, ε = 0,75 (pointe Berkovich) est le
coefficient dépendant de la géométrie de l’indenteur.

La valeur de S correspond à la rigidité expérimentale du contact pointe/échantillon et est
déterminée à partir du coefficient directeur de la tangente à la courbe de décharge à P = Pmax

soit :

S =
dP

dh
(3.2.4)

A l’aide de toutes les relations vu précédemment, la valeur de A peut être calculée et donc
la valeur de dureté en est déduite.

Dans un second temps, le module d’indentation Er peut être déterminé à partir de la
relation suivante :

S =
dP

dh
=

2√
π

Er

(1 − ν2)

√
A (3.2.5)

Une fois calculé, le module Er est directement relié au module d’Young E :

1
Er

=
(1 − ν2

i )
Ei

+
(1 − ν2)

E
(3.2.6)

Avec Er le module réduit contact pointe/échantillon, Ei le module d’Young de l’indenteur, E
le module d’Young de l’échantillon, ν le coefficient de Poisson de l’échantillon et νi le coefficient
de Poisson de l’indenteur.

Les mesures d’indentation ont été réalisées à l’aide d’un système MTS NanoXP (MTSSys-
tems Corporation, USA), avec une pointe pyramidale Berkovich possédant un rayon de courbure
de 20 nm. Les profondeurs de pénétration de l’indenteur sont comprises entre 100 nm et 3 µm
pour les échantillons d’Al2O3 et 100 nm et 2 µm pour les échantillons de GaN. La profondeur de
l’indent est généralement limitée à 10% de l’épaisseur de la couche mince, pour que la mesure
ne soit pas influencée par le substrat. Les films minces de GaN possédant une épaisseur de 3,5
µm, l’effet du substrat va donc être visible pour certaines profondeurs d’indentation.

La résolution sur la force exercée par l’indenteur et son déplacement est d’environ 75 nN
et 0,1 nm respectivement. Des matrices de 9 indentations ont été effectuées pour chaque
profondeurs mesurées, à température ambiante. Pour éviter toute interaction entre les zones
indentées, un espacement minimal a été respecté entre les empreintes.

3.2.2.3 Spectroscopie Raman

L’effet Raman a été découvert par C.V. Raman, prix Nobel de Physique en 1930. Le principe
de la spectroscopie Raman repose sur la diffusion inélastique de la lumière dans le matériau
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étudié, mettant en jeu les vibrations cristallines de la matière et permettant ensuite d’analyser
le rayonnement diffusé.

La source excitatrice incidente utilisée est une onde électromagnétique monochromatique,
produite par un laser. L’échantillon diffuse alors la lumière dans toutes les directions de l’espace
sous l’effet de l’excitation. Deux types de rayonnement composent la lumière diffusée ainsi
détectée : un rayonnement élastique et inélastique. Le rayonnement élastique correspond à la
diffusion Rayleigh, avec une même énergie pour les photons incidents et diffusés. Le rayonne-
ment inélastique, quant à lui, est constitué de deux contributions : la diffusion Raman Stokes et
Anti-Stokes. Il y a un décalage de la fréquence des photons diffusés par rapport à la fréquence
de la lumière excitatrice. Ce décalage se situe vers les basses fréquences pour la diffusion Raman
Stokes et vers les hautes fréquences pour la diffusion Raman Anti-Stokes. Ces trois diffusions
sont représentées sur la figure 3.2.8. La diffusion Raman Stokes est alors plus intense que la
diffusion Anti-Stokes puisque le niveau fondamental est, par défaut, plus peuplé que les sous
niveaux de vibration.

Figure 3.2.8 : Description de l’effet Raman avec le rayonnement diffusé constitué de trois raies
d’émission : la diffusion Rayleigh, Stokes et Anti-Stokes.

De plus, seuls quelques modes de vibration peuvent être visibles. Pour qu’un mode de
vibration soit dit actif, il faut que celui-ci soit capable d’induire une variation sur la susceptibilité
électrique, composante de la polarisabilité du matériau. Ceci peut être prédit par la théorie des
groupes, théorie permettant de savoir si le type de déformation, selon la symétrie du matériau,
sera visible ou non sur les spectres. L’ensemble des modes de vibration est caractéristique de
la nature (formule chimique, éléments constituants) et de la phase (symétrie, arrangement des
atomes) du matériau étudié. La figure 3.2.9 présente le spectre Raman pour l’échantillon GaN
non irradié. Il est alors observé les modes caractéristiques du GaN ainsi que ceux de l’Al2O3.
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Figure 3.2.9 : Spectres Raman de l’échantillon de GaN avant irradiation.

Les différents spectres Raman sont réalisés à l’aide d’un spectromètre Horiba Jobin Yvon
dans une gamme allant de 50 à 1500 cm−1. Deux faisceaux laser sont disponibles : un faisceau
rouge à 633 nm et un faisceau vert à 532 nm. La longueur d’onde de 532 nm sera utilisée
par la suite lors des mesures afin d’atténuer le phénomène de luminescence où le coefficient
d’absorption des matériaux varient avec l’irradiation. La configuration rétrodiffusée est utilisée
où les faisceaux incidents et diffusés sont parallèles à la direction [0001]. Différents objectifs sont
utilisés permettant de modifier l’ouverture numérique du dispositif et ainsi influer sur plusieurs
paramètres tels que la taille du spot, la résolution latérale ou encore la profondeur sondée par
le laser.

Cette technique va permettre de mettre en évidence le désordre induit par l’irradiation aux
ions sur les différents matériaux étudiés. Ce désordre est directement lié à une perte d’intensité
des modes de vibration, un élargissement, un décalage ou encore à une apparition de nouveaux
modes.

3.2.2.4 Microscopie électronique en transmission

La microscopie électronique en transmission est une technique permettant l’étude de la
microstructure des matériaux et la mise en évidence de l’ordre local des structures à l’échelle
atomique. Un faisceau d’électrons de haute énergie accéléré par une tension de plusieurs cen-

36



3.2 Techniques expérimentales

taines de kV va interagir avec un échantillon. L’épaisseur de l’échantillon doit être très faible
(<100 nm) pour que les électrons puissent traverser la lame.

La figure 3.2.10 présente un schéma de la colonne d’un microscope électronique en trans-
mission. Cette colonne est placée sous vide afin d’éviter toute interaction avec des éléments
extérieurs et de dévier le faisceau. Une série de plusieurs lentilles et diaphragmes magnétiques
va permettre de focaliser le faisceau sur l’échantillon. Le faisceau transmis et diffracté à travers
l’échantillon est alors détecté en sortie de colonne. L’analyse des électrons interagissant de ma-
nière élastique est ensuite utilisée afin d’obtenir des informations sur la structure du matériau.
De plus, d’autres types d’interaction électrons-matière ont lieu lorsque le faisceau pénètre dans
l’échantillon (inélastique, paires électrons-trous, rétrodiffusé, Auger, ...), permettant d’obtenir
d’autres informations comme la composition chimique du matériau analysé.

Figure 3.2.10 : Schéma présentant les différents éléments qui composent la colonne d’un microscope
électronique en transmission.

Différents modes d’observation sont disponibles avec les lentilles présentes dans la colonne.
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La lentille objectif est particulièrement importante : une observation dans le plan focal per-
met la visualisation de la figure de diffraction (paramètres, groupes d’espaces) alors qu’une
observation dans le plan image permet d’obtenir une image de l’échantillon. D’autre part, pour
améliorer le contraste induit, notamment par les défauts (autre que celui dû à l’épaisseur de
l’échantillon), une partie des électrons peut être spécifiquement sélectionnée. Le diaphragme
objectif permet alors de sélectionner soit les électrons transmis (champ clair, faisceau impor-
tant) par l’échantillon, soit les électrons diffractés (champ sombre, faisceau faible). Ceci permet
entre autre de faciliter l’identification de la nature des défauts.

Le microscope utilisé pour cette étude est un JEOL 2010 FEG fonctionnant à 200 kV. Les
lames observées en section transverse ont été préparées à l’aide d’un microscope FIB (Focused
Ion Beam). Cette préparation est une méthode beaucoup plus rapide comparée à la méthode
conventionnelle mais aussi, elle permet d’obtenir des lames d’une très grande qualité sur des
zones très précises. Elle utilise un faisceau d’ions Ga focalisé, accélérés sous une tension de
30 kV, pour découper une partie de l’échantillon et l’amincir suffisamment (<100 nm) à faible
courant (polissage à 1 kV).

3.2.2.5 Spectroscopie de rétrodiffusion de Rutherford en canalisation

La technique de rétrodiffusion de Rutherford consiste à envoyer un faisceau d’ions légers
très énergétique sur le matériau. Lorsque les ions incidents pénètrent dans l’échantillon, ils
perdent progressivement de l’énergie, soit par interaction avec les noyaux des atomes (dépend
de la section efficace de rétrodiffusion), soit par interaction avec les électrons. L’interaction
entre un ion incident et un atome cible étant de type élastique, la connaissance de l’énergie des
ions rétrodiffusés donne accès à la composition chimique du matériau étudié, sa stoechiométrie
ainsi que la profondeur des atomes au sein du matériau.

De plus, le mode canalisation de cette technique possède une forte sensibilité aux défauts
cristallographiques. Cela consiste à "canaliser" le faisceau d’ions incidents le long d’un plan
de l’échantillon monocristallin et ainsi obtenir la localisation des impuretés ou des défauts
présents dans la maille cristalline. La présence de défauts va alors induire une augmentation
significative du nombre de particules décanalisées et va conduire à une augmentation du signal
de rétrodiffusion. La figure 3.2.11 représente les spectres obtenus lors d’une mesure sur un
échantillon d’α-Al2O3 avant irradiation. Cela met bien évidence la différence des spectres lorsque
le faisceau est canalisé ou non, suivant les plans du matériau.
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Figure 3.2.11 : Spectres de RBS obtenus sur un échantillon d’α-Al2O3 non irradié avant et après
canalisation du faisceau d’ion.

Les mesures sont réalisées à l’aide du dispositif SAFIR (Système d’Analyse par Faisceaux
d’Ions Rapides) de l’Institut des NanoSciences de Paris (INSP) à Jussieu. Le matériau à analyser
est bombardé par un faisceau d’ions légers, ici des particules 4He+ à 1 MeV, produites par un
accélérateur électrostatique Van de Graaff. La chambre comportant les échantillons est soumise
à un vide poussé (10−5 mbar) avec un détecteur placé à 15˚de l’axe du faisceau.
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Ce chapitre traite les résultats obtenus sur les différents échantillons d’Al2O3 irradiés aux
ions Xe 92 MeV. L’effet de cette irradiation a été principalement observé à l’aide de la diffraction
des rayons X. Afin de mieux comprendre les mécanismes de ces modifications, la spectroscopie
de rétrodiffusion de Rutherford, la microscopie électronique en transmission ainsi que la spec-
troscopie Raman ont été utilisées. L’ensemble des résultats va donc permettre l’établissement
d’un profil d’endommagement de l’Al2O3 sous irradiation.

4.1 Évolution des modifications structurales

La figure 4.1.1 représente l’évolution du pouvoir d’arrêt électronique et nucléaire en fonction
de la profondeur pour le cas des ions Xe 92 MeV. Il est remarqué que le Se est très important
en surface et diminue progressivement avec la profondeur jusqu’à la fin du parcours des ions
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(Rp ≃ 8,4 µm). Concernant l’évolution du Sn, les valeurs sont très faibles devant celles du
Se. Elles restent relativement constantes en fonction de la profondeur avec un pic à l’approche
du Rp où les valeurs deviennent plus importantes que celles du Se. Le taux de dpa pour la
fluence 1,2x1015 ions/cm2 est aussi représenté. Cette fluence correspond à la plus haute fluence
réalisée lors des expériences d’irradiation de ce matériau. Ces évolutions proviennent du code
SRIM, qui permet une simulation de la perte d’énergie des ions au sein du matériau en fonction
de la profondeur de pénétration et, ainsi, de calculer l’évolution des valeurs de pouvoir d’arrêt
électronique et nucléaire. Des valeurs de 20 eV et de 50 eV (énergie nécessaire aux déplacements
des atomes) ont été utilisées pour les éléments Al et O respectivement pour ce calcul (valeurs
généralement appliquées [66]) ainsi qu’une densité de 3,99 g/cm3. Le Se en surface à l’entrée
des ions correspond à une valeur aux alentours de 21 keV/nm. Le Seth correspondant au Se
seuil de formation de traces est aussi représenté (entre 9,8 et 10,5 keV/nm), ce qui indique la
présence de ces traces jusqu’à une profondeur d’environ 4 µm.

Les profondeurs sondées par DRX pour les différentes réflexions étudiées, que ce soit les
mesures en symétrique, asymétrique ou en géométrie "in-plane" sont aussi précisées. Les obser-
vations vont donc donner accès à toute la zone endommagée du matériau : la surface à l’aide
de la géométrie "in-plane", où le Se est très important et est au dessus du Seth, la partie où
le Se est en dessous du Seth avec le pic d’implantation des ions et enfin, la partie non affectée
par les ions, au delà du pic d’implantation jusqu’à 50,2 µm pour la réflexion (2134).

Figure 4.1.1 : Représentation schématique de l’évolution du Se et du Sn en fonction de la profondeur
dans le cas d’une irradiation aux ions Xe 92 MeV dans l’Al2O3 ainsi que les différentes zones sondées
par les réflexions en DRX. Le taux de dpa est aussi indiqué pour la fluence 2x1014 et 1,2x1015 ions/cm2.
Les caractéristiques des différentes réflexions étudiées sont détaillées dans la partie 3.2.2.
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4.1.1 Évolution des paramètres de maille

4.1.1.1 Observations des réflexions sous irradiation

Tout d’abord, des cartographies de l’espace réciproque (en 2D) sont effectuées, permet-
tant d’avoir une vue globale des réflexions étudiées, avant et après irradiation. La figure 4.1.2
présente les cartographies 2D de l’espace réciproque de quatre réflexions mesurées en symé-
triques ((0006), (1014), (1123) et (2134)) en haute résolution, à plusieurs fluences. Ces quatre
réflexions ont été choisies de par leurs fortes intensités afin de faciliter leurs observations. Aux
premiers abords, des évolutions d’intensité et de positions des pics de diffraction sont visibles
en fonction de la fluence. Les lignes discontinues placées sur les cartes facilitent la visualisation
du pic référence, correspondant à la zone non irradiée.

Sur l’échantillon témoin, des zones bien définies et intenses sont observées sur chaque
réflexion, avec la formation de stries, provoquée par l’analyseur et le monochromateur. Cela
montre la haute qualité cristalline de la série des échantillons. Lorsque la fluence augmente,
jusqu’à 1,2x1015 ions/cm2, il est observé un élargissement des réflexions, que se soit en 2θ-
ω et en ω. Un important élargissement est constaté selon l’axe 2θ-ω avec la formation de
nouvelles contributions à une intensité relativement élevée, provoquée par l’irradiation aux ions.
Les réflexions s’étendent toujours vers les plus faibles valeurs de 2θ-ω, ce qui correspond à des
distances inter-réticulaires plus importantes. Ce résultat a déjà été mentionné dans la littérature,
à faible résolution (cf 2.2). De plus, un élargissement selon l’axe ω est remarqué et devient
plus important en fonction de la fluence. Ce paramètre est synonyme d’une augmentation de la
mosaïcité (légère inclinaison des domaines diffractants). D’autre part, les valeurs de ω restent
constantes sur chaque échantillon. Ces résultats impliquent le fait que les microstructures des
différents domaines sont identiques sur toute la réflexion. L’analyse de ce résultat n’est pas
approfondi par la suite. Aussi, les cartographies montrent un plus faible élargissement pour les
réflexions (1014), (1123) et (2134). Également, de la diffusion diffuse apparaît à forte fluence,
caractérisée par un halo d’intensité moyenne autour des réflexions, ce qui signifie une création
de désordre et de zones amorphes dans le matériau. Ainsi, par la suite, des mesures en haute
résolution sur l’axe 2θ-ω sont effectuées sur chaque réflexion afin d’analyser le comportement
de l’Al2O3 sous irradiation avec plus de précison.
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Figure 4.1.2 : Cartographies 2D de l’espace réciproque de différentes réflexions à plusieurs fluences,
indiquées sur la figure en ions/cm2. Les cartographies correspondent à une variation de ±0, 5˚autour
de la valeur référence que ce soit sur 2θ-ω ou ω (de plus amples explications sont à retrouver dans la
partie 3.2.2.

La figure 4.1.3 est un exemple de diffractogramme 2θ-ω brut de la réflexion (0006) irradié à
5x1012 ions/cm2. Cela représente l’intensité des pics de diffraction en fonction de leurs positions
en 2θ-ω, correspondant à une coupe centrée en ω de la cartographie de l’espace réciproque de la
figure 4.1.2 en haute résolution selon l’axe 2θ-ω. Cette figure met en évidence le pic référence de
la réflexion (0006), que l’on appellera par la suite "substrat", avec une intensité très importante
et l’apparition d’une déformation vers les plus bas angles. Cette déformation est composée
de plusieurs contributions avec une intensité relativement élevée, et elle représente des zones
diffractantes qui possèdent différentes positions en 2θ-ω et donc différents dhkil. Un deuxième
pic se distingue du pic "substrat", appelé pic "max" par la suite, de plus faible intensité et est
situé aux plus bas angles. Le pic "substrat" va alors correspondre à des zones non déformées
(non irradiées) alors que les différentes contributions dont le pic "max" correspondent, quant
à elles, à des zones déformées. A l’aide de la figure 4.1.2, nous remarquons que la position
de ce pic "max" évolue et progresse vers les plus bas angles avec la fluence. Les intensités

44



4.1 Évolution des modifications structurales

observées correspondent au volume diffractant au sein du matériau. Ce volume dépend alors
de la densité de défauts présents dont le nombre augmente avec la fluence et provoque ainsi
une augmentation du désordre. Le but est donc de comprendre l’évolution de ces contributions
composant la déformation en fonction de la fluence.

Figure 4.1.3 : Diffractogramme 2θ-ω brut de la réflexion (0006) de l’échantillon irradiée à 5x1012

ions/cm2.

4.1.1.2 Méthode d’analyse

Une fois les diffractogrammes des différentes réflexions obtenus, l’analyse de chaque ré-
flexion pour chaque fluence est réalisée à l’aide du logiciel Fityk. Ce logiciel permet une analyse
des données par ajustement de courbes à partir de fonctions mathématiques. Dans ce cas,
une fonction pseudovoigt est utilisée : une fonction gaussienne possédant une contribution
lorentzienne. La figure 4.1.4 représente la description de la méthode de modélisation sur un
diffractogramme selon 2θ-ω de la réflexion (0006) à une fluence de 5x1012 ions/cm2. La forme
de la courbe est simulée par un nombre de pseudovoigt nécessaires à reproduire le profil (11
contributions pour cette fluence). Une seule contribution est nécessaire pour l’échantillon té-
moin non irradié, correspondant au pic "substrat", alors que plusieurs sont nécessaires pour
les échantillons irradiés, jusqu’au pic "max". Il est vrai qu’une infinité de fonctions permettrait
d’ajuster parfaitement le profil du diffractogramme. Le nombre de contributions sous la courbe
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est alors déterminé manuellement et il n’est considéré, pour chaque fluence, que le nombre
minimum de contributions permettant de reproduire le profil. Cela signifie que les courbes sont
positionnées une par une du pic "substrat" au pic "max" jusqu’au chevauchement du profil sur
la courbe expérimentale. Ce nombre peut varier de ± 1, correspondant à l’incertitude pour
laquelle la différence de position des centres des différents pics est négligeable.

Pour cet exemple, la composante lorentzienne est déterminée par le paramètre shape et
est de 0,5 (plus ce paramètre se rapproche de la valeur 1, plus la fonction devient de la forme
lorentzienne). De ce fait, la position du centre des pics de diffraction (center), la largeur à
mi-hauteur (FWHM) ainsi que l’intensité (height) peuvent être extraites. Cette même méthode
est appliquée sur chaque diffractogramme pour l’analyse des mesures de chaque réflexion. La
comparaison des données pour les différentes fluences est donc pertinente.

Figure 4.1.4 : Description de la méthode pour modéliser les diffractogrammes selon 2θ-ω à l’aide
du logiciel Fityk. Les différentes contributions sont représentées en rouge. L’ensemble de l’ajustement
(en jaune) vient chevaucher la courbe expérimentale.
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4.1.1.3 Évolution de l’endommagement par l’étude de la déformation

Réflexions symétriques pour sonder le matériau en profondeur

Les positions 2θ-ω du pic "substrat" et du pic "max" sont relevées à partir de l’analyse des
diffractogrammes brut en 2θ-ω vu précédemment. Les valeurs de dhkil et des paramètres de
maille peuvent être ainsi calculées à l’aide de la relation de la structure hexagonale du matériau.
Ceci va permettre d’étudier l’évolution de la déformation en fonction de la fluence. Pour la
réflexion (0006), les différentes valeurs du paramètre c sont directement utilisées puisque seul
ce paramètre est concerné. Cela simplifie la relation associant le dhkil à la structure hexagonale.
Pour les trois autres réflexions ((1014), (1123) et (2134)), faisant intervenir les deux paramètres
de maille a et c, la déformation est alors calculée directement à partir des valeurs de dhkil.

La déformation de la maille située entre le pic "substrat" et le pic "max" est obtenue à
partir des expressions suivantes :











ε = Cp−C0

C0

pour la réflexion (0006)

ε = dp−d0

d0

pour les réflexions (1014), (1123) et (2134)

avec : Cp : paramètre c du pic "max"
C0 : paramètre c du pic "substrat"
dp : dhkil du pic "max"
d0 : dhkil du pic "substrat"

La figure 4.1.5 présente l’évolution de la déformation en fonction de la fluence des quatre
réflexions mesurées en configuration haute résolution. Les courbes ont été manuellement dé-
calées sur l’axe des intensités (en ordonnée) pour obtenir une meilleure visualisation de cette
évolution. Sur l’axe des abscisses, les ε négatifs correspondent à une déformation en extension
tandis que les ε positifs correspondent à une déformation en compression.
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Figure 4.1.5 : Évolution de la déformation pour les réflexions a) (0006), b) (1014), c) (1123) et d)
(2134) en fonction de la fluence, indiquées sur la figure en ions/cm2. Toutes les fluences ne sont pas
représentées par souci de clarté.

A partir de cette figure, il est constaté une augmentation de la déformation en fonction de la
fluence pour les quatre réflexions, en accord avec les observations précédentes des cartographies
de l’espace réciproque de la figure 4.1.2.

Plus particulièrement, pour la réflexion (0006), des pics de référence fins alignés pour une
déformation nulle (ε% = 0) et très intenses sont clairement observés quelle que soit la fluence.
Ceci est expliqué par le fait que la valeur du Rp et la profondeur sondée par les rayons X étant
aux alentours de 8,4 µm et 32,5 µm respectivement, cela implique une importante contribution
de matière non irradiée. Le fait que des pics fins soient observés confirme bien la représentation
d’une zone non déformée. Lors de l’irradiation, il est observé la formation d’un gradient de
déformation qui s’étend en fonction de la fluence : la déformation augmente avec la fluence. De
plus, la figure 4.1.5 révèle, avec une bonne résolution, la formation d’un pic significatif proche
du pic "substrat" qui se décale vers les valeurs de ε négatives en fonction de la fluence. Il est
remarqué que l’écart entre le pic "max" et ce pic significatif proche du pic "substrat" n’évolue

48



4.1 Évolution des modifications structurales

plus à haute fluence, mais que c’est le gradient qui se décale entièrement. La présence de ce pic
a déjà été observée dans une étude sous irradiation aux ions Xe 90 MeV à 6x1013 ions/cm2 [67].
Sa formation est expliquée par l’apparition d’une contrainte entre différentes phases cristallines
et désordonnées. La présence de ce pic significatif sera discuté par la suite dans ce chapitre.
Par ailleurs, le pic "max" correspondant à la déformation maximale, va lui aussi se décaler vers
les valeurs de ε de plus en plus négatives. L’écart entre le pic "substrat" et le pic "max" va
alors augmenter jusqu’à une valeur de déformation maximale (-0,86% à 2x1014 ions/cm2), puis
diminuer ou en tout cas semble se relâcher à la fluence la plus élevée (1,2x1015 ions/cm2).
Ce genre de comportement a déjà été relevé dans la littérature [14, 18]. Il a été attribué à
un chevauchement des traces à forte fluence, conduisant à une saturation du désordre. Des
oscillations sont également observées à cette fluence, ce qui signifie la présence d’interférences,
dues à la différence de désordre et/ou de densité entre plusieurs couches diffractantes.

Pour les trois autres réflexions, des résultats assez similaires sont constatés. Du point de
vue des pics références, les mesures montrent des pics très intenses même à forte fluence,
possédant cependant une largeur à mi-hauteur plus importante. Ceci peut se justifier par la
configuration utilisée pour observer ces réflexions, expliqué dans la partie 3.2.2, où la géométrie
pour l’observation de ces réflexions provoque une augmentation du FWHM. De plus, il est
toujours remarqué que les contributions proches du pic "substrat" se décalent vers les valeurs
de ε négatives ainsi que le pic "max". L’écart entre ce pic référence et de déformation maximale
augmente donc en fonction de la fluence, expliqué par l’augmentation de la déformation. Cepen-
dant, un maximum de déformation est relevé pour la réflexion (1014) aux alentours de -0,55%
à 2x1014 ions/cm2 alors que ce maximum de déformation est observée à 1,2x1015 ions/cm2

aux alentours de -0,22% et de -0,20% pour la réflexion (1123) et (2134) respectivement. Ce
résultat signifie que la déformation selon l’axe c est beaucoup plus importante que celle selon
l’axe a. Également, des oscillations sont observées à 1,2x1015 ions/cm2 pour la réflexion (1014),
expliquées aussi par la présence d’interférences entre les couches. La saturation n’est pas tout à
fait atteinte pour cette réflexion malgré la présence des oscillations. Pour les réflexions (1123)
et (2134), cette saturation de la déformation n’est pas visible sur les diffractogrammes même à
hautes fluences. Ceci doit dépendre de l’orientation choisie des échantillons pour l’observation
de ces plans spécifiques lors des mesures.

Premier bilan de ces observations : la déformation pour la réflexion (0006), directement
corrélée aux variations du paramètre de maille c, atteint des valeurs bien plus importantes
que celles des trois autres réflexions (1014), (1123) et (2134). Ainsi, la déformation selon le
paramètre c, perpendiculairement à la surface du matériau, est bien plus importante que selon
le paramètre de maille a, qui lui est dans le plan de base. Cela correspond à de la dilatation
du réseau dans cette même direction. Il a aussi été constaté que la déformation augmente
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en fonction de la fluence au sein du matériau. Cette déformation est liée au pouvoir d’arrêt
électronique des ions ainsi que potentiellement au Sn, présent aussi à cette énergie. L’effet de
ces deux contributions sera expliqué plus tard dans ce chapitre. De plus, la saturation peut
être expliquée par la présence de la couche amorphe en surface à haute fluence, ce qui diminue
l’épaisseur fortement endommagée dans le matériau. La formation de cette couche amorphe
dépend elle aussi de l’évolution du Se dans le matériau puisque celle-ci est présente en surface
lorsque le Se est le plus important.

Les différentes réflexions étudiées précédemment ((0006), (1014), (1123) et (2134)) ont
permis de sonder et d’étudier les échantillons bien au-delà de la zone irradiée. De ce fait, il a
été vu que le matériau a pu être sondé jusqu’à 50,2 µm, au-delà du Rp ≃ 8,4 µm. Cela a alors
permis de visualiser le comportement du matériau et les déformations induites par l’irradiation
aux ions moyennées sur les 8,4 µm affectés. Il va donc maintenant être pertinent de comprendre
le comportement du matériau proche de la surface, là où le Se est le plus important. De part son
faible angle d’incidence sur les plans perpendiculaires à la surface, la configuration "in-plane"
est ainsi utilisée et va permettre de sonder l’extrême surface du matériau. Le terme "extrême",
cependant un peu abusif, est utilisé ici de par l’échelle nanométrique sondée par cette géométrie,
juste au-delà des couches évanescentes.

Réflexions "in-plane" pour sonder le matériau en surface

Les réflexions (1120) et (3030) ont été étudiées à l’aide de cette configuration. Seuls les
diffractogrammes pour la réflexion (1120) sont représentés dans cette partie, étant donné les
résultats similaires obtenus pour les deux réflexions.

La figure 4.1.6 représente l’évolution de l’intensité de la réflexion en fonction de l’angle
d’incidence utilisé. Une perte d’intensité est constatée lorsque l’angle d’incidence augmente.
Afin de pouvoir comparer l’évolution de la position des pics de diffraction et de leurs intensités,
un angle d’incidence du faisceau incident de 0,3˚est choisi. La valeur de l’angle est ainsi juste
supérieure à l’angle critique αc = 0,289˚(déterminé dans la partie 3.2.2) dans ce matériau.
Cela correspond alors à un angle d’incidence où le faisceau va sonder le matériau au-delà des
couches évanescentes, à une très faible profondeur, tout en possédant un maximum d’intensité
pour chaque fluence. La figure 4.1.7 représente la superposition de plusieurs diffractogrammes
2θ-ω bruts de la réflexion (1120) à différentes fluences pour un angle d’incidence de 0,3˚.
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Figure 4.1.6 : Diffractogramme représentant l’évolution de l’intensité en fonction de l’angle d’inci-
dence du faisceau incident pour la réflexion (1120) de l’échantillon irradié à 1x1013 ions/cm2. L’angle
critique αc est aussi indiqué.

Figure 4.1.7 : Diffractogrammes 2θ-ω pour la réflexion (1120) à un angle d’incidence 0,3˚pour
différentes fluences, composés de la Kα1 et de la Kα2.
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La position des pics de diffraction (centrés aux alentours de 37,8˚) évolue très peu avec la
fluence. Ces pics de diffraction possèdent une largeur assez importante puisque la contribution
de la Kα1 et aussi de la Kα2 sont présentes en raison de l’absence du monochromateur pour cette
configuration. L’intensité, quant à elle, montre une sensible diminution à haute fluence. Il a été
vu précédemment dans la partie 2.2, que ce type de matériau s’amorphisait en surface lorsqu’il
était soumis à une irradiation aux ions à fortes fluences [14,22,23]. En sondant la surface grâce à
cette configuration (0,3˚→ ≃ 240 nm), la cause de cette perte d’intensité à haute fluence peut
être expliquée par la présence d’une couche amorphe en surface du matériau. Les fluences 2x1014

et 1,2x1015 ions/cm2 ne sont pas représentées sur cette figure. Dans la partie 5.3, il est observé,
à l’aide de la microscopie électronique en transmission, la formation d’une couche amorphe en
surface qui augmente avec la fluence. Pour ces deux fluences, l’épaisseur de la couche amorphe
en surface observée est alors plus importante que l’épaisseur sondée en diffraction des rayons
X à cet angle d’incidence. Il n’est donc pas approprié d’utiliser les diffractogrammes pour ces
fluences. De plus, une épaisseur de la couche amorphe assez identique à la profondeur sondée
est observée pour la fluence 1x1014 ions/cm2. Cela confirme bien les incertitudes présentes
pour cette géométrie ainsi que la difficulté à optimiser les réglages d’alignement : la présence
du pic de diffraction à cette fluence montre que le faisceau sonde alors plus profondément que
la valeur théorique annoncée.

Pour ces monocristaux, il est assez difficile d’être quantitatif sur les valeurs d’intensité et
d’aire sous la courbe, notamment en diffraction en incidence rasante. De plus, la résolution
dans cette configuration est assez faible par comparaison à celle utilisée précédemment. En
effet, en diffraction en incidence rasante, il n’y a ni monochromateur ni analyseur utilisé afin de
conserver de l’intensité. Ainsi, la résolution est donnée par les fentes de sollers équatoriales de
0,1˚dans notre cas. Nous ne sommes donc sensibles qu’aux variations supérieures à ces valeurs.
L’exemple des pics à la fluence 2x1013 ions/cm2 et 3x1013 ions/cm2 montre toute la difficulté
à obtenir une bonne résolution de ces diffractogrammes. Par conséquent, et compte tenu de
l’évolution des différents pics de diffraction, aucune variation sur les positions en 2θ-ω n’est
observée à cette profondeur.

A l’aide de l’analyse des diffractogrammes bruts en 2θ-ω de la réflexion (1120), les para-
mètres de maille a peuvent être déduis. Ainsi, à partir de ces paramètres de maille, la déformation

peut être calculée :
∆a
a

=
ai − a0

a0

(avec ai : paramètre a mesuré à 0,3˚des échantillons sous

irradiation et a0 : paramètre a de l’échantillon témoin à 0,3˚). Il est observé sur la figure 4.1.8,
l’évolution de la déformation des paramètres de maille a en fonction de la fluence.
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Figure 4.1.8 : Déformation du paramètre de maille a de la réflexion (1120) calculée à partir des
diffractogrammes bruts 2θ-ω.

Une première observation peut être faite sur la grandeur des barres d’incertitudes : la
faible résolution de cette configuration est bien visible contrairement aux mesures des réflexions
précédentes. Compte tenu de ces barres d’erreur, aucune évolution des valeurs de déformation
n’est observée en fonction de la fluence, même pour celle de 1x1014 ions/cm2.

Un deuxième bilan peut alors être établi sur ces observations. Il a été vu précédemment que
la déformation selon le paramètre c et perpendiculairement à la surface du matériau est bien
plus affecté par l’irradiation que le paramètre de maille a, dans le plan de base. Nous savons
maintenant que le paramètre de maille a possède de très faibles fluctuations en fonction de la
fluence en extrême surface même à très fortes fluences. Il va donc être désormais indispensable
de connaître l’évolution de ce paramètre de maille a, non plus en surface, mais en profondeur,
sur tout le parcours des ions (≃ 8,4 µm).

Réflexions asymétriques pour sonder le matériau en profondeur

Afin de connaître l’évolution du paramètre a sur toute la profondeur déformée indépendam-
ment du paramètre c, des cartographies 2D de l’espace réciproque de réflexions asymétriques
sont réalisées. Ces différentes cartographies 2D sont représentées à partir du logiciel Dxtools
développé par A. Boulle [68] permettant une observation des données dans l’espace réciproque.

En effet, l’axe Qz est directement relié au paramètre de maille c via la formule Qz =
2π
c

xl

tandis que l’axe Qx, quand à lui, est relié au paramètre de maille a via la formule Qx =
4π
a
√

3
x
√

(h2 + hk + k2).

Ce type de cartographie de réflexions asymétriques va permettre une visualisation de l’évo-
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lution du paramètre de maille c et du paramètre de maille a simultanément mais, contrairement
aux observations précédentes, avec une composante Qx 6= 0. Ainsi, deux réflexions sont me-
surées pour plusieurs fluences : la réflexion (0118(-)) et la réflexion (10110(-)), représentées
sur les figures 4.1.9 et 4.1.10 respectivement. L’asymétrie (-) correspond à un faisceau incident
"rasant" par rapport à l’échantillon, alors que l’asymétrie (+) correspond cette fois à un faisceau
diffracté "rasant". L’asymétrie de ces réflexions est choisie afin d’obtenir une sensibilité plus
importante. Contrairement à l’incidence rasante qui sondait l’échantillon jusqu’à 240 nm avec
la réflexion (1120), cette configuration va permettre de sonder le matériau jusqu’aux alentours
de 46 µm à l’aide de la réflexion (10110-).

Pour les deux réflexions, sont observées des zones bien définies et intenses pour l’échantillon
témoin avec la formation de stries, provoquées par l’analyseur et le monochromateur, relevées
aussi sur les cartographies 2D des quatre réflexions en haute résolution. Dès lors que la fluence
augmente, de nombreux phénomènes sont constatés.

Figure 4.1.9 : Cartographies 2D de l’espace réciproque de la réflexion asymétrique (0118(-)) pour
différentes fluences, indiquées sur la figure en ions/cm2.
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Figure 4.1.10 : Cartographies 2D de l’espace réciproque de la réflexion asymétrique (10110(-))
pour différentes fluences, indiquées sur la figure en ions/cm2.

Tout d’abord, un élargissement en extension des réflexions selon une large gamme de Qz est
remarqué. Ce résultat est similaire aux observations des diffractogrammes en 2θ-ω et confirme
la présence d’une déformation liée au paramètre de maille c et qui augmente avec la fluence.
De plus, très peu de changements selon l’axe Qx (que ce soit du point de vue de la largeur et
de la position de la réflexion) sont constatés. Ceci signifie que l’irradiation aux ions provoque
peu de changements du paramètre de maille a. L’étude en géométrie "in-plane" a montré que
ce paramètre est très peu affecté en surface du matériau. Les cartographies 2D de l’espace
réciproque confirme ce résultat et montre que ceci est vrai sur toute la profondeur déformée.

Également, des zones vertes bien visibles à partir de 3x1013 ions/cm2 sont relevées. Les
zones présentes sur certaines régions de la déformation de la réflexion correspondent à des
intensités diffuses, provoquées par la présence de zones désordonnées (les valeurs de Qx varient).
Ces phases diffractantes fortement endommagées pourraient être liées au comportement en
surface à haute fluence, qui induirait une contrainte sur ces zones désordonnées. Cependant,
il est vrai que l’évolution des caractéristiques de la phase du matériau ainsi que celle de la
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fraction volumique des traces en fonction de la fluence n’ont pas été prises en compte dans
les interprétations. Il serait intéressant d’étudier cette formation de diffusion diffuse en tenant
compte de l’évolution du réseau avec la fluence.

Par ailleurs, en se concentrant sur la fluence la plus importante (1,2x1015 ions/cm2), la
cartographie montre une même évolution que celle évoquée précédemment. Il est observé un pic
référence très intense, possédant des valeurs identiques de Qx et Qz que l’échantillon témoin.
Un gradient de déformation est aussi relevé et s’étend vers des valeurs de Qz plus faibles que le
pic référence : aux alentours de Qz = 3,84 et Qz = 4,79 pour la réflexion (0118-) et (10110-)
respectivement, ce qui correspond à un paramètre de maille c = 13,089 Å. Cette valeur de plus
faible Qz correspond ainsi au maximum de déformation, reliée au pic "max" observé à l’aide des
diffractogrammes en 2θ-ω. Une perte d’intensité de cette zone indique un plus faible volume
diffractant au sein du matériau. Il est alors possible que cette zone soit associée à la formation
de la couche amorphe en surface. Même à cette fluence importante, les cartographies 2D ne
montrent aucune variation selon l’axe Qx, excepté un très léger élargissement.

On peut donc en conclure que lors d’une irradiation, le paramètre de maille c du matériau
est très fortement modifié alors que le paramètre de maille a est faiblement affecté ; que ce
soit en surface, observé en configuration "in-plane", ou plus en profondeur du matériau, avec
les cartographies 2D. Plusieurs études évoquées précédemment ont déjà mis en évidence, à
faible résolution, cette déformation selon le paramètre c [14, 24, 25]. De plus, à basse énergie,
pour des ions ayant un parcours projeté ne dépassant pas les 500 nm, aucune relaxation du
paramètre a n’est observée, ce qui n’est pas si innatendu. En revanche, à haute énergie et
dans notre cas avec des ions possédant un Rp aux alentours de 8,4 µm, nous pouvions nous
attendre à une relaxation de ce paramètre. Les résultats précédents ont montré qu’il n’y avait
aucune relaxation du paramètre a tout au long du parcours des ions. Ce résultat apporte
donc d’importantes informations dans la compréhension du comportement de l’α-Al2O3 sous
irradiation aux ions.

4.1.2 Cinétique de la déformation

La déformation calculée précédemment à l’aide des diffractogrammes 2θ-ω pour les diffé-
rentes réflexions peut être ajustée à l’aide d’une cinétique en fonction de la fluence. La section
efficace et donc le rayon des cylindres déformés induits par les ions peuvent alors être extraits.
La figure 4.1.11 représente l’évolution de la déformation calculée à partir de la position du
pic "max" et du pic "substrat" de la réflexion (0006) et (2134), en fonction de la fluence.
L’échelle log est choisie pour représenter la fluence (sur l’axe des abscisses) pour une meilleure
visualisation de l’évolution de la déformation. L’incertitude sur les valeurs de déformation pro-
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vient essentiellement de la difficulté à déterminer précisément la position des différents pics de
diffraction en 2θ-ω. Une augmentation continue de la déformation est observée pour les deux
courbes en fonction de la fluence, avec une plus importante progression à partir de la fluence
5x1012 ions/cm2. D’autre part, une valeur de déformation à quasi saturation est atteinte pour
la fluence 2x1014 ions/cm2. La fluence de 1,2x1015 ions/cm2 n’est pas représentée ici puisque
la saturation (observée sur les diffractogrammes) n’est pas atteinte à cette fluence pour toutes
les réflexions. L’ajustement de ces deux courbes est alors possible avec une fonction sigmoïde
permettant de modéliser un nombre d’impacts (d’ions) pouvant créer de l’endommagement
dans la zone irradiée. Cette fonction, appelée modèle de Gibbons d’impacts multiples [69], est
fréquemment utilisée pour caractériser les cinétiques d’évolution sous irradiation [19,24,25] :

f = C(1 −
n−1
∑

0

(σφ)i

i!
exp(−σφ))

avec C correspondant à une valeur à quasi saturation, σ = πr2, la section efficace d’endom-
magement avec r le rayon de la zone endommagée et φ la fluence.

Figure 4.1.11 : Évolution de la déformation en fonction de la fluence calculée à partir de la position
du pic "max" et du pic "substrat" a) de la réflexion (0006) et b) de la réflexion (2134). Elles sont
ensuite ajustées à l’aide d’une cinétique correspondant au modèle de Gibbons d’impacts multiples.

Trois cinétiques sont ainsi représentées pour chaque réflexion afin de simuler l’évolution de
la déformation : n = 1,2,3, correspondant à la formation de la déformation avec un seul, deux
et trois impact d’ions. Il est remarqué que le nombre d’impact n = 1 pour les deux réflexions
correspond le mieux à l’allure de la courbe (R2 = 0,98). Cela signifie que le premier impact
des ions dans le matériau crée de la déformation. Par la suite, il y aura recouvrement des ions,
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provoquant la création d’amorphe à haute fluence. Les rayons des zones endommagées, extraits
des sections efficaces déterminées par l’ajustement, peuvent être alors calculés. Un rayon de
trace de (2,4 ± 0,8) nm est ainsi obtenu pour la réflexion (0006) et de (1,9 ± 0,9) nm pour
la réflexion (2134). A l’aide des incertitudes, nous pouvons alors admettre que les valeurs des
rayons sont identiques et sont aux alentours de 2 nm. Des résultats similaires sont obtenus
pour les deux autres réflexions en haute résolution ((1014) et (1123)). Les valeurs de rayon des
cylindres endommagés des quatre réflexions observées en haute résolution, obtenus à l’aide de
la cinétique, sont en accord avec celles connues dans la littérature, correspondant aux rayons
des traces latentes créées par le passage des ions dans le matériau [13,17,19,23,70]. En effet,
O’connell et al. ont estimé le rayon des traces entre 1,7 et 2,1 nm à l’aide d’une simulation
Monte Carlo.

L’évolution de la déformation et plus particulièrement celle des paramètres de maille étant
maintenant connue, il va nous falloir approfondir notre étude sur l’origine de la variation de
l’intensité avec la fluence observée sur les diffractogrammes 2θ-ω et sur les cartographies. Il est
important de s’assurer que cette baisse d’intensité liée au volume diffractant provient bien de
l’amorphisation en surface du matériau et non d’une possible formation de domaines possédant
des orientations différentes sous irradiation.

4.1.3 Étude de la texture

Deux observations de la texture sont réalisées. Le but de cette étude étant de se fixer sur
une réflexion choisie et d’observer si un étalement selon φ et/ou ψ apparaît en faisant varier
ces deux paramètres. La première approche a été effectuée, non plus avec le scintillateur mais
avec le détecteur 2D Vantec500. Cela permet une analyse rapide et succincte de l’évolution
de la texture (analyse de ≃2 min) suivant la réflexion étudiée. De plus, il va être intéressant
d’utiliser ce détecteur afin de constater si d’autres phénomènes sont visibles. La figure 4.1.12
montre ce que l’on peut obtenir avec ce type de détecteur.

Lorsque les différents paramètres sont ajustés sur une réflexion (2θ-ω, ω, ψ et φ), un point
intense au centre du détecteur est observé. Seule la réflexion (1014) est représentée ici pour
éviter une surcharge et la répétition de ces images. Des mesures identiques sont effectuées
pour les différentes réflexions étudiées. Afin d’observer une possible texture du matériau, seul
un paramètre est modifié à la fois. La variation de ces paramètres est faite selon φ et ψ, les
autres paramètres restants fixés sur la position de la réflexion. Il est alors constaté, en fixant
ψ et en faisant varier φ (tous les 120˚, choix dû à la structure hexagonale du matériau),
qu’aucun étalement de la réflexion n’est remarqué entre l’échantillon témoin et celui irradié
à 2x1014 ions/cm2. L’intensité varie légèrement mais la position reste la même. Les mêmes
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constats sont faits pour plusieurs points de fluences intermédiaires. Les mêmes mesures sont
effectuées avec, cette fois ci, le paramètre φ fixé et en faisant varier ψ de sa position idéale,
correspondant à la position de la réflexion. Des résultats similaires sont obtenus. Aucune texture
n’a donc été relevée avec le détecteur 2D.

Figure 4.1.12 : Clichés pour l’étude de la texture de la réflexion (1014) pour l’échantillon témoin et
l’échantillon irradié à 2x1014 ions/cm2. La valeur du paramètre ψ est fixée alors que celle du paramètre
φ varie. Les paramètres 2θ-ω et ω sont fixés sur la position de la réflexion.

La deuxième approche consiste à faire des mesures semblables à celles vu précédemment
mais, cette fois ci, en utilisant un autre détecteur à plus haute résolution. Le LynxEye en mode
0D permet d’effectuer une étude de la texture en haute résolution (analyse de ≃2h30). Le but
de cette dernière approche est de confirmer les résultats en utilisant ici une haute résolution,
puisqu’il est possible que la variation de la texture soit trop faible pour être visualisée lorsque
la résolution est plus faible. Pour chaque valeur de ψ (que l’on fait varier de 0 à 80˚), la
réflexion est observée sur la totalité des valeurs en φ (variant de -180 à 180˚). La figure 4.1.13
représente les figures de pôles de la réflexion (1014) en haute résolution pour l’échantillon témoin
et l’échantillon irradié à 2x1014 ions/cm2. Étant donné la structure hexagonale de l’α-Al2O3,
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trois pics intenses sont observés sur les figures de pôles (tous les 120˚). Les pics observés sont
très fins et intenses pour l’échantillon témoin. Un faible étalement de la réflexion est observé
sur l’échantillon irradié à 2x1014 ions/cm2, provoqué par la présence de l’endommagement
important à cette fluence. De plus, aucun changement de position de la réflexion n’est relevé
entre les deux échantillons.

Figure 4.1.13 : Figures de pôles de la réflexion (1014) en haute résolution pour les échantillons
témoin et irradié à 2x1014 ions/cm2.

Un grand étalement de la réflexion selon les deux paramètres φ et ψ serait observé si il
y avait la présence d’une quelconque formation de domaines d’orientations différentes dans le
matériau. Aucune formation de ce type de domaine n’est observée entre l’échantillon témoin
et celui irradié à haute fluence, que ce soit par l’étude plus succincte avec le détecteur 2D
Vantec500 ou en haute résolution avec le LynxEye en mode 0D. La baisse d’intensité observée
sur les diffractogrammes 2θ-ω et sur les cartographies 2D à l’aide de la DRX provient bien de
l’amorphisation en surface du matériau et provoque une diminution du volume diffractant.

Par comparaison au cas de notre étude sur les monocristaux, plusieurs études ont déjà été
réalisées sur des polycristaux [22,23,71]. L’effet du Se provoque la création de traces d’ions alors
que l’effet du Sn induit une formation de défauts ponctuels (centres colorés, ...). Un possible
effet de ces deux contributions couplées (lorsque le Se < Seth) peut aussi être à l’origine de la
création du désordre et du gonflement de la maille. A haute fluence pour un Se supérieur au
Seth, l’accumulation de défauts conduit à la formation d’une couche amorphe en surface par

60



4.2 Analyses microstructurales

un processus d’impacts multiples.

Afin de pouvoir établir un profil sur l’évolution de l’endommagement en fonction de la pro-
fondeur, il va maintenant falloir comprendre les différents mécanismes responsables du désordre
observé. Il a été relevé sur les cartographies des deux réflexions asymétriques une zone de dé-
formation maximale se trouvant à une valeur de plus faible Qz (relié au pic "max") et qui se
décale lorsque la fluence augmente. Il va donc falloir connaître maintenant l’emplacement de
cette zone de déformation maximale au sein du matériau. Deux techniques complémentaires à
la diffraction des rayons X sont alors utilisées : la spectroscopie de rétrodiffusion de Rutherford
en géométrie de canalisation (RBS/c) et la microscopie électronique en transmission.

4.2 Analyses microstructurales

4.2.1 Par RBS/c

La figure 4.2.1 présente les spectres rétrodiffusés des échantillons irradiés à 2x1012 et
2x1013 ions/cm2 en géométrie de canalisation. Les spectres de l’échantillon témoin sont aussi
représentés avant et après canalisation afin d’obtenir une comparaison avec les échantillons
irradiés.

Avant irradiation, un très faible rendement est observé pour le spectre en géométrie de
canalisation, ce qui souligne la bonne qualité cristallographique de l’échantillon. Les spectres se
divisent alors en deux parties : à plus grande énergie (canaux de 170 à 280), cela correspond aux
sous réseaux des atomes d’aluminium (élément le plus lourd dans le matériau Al2O3) alors qu’à
plus faible énergie (canaux de 70 à 170), cela correspond à l’ensemble des deux sous réseaux
des atomes composant l’Al2O3 (éléments Al et O) [25]. Il suffit alors de soustraire ces deux
zones afin d’obtenir le rendement du sous réseau de l’oxygène seul.

Après irradiation, une augmentation du rendement est remarquée. Pour la fluence 2x1012

ions/cm2, une faible augmentation du rendement du sous réseau d’aluminium est relevée, elle
est assez similaire à l’échantillon non irradié. Une plus importante augmentation est constatée
pour le sous réseau d’oxygène, en comparaison avec l’échantillon vierge. Ces résultats ont déjà
été reportés par Kabir et al. [25] qui explique que les deux sous réseaux s’endommagent par le
passage des ions.

A la fluence 2x1013 ions/cm2, l’augmentation du rendement est encore plus grande pour
les deux sous réseaux d’atomes. Ceci est synonyme d’une augmentation du désordre dans le
matériau en fonction de la fluence. Ce résultat confirme bien la sensibilité de l’α-Al2O3 à
l’irradiation aux ions possédant un important pouvoir d’arrêt électronique (Se ≃ 21 keV/nm à
l’entrée des ions dans notre cas).
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Figure 4.2.1 : Spectres de RBS/c pour l’α-Al2O3 irradié à différentes fluences, indiquées sur la
figure en ions/cm2, effectué avec un faisceau d’He 1 MeV.

De plus, un résultat très important pour l’établissement de notre profil d’endommagement
en profondeur est mis en évidence : un pic significatif assez large se forme à cette dernière
fluence aux canaux les plus élevés (aux alentours de 270). Ces canaux d’une valeur importante
correspondent à des grandes énergies et donc à une zone en surface du matériau. Ce pic va
tendre à s’élargir en fonction de la fluence et correspond à une couche fortement désordonnée
qui grandit linéairement de la surface en profondeur [25]. Une première hypothèse concernant
la localisation de la déformation maximale observée en DRX peut être émise : cette zone peut
être située proche de la surface.

4.2.2 Par MET

Afin d’avoir une visualisation de l’évolution du comportement de l’Al2O3 sous irradiation
et de compléter les différents résultats précédemment obtenus en DRX et RBS/c, le MET est
utilisé ensuite. Comme présenté dans la partie 2.2, Aruga at al. ont observé sur des échantillons
polycristallins la formation d’une couche amorphe en surface lors d’une irradiation aux ions I 85
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MeV à 2,8x1014 ions/cm2. En effet, les figures 4.2.2, 4.2.3 et 4.2.5 montrent la présence d’une
déformation beaucoup plus importante proche de la surface des échantillons. Cette couche va
devenir de plus en plus désordonnée lorsque la fluence augmente et même devenir amorphe à
haute fluence.

Figure 4.2.2 : Cliché MET de l’échantillon d’Al2O3 irradié à 2x1013 ions/cm2 (selon l’axe de zone
0110). Les flèches noires représentent le sens d’entrée des ions dans le matériau. Les lignes blanches
en pointillées délimitent la couche amorphe en surface.

La figure 4.2.2 présente un cliché MET de l’échantillon Al2O3 irradié à 2x1013 ions/cm2.
Une couche grise claire est visible sur la surface de l’échantillon et correspond à un dépôt de
platine électronique utilisé lors de la fabrication de la lame. Le sens d’entrée des ions est indiqué
par des flèches noires. Une zone amorphe est ensuite observée en dessous (couche grise plus
foncée) qui se forme en surface d’environ 10 nm d’épaisseur, visualisée à l’aide des lignes en
pointillées. Au delà de cette couche amorphe, des variations de contraste (zones noires) sont
relevées, synonymes de la présence d’un désordre. A partir de ce cliché, il est assez difficile
d’observer une quelconque évolution de ces zones endommagées en fonction de la profondeur.
Pour cela, l’observation d’échantillons irradiés à plus fortes fluences peut s’avérer utile.

Le cliché de l’échantillon irradié à 2x1014 ions/cm2 (figure 4.2.3) permet de visualiser plus
facilement les variations de contraste avec la profondeur. Comme sur l’image précédente, les
couches présentes sur la surface correspondent à différents dépôts pour faciliter la fabrication
de la lame : du platine ionique (couche blanche) et électronique (couche grise foncée) ainsi que
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du carbone (couche noire). La zone en surface amorphisée (zone grise claire) est bien visible
et correspond à une épaisseur d’environ 500 nm, bien supérieure à l’épaisseur de celle pour
l’échantillon irradié à 2x1013 ions/cm2. Aussi, ce résultat explique le fait que, pour l’étude en
géométrie "in-plane" en DRX, le pic de diffraction n’était pas visible puisque la couche amorphe
de 500 nm est bien supérieure à la profondeur sondée du faisceau de rayons X (≃ 240 nm).

En dessous de cette couche amorphe, il est remarqué une zone endommagée avec de nom-
breux contrastes. La nature des défauts n’a pas été identifiée mais une densité très importante
est présente en surface et elle diminue avec la profondeur. Ces défauts peuvent être liés à
la formation des traces plus ou moins continues. Il serait intéressant dans le futur de réaliser
des clichés MET à l’aide du champ clair et du champ sombre pour identifier la nature de ces
défauts.

Lorsque le faisceau d’électron de la colonne traverse la lame, les électrons vont interagir avec
les atomes du réseau cristallin du matériau. Ils vont être déviés et détectés ensuite. L’intensité
transmise observée va dépendre des contrastes de diffraction des zones de l’échantillon liés
à la présence des "black dots". Par analogie à la canalisation, l’intensité transmise est plus
importante lorsque l’échantillon est bien cristallisé/orienté puisque très peu de faisceau est
diffracté. Cependant, l’intensité transmise est atténuée si des défauts sont présents : une plus
grande intensité est détectée si il y a peu de désordre, et peu d’intensité est détectée si le
désordre est important.

A l’aide du profil inséré délimité par le cadre dans la figure 4.2.3 (évolution de l’intensité
du faisceau d’électron détecté en fonction de la profondeur sondée), l’évolution de l’endomma-
gement le long d’une ligne en fonction de la profondeur peut être mieux visualisée. En effet, un
maximum d’intensité est observé en surface pour la couche amorphe. Cette couche amorphe
possède peu de contrastes de diffraction, comme expliqué précédemment, et donc beaucoup
plus d’électrons sont détectés. Une zone endommagée est aussi relevée avec une diminution
de l’intensité sur le profil. Due à la présence de nombreux défauts, l’intensité détectée est plus
faible, étant donné la présence plus importante de contrastes de diffraction dans cette zone.
L’épaisseur de cette zone endommagée observée est aux alentours de 4,2 µm. Skuratov et al.
ont pu estimer lors d’une précédente étude aux ions Xe 167 MeV la profondeur atteinte par les
traces [13]. A une fluence de 2x1013 ions/cm2, avec des ions possédant un Se bien supérieur
à celui dans notre cas, les traces discontinues observées parcouraient une profondeur de 7,6 ±
0,1 µm avec un Rp = 11,1 µm. Nos résultats obtenus sont assez comparables.
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Figure 4.2.3 : Cliché MET de l’échantillon d’Al2O3 irradié à 2x1014 ions/cm2 (selon l’axe de
zone 0110). Les flèches blanches représentent le sens d’entrée des ions dans le matériau. Le profil
inséré détermine l’évolution de l’intensité du faisceau d’électron détecté en fonction de la profondeur
correspondant à la zone délimitée par le cadre en pointillé. Une couche amorphe est présente en
surface avec en dessous, la présence d’une zone fortement endommagée (représentée par la double
flèche blanche).

De plus, nous savons que l’intensité du profil peut varier en fonction de l’épaisseur de la
lame étudiée : une lame épaisse serait synonyme d’une faible intensité détectée puisque les
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électrons traversent plus de matière et donc beaucoup moins d’entre eux sont détectés. Une
augmentation de l’intensité est tout de même par la suite constatée au bas de la lame, en
dessous de la zone endommagée. Cette variation d’intensité coïncide bien avec la fin de la
déformation puisque l’intensité augmente malgré une épaisseur plus importante de la lame.

Afin d’étudier plus en détails la zone endommagée observée précédemment, des clichés
supplémentaires à des grandissements plus importants sont effectués. La figure 4.2.4 représente
deux zones bien spécifiques de la figure précédente obtenue à un même grandissement, dans
les mêmes conditions. La figure 4.2.4a correspond à une zone en haut de la lame. La couche
amorphe est présente en surface avec une zone très contrastée en dessous correspondant aux
"black dots" observés précédemment. Enfin, la figure 4.2.4b correspond à une zone en bas de
la lame. Très peu de variations de contrastes sont visibles sur ce cliché avec une ligne noire
correspondant à des contours d’extinction liés à la courbure de la lame mince. La densité des
"black dots" constatée est beaucoup plus importante proche de la surface que située en fin de
zone endommagée. Ce résultat confirme bien les précédentes observations en RBS/c où une
couche plus endommagée était présente en surface.

Figure 4.2.4 : Cliché MET de l’échantillon d’Al2O3 irradié à 2x1014 ions/cm2 (selon l’axe de
zone 0110). Les flèches noires représentent le sens d’entrée des ions dans le matériau. Les figures
représentent un zoom de différentes zones de la figure 4.2.3 : (a) haut de la lame avec une zone
amorphe et une densité importante de "black dots" et (b) bas de la lame en dessous de la zone
désordonnée.

De plus, la figure 4.2.5 permet d’avoir une visualisation optimale de l’évolution de l’épais-
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seur de la couche amorphe en surface du matériau. Ce cliché représente une image MET de
l’échantillon irradié à 1,2x1015 ions/cm2. Une épaisseur de la couche amorphe d’environ 3,2
µm est relevée. Comme pour la fluence 2x1014 ions/cm2, ce résultat explique le fait qu’en
géométrie "in-plane" en DRX, le pic de diffraction n’est pas visible à cette fluence (3,2 µm
≫ 240 nm). D’autre part, de faibles variations de contraste peuvent être observées en dessous
de cette couche amorphe. Il est assez difficile d’étudier l’évolution de l’endommagement en
fonction de la profondeur sur ce cliché mais il permet d’avoir une visualisation complète de la
couche amorphe.

Figure 4.2.5 : Cliché MET de l’échantillon d’Al2O3 irradié à 1,2x1015 ions/cm2 (selon l’axe de zone
0110). Les flèches noires représentent le sens d’entrée des ions dans le matériau. La double flèche
blanche correspond à l’épaisseur de la couche amorphe en surface.

Afin d’analyser et d’approfondir l’évolution de l’endommagement en fonction de la pro-
fondeur, une plus grande lame est réalisée pour cette fluence. La taille standard d’une lame
étant environ de 7-8 µm de hauteur, ni la fin de l’endommagement ni le Rp sont visibles au
microscope. La figure 4.2.6 représente un cliché MET de l’échantillon Al2O3 irradié à 1,2x1015

ions/cm2 et possède une taille aux alentours de 11 µm de hauteur. Ceci va permettre de vi-
sualiser la couche amorphe complète ainsi que toute la zone désordonnée créée au sein du
matériau. Traditionnellement, la lame est amincie par la surface en biseau (de façon oblique)
et possède donc une épaisseur plus importante en bas de lame. Ici, la lame a été inversée et
a été amincie non pas par la surface (par la couche amorphe) mais par le bas de la lame. Ce
processus permet ainsi d’avoir une épaisseur beaucoup moins importante en bas de lame et
d’observer plus facilement la localisation de l’arrêt de la zone d’endommagement.

67



4 Modifications induites par irradiation dans l’α-Al2O3

Figure 4.2.6 : Cliché MET de l’échantillon d’Al2O3 irradié à 1,2x1015 ions/cm2 (selon l’axe de
zone 0110). Les flèches noires représentent le sens d’entrée des ions dans le matériau. Le profil inséré
détermine l’évolution de l’intensité détectée correspondant à la zone délimitée par le cadre blanc. Une
couche amorphe est présente en surface avec en dessous, une zone fortement endommagée (représentée
par la double flèche blanche). Une deuxième zone endommagée est aussi présente, au delà du Rpth.

Il est alors observé une zone grise correspondant à la surface de l’échantillon et donc
à la couche amorphe. Ensuite, une ligne noire est constatée et coïncide avec l’interface entre
l’amorphe et la zone désordonnée. Une zone assez étendue, composée de nombreux "black dots"
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est aussi relevée. En dessous de cette zone, plus aucun "black dot" n’est visible. Les lignes noires
assez épaisses remarquées perpendiculairement à la surface sont des contours d’extinction liés
à la courbure de la lame mince. Comme précédemment, un profil représentant l’évolution de
l’intensité du faisceau d’électron détecté en fonction de la profondeur, permet de faciliter l’ob-
servation de l’évolution de l’endommagement en fonction de la profondeur. L’emplacement de
la zone correspondant au profil est déterminée par le cadre blanc sur la figure. Une intensité
importante, malgré une zone de lame plus épaisse, est constatée en surface, correspondant au
passage des électrons dans la couche amorphe. Une perte d’intensité, possédant des valeurs rela-
tivement constantes est également relevée. Cette perte d’intensité est synonyme de la présence
d’un endommagement important, en dessous de la zone amorphisée. Par la suite, l’intensité
augmente progressivement, correspondant à la diminution du désordre au sein du matériau. Une
zone endommagée possédant une épaisseur d’environ 5,2 µm est observée. Au delà de cette
zone, un palier d’intensité redevenu plus faible est présent. En sachant que la couche amorphe
possède une épaisseur d’environ 3,2 µm à cette fluence et que la zone endommagée, quant à
elle, a une épaisseur aux alentours de 5,2 µm, ces résultats coïncident parfaitement au Rpth

(théorique) des ions à cette énergie (représenté sur la figure 4.1.1 issu du calcul par SRIM).
Cependant, il est mis en évidence une zone endommagée au delà de cette valeur de Rpth,
correspondant au palier à plus faible intensité sur le profil. Il est connu que la couche amorphe
présente une densité plus faible que le reste du matériau. Une nouvelle simulation du parcours
des ions dans le matériau a donc été effectuée en positionnant en surface une couche amorphe
de 3,2 µm possédant une densité de 3,17 g/cm3 (< 3,99 g/cm3) [72]. Un Rp d’environ 9,1 µm
a été obtenu (nommé Rpexp par la suite). A l’aide du profil, la zone endommagée de la couche
amorphe au Rpexp possède une épaisseur d’environ 6,3 µm. L’ensemble couche amorphe/zone
endommagée correspond bien à la valeur du Rpexp. La faible différence des valeurs provient
essentiellement des valeurs de la simulation. L’épaisseur finale de la couche amorphe a été rete-
nue alors que celle ci varie avant d’atteindre la fluence finale. Par ailleurs, plusieurs valeurs de
densité amorphe pour ce matériau existent dans la littérature. Cette zone endommagée au delà
du Rpth (représentée sur le profil par un palier à plus faible intensité et visible sur l’image MET
par des contrastes) provient de la formation de la couche amorphe en surface, possédant une
densité inférieure, permettant aux ions d’avoir un parcours plus important dans le matériau.

De la même manière qu’avec la fluence 2x1014 ions/cm2, des clichés supplémentaires à
un grandissement plus important sont réalisés. La figure 4.2.7 représente deux zones bien
spécifiques de la figure 4.2.6, effectuées toujours dans les mêmes conditions et à un même
grandissement. Les images correspondent à la zone en surface de la lame (figure 4.2.7a) et à
la zone au delà du Rpexp (figure 4.2.7b). Les résultats obtenus confirment les premières obser-
vations : la couche amorphe est visible en surface (zone grisée) ainsi que l’interface (contraste
bien sombre). De nombreux "black dots" sont aussi visibles avec des zones fortement désor-
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données. Au delà de la zone délimitée par le Rpexp, plus aucun contraste ni "black dot" n’est
visible. D’après ces observations, il est noté que l’endommagement est plus important proche
de la surface et diminue en profondeur. Ce comportement est lié à l’évolution du Se dans le
matériau en fonction de la profondeur. De plus, nous savons que l’effet du Sn est maximum
proche du Rp, au niveau du pic d’implantation. Aucun effet du Sn (pic d’implantation) n’est
alors visible à l’emplacement du Rpexp [14].

Figure 4.2.7 : Clichés MET de l’échantillon d’Al2O3 irradié à 1,2x1015 ions/cm2 (selon l’axe de
zone 0110). Les flèches blanches représentent le sens d’entrée des ions dans le matériau. Les figures
représentent un zoom de différentes zones de la partie endommagée du haut et du bas de la lame :
(a) zone amorphe, présence d’une importante densité de "black dots" et (b) zone à la frontière du
Rpexp, plus aucun "black dot" n’est visible au delà du Rpexp.

Par ailleurs, la figure 4.2.8 montre l’évolution linéaire (R2 = 0,99) de l’épaisseur de la
couche amorphe présente en surface des échantillons en fonction de la fluence. Les valeurs des
épaisseurs ont été obtenues à l’aide des clichés précédents. Deux points de fluence sont ajoutés
afin de compléter cette courbe : une épaisseur de 1150 nm relevée pour la fluence 3,6x1014

ions/cm2 et 1700 nm pour 6,2x1014 ions/cm2. L’observation de ces deux lames supplémentaires
a été effectuée dans les mêmes conditions.

A l’aide de cette courbe, l’épaisseur de la couche amorphe pour la fluence 1x1014 ions/cm2

peut alors être estimée aux alentours de 250 nm. Ce résultat confirme donc les incertitudes
présentes dans la partie 4.1.1.3 lors de l’étude en géométrie "in-plane" en DRX. La linéarité de
cette évolution a déjà été reporté par Kabir at al. [73] à partir de mesures effectuées par RBS/c
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pour différentes fluences allant jusqu’à 2x1014 ions/cm2. Cette courbe permet de confirmer ces
résultats en utilisant le MET, avec une fluence allant jusqu’à 1,2x1015 ions/cm2. De plus, les
valeurs d’épaisseur de la couche amorphe obtenues durant cette étude sont du même ordre
de grandeur que celles reportées dans la littérature. Également, l’évolution de l’épaisseur de la
couche tendrait à saturer à très fortes fluences puisque l’amorphisation du matériau est régie par
le Se des ions (Se ❃ 10 keV/nm). A l’aide de la courbe représentant l’évolution du Se et du Sn
en fonction de la profondeur présentée au début de ce chapitre (figure 4.1.1), il a été remarqué
que la valeur de Se = 10 keV/nm correspondait à une épaisseur aux alentours de 4 µm. Par
extrapolation de la courbe ci dessous, cette épaisseur correspondrait à une fluence de 1,5x1015

ions/cm2. Il serait alors intéressant par la suite d’irradier à plus fortes fluences ce matériau (au
moins jusqu’à 1,5x1015 ions/cm2), afin de vérifier cette linéarité et cette saturation au delà de
cette fluence (rôle du Se). Il est clair que cela peut être assez difficile à réaliser de par le nombre
très important d’heures qui seraient nécessaires pour atteindre des fluences encore plus élevées.

Figure 4.2.8 : Évolution de l’épaisseur de la couche amorphe mesurée à partir des images MET
présente en surface des échantillons.

En résumé, il y a une variation de l’endommagement en fonction de la fluence et de la
profondeur. Le désordre est plus important en surface, avec la présence d’une zone amorphe
en surface et d’une zone fortement endommagée en dessous, dont les épaisseurs augmentent
en fonction de la fluence. Ces observations confirment donc les résultats obtenus en RBS/c où
un pic d’endommagement plus important est observé proche de la surface. Ces observations
peuvent être directement reliées aux différents résultats obtenus précédemment. Le pic "max"
(observé en DRX sur les diffractogrammes 2θ-ω), associé à la zone de déformation qui se situe
à une valeur de plus faible Qz (observée quant à elle à l’aide des réflexions asymétriques),
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correspondent alors à une zone fortement endommagée proche de la surface, en dessous de la
couche amorphe. D’autre part, la croissance en épaisseur de la couche amorphe va décaler la
zone d’endommagement maximal en profondeur.

En ce qui concerne le gradient de déformation obtenu en DRX, celui ci est assez difficile
à observer en MET. A 2x1014 ions/cm2, la couche amorphe est observée, l’endommagement
visible n’atteint pas le Rp : il n’y a donc pas de saturation de la profondeur désordonnée. Pour
la fluence de 1,2x1015 ions/cm2, la couche amorphe est aussi visible, l’endommagement visible
atteint cette fois ci le Rp. L’épaisseur de la couche amorphe a alors augmenté en profondeur,
provoquant la diminution de l’épaisseur de la zone endommagée (saturation du désordre).
La fluence où la saturation du désordre est atteinte est donc située entre les deux fluences
précédentes. Ceci peut être relié à l’évolution du pouvoir d’arrêt électronique en fonction de la
profondeur : un Se important en surface, provoque de l’amorphe et diminue avec la profondeur,
ce qui crée un gradient de déformation jusqu’à atteindre le Rp des ions. De plus, aucun effet du
Sn (visualisation du pic d’implantation) n’est observé en MET. Cependant, son effet est bien
présent puisqu’un endommagement du film est visible au delà de l’épaisseur correspondante au
Seth (≃ 4 µm).

4.3 Estimation des contraintes

4.3.1 Calculs des contraintes à l’aide de la DRX

Ensuite, à partir des valeurs de déformations calculées précédemment dans la partie 4.1.1.3
et des paramètres élastiques de l’α-Al2O3, les contraintes résiduelles présentent au sein du
matériau peuvent aussi être calculées. Afin de connaître l’évolution des paramètres de maille
a et c en fonction de la fluence, un affinement à l’aide de la méthode des moindres carrés
est réalisé à l’aide d’un programme. Cet affinement est appliqué sur les positions en 2θ-ω du
pic "substrat" et du pic "max" en utilisant les quatre réflexions en haute résolution ((0006),
(1014), (1123) et (2134)). Le programme prend ainsi en compte la stoechiométrie du matériau,
sa phase et son système cristallographique.

La figure 4.3.1 représente l’évolution de la contrainte hydrostatique et biaxiale en fonction
de la fluence. Ces deux contraintes sont plus communément utilisées dans les domaines de
micromécaniques et pour l’étude de la résistance des matériaux. Cependant, elles peuvent aussi
être utilisées dans le domaine des films minces et de l’irradiation. Les contraintes sont causées
par des transformations de phase, par la différence de paramètre de maille entre substrat et
couche mince, par des déformations plastiques ou encore par l’effet de l’irradiation. Dans ce cas,
la contrainte hydrostatique est une contrainte isotope positive (par convention) qui correspond

72



4.3 Estimation des contraintes

à l’évolution de la partie irradiée, provoquant une extension de la maille par la formation des
traces, des défauts ponctuels ou encore des amas de défauts engendrant du gonflement. La
contrainte biaxiale, quant à elle, est une contrainte négative (par convention), qui correspond
à l’influence de la partie du matériau non irradiée qui induit une contrainte sur les couches
endommagées dans le plan du matériau (expansion latérale) [74].

Différentes étapes sont nécessaires afin d’établir les valeurs des contraintes (obtenues à
l’aide de la référence [75]). Tout d’abord, les déformations sont définies comme étant la super-
position d’une déformation biaxiale (selon l’axe a et c) et hydrostatique :

εc = ε(biaxiale)
c + εh

εa = ε(biaxiale)
a + εh où ε(biaxiale)

a = εa − εh

Les déformations sont alors calculées à partir des paramètres de maille a et c extraient de
l’affinement effectué à l’aide du programme. Par ailleurs, la déformation hydrostatique s’exprime
de la manière suivante :

εh =
1 − ν

1 + ν
(εc +

2ν
1 − ν

εa)

où le coefficient de Poisson est établi à l’aide de la relation :

ν =
C13/C33

1 + (C13/C33)
= 0, 188

Les deux contraintes sont ensuite déterminées à partir des formules suivantes :

σhydrostatique =
E

1 − (2ν)
× εh [50] et σbiaxiale = Mf × εa(biaxiale) [75]

avec Mf = (C11 + C12) - (2×(
C2

13

C33

)) = 606,38

De plus, les différents paramètres Cxy sont les valeurs des constantes élastiques du matériau
α-Al2O3. Ces valeurs correspondent à une moyenne calculée à partir de paramètres issus de
plusieurs références [76,77] : C11 = 496,8 ; C12 = 163,4 ; C13 = 116 ; C33 = 500. Le paramètre
E correspond au module d’Young avec E = 415 GPa.
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Une hypothèse a été établie afin de pouvoir effectuer les calculs de contraintes. Les diffé-
rents paramètres des constantes élastiques ainsi que le module d’Young sont considérés comme
constants avec l’irradiation, quelque soit la fluence. Nous savons que cette hypothèse n’est
pas juste mais cela va permettre d’obtenir une vue d’ensemble de l’évolution des contraintes
résiduelles en fonction de la fluence.

Figure 4.3.1 : Évolution de la contrainte hydrostatique et biaxiale en fonction de la fluence.

Il est observé que la contrainte hydrostatique et la contrainte biaxiale augmentent en
fonction de la fluence. A faible fluence, il y a une importante évolution jusqu’à atteindre une
valeur maximale aux alentours de la fluence 5x1013 ions/cm2. A partir de cette fluence, très
peu de changements sont constatés par la suite. De plus, les deux contraintes atteignent une
valeur à saturation à très hautes fluences. Cette saturation est directement liée au fait que
l’évolution du nombre de défauts atteint un maximum pour une fluence et n’augmente plus
ensuite. Une faible diminution est même remarquée à 1,2x1015 ions/cm2, liée aux observations
en DRX sur les diffractogrammes 2θ-ω en haute résolution et aussi des clichés obtenus en MET.
Il a donc été établi que ce phénomène provient de la formation en surface et de la croissance
de la couche amorphe du matériau, qui diminue l’épaisseur endommagée. Par ailleurs, il est
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remarqué que nos résultats concernant les valeurs de contrainte hydrostatique sont du même
ordre de grandeur que ceux obtenus par Skuratov at al. [78]. En effet, ils ont obtenu une valeur
de σh = 1,2 GPa lors d’une irradiation aux ions Bi 670 MeV à 1x1012 ions/cm2. A cette même
fluence, σh = 0,9 GPa dans notre cas. La valeur de contrainte pour les ions Bi est plus élevée
compte tenu de l’énergie plus importante des ions.

4.3.2 Calculs des contraintes à l’aide de la spectroscopie Raman

En dessous d’un certain seuil de Se (< 10 keV/nm), les ions vont induire du désordre sans
forcément amorphiser le matériau. Afin de compléter les calculs de contraintes résiduelles réalisés
à l’aide des résultats issus du DRX, une étude en spectroscopie de diffusion Raman est effectuée.
En effet, cette technique va permettre de caractériser le désordre provoqué par la formation de
défauts, qu’ils soient ponctuels ou étendus, présent au sein du matériau et, ainsi, obtenir des
informations supplémentaires sur l’évolution des contraintes en fonction de la fluence. Seule
la contrainte biaxiale est estimée ici (le long du plan de base), dépendant de la géométrie
de caractérisation. En effet, cette technique utilise un laser orienté perpendiculairement à la
surface de l’échantillon. Le calcul des contraintes à l’aide de cette technique sera discuté un
peu plus loin dans cette partie.

La figure 4.3.2 représente les spectres Raman des échantillons d’α-Al2O3 avant et après
irradiation pour différentes fluences, réalisés avec le faisceau laser vert et l’objectif x10. Aucune
modification, que ce soit un décalage des spectres ou un changement d’échelle, n’a été effectuée.

Cinq des sept modes de vibration caractéristiques de l’α-Al2O3 sont ainsi relevés sur l’échan-
tillon non irradié [79] : 418 (A1g), 431 (Egext), 449 (Egint), 578 (Egint) et 751 cm−1 (Egint).
Il apparaît clairement une diminution de l’intensité des différents modes avec une tendance
à s’élargir lorsque la fluence augmente. Ce phénomène a déjà été relevé dans de nombreuses
études [24, 71] et est directement lié à l’augmentation du désordre au sein du matériau, pro-
voqué par la formation de défauts liés au Se. Les schémas de la figure 4.3.3 représentent les
particularités des différents modes de vibration au sein du matériau [80]. Il est constaté que
chaque mode de vibration met en évidence un déplacement d’atome dans le plan du matériau,
mais que la direction de vibration dépend du mode étudié.
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Figure 4.3.2 : Spectres Raman de l’Al2O3 à différentes fluences, indiquées sur la figure en ions/cm2.
Ils ont été réalisés à l’aide d’un faisceau laser vert (532 nm) et un objectif de x10.

Figure 4.3.3 : Schémas représentatifs des différents modes de vibration caractéristiques de l’α-
Al2O3 [80].

De plus, une augmentation du fond continu est constatée en fonction de la fluence. Cela
est associé à un phénomène de diffusion, dû à la présence de zones déformées dont le nombre
augmente en fonction de la fluence. D’autre part, une diminution assez conséquente de ce fond
continu est aussi observée pour la fluence 2x1014 ions/cm2, pouvant être induite par une quasi
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saturation de l’endommagement. La saturation totale de l’endommagement n’est pas encore
présente à cette fluence, comme remarqué précédemment à l’aide des observations en DRX. De
plus, deux "bosses" apparaissent à 140 et 240 cm−1 et augmentent en fonction de la fluence.
Ces deux nouveaux modes peuvent être attribués à un phénomène de diffusion Raman activée
par le désordre (DARS).

Nous avons vu précédemment dans la partie 4.2.1 et 4.2.2 à l’aide du RBS/c et du MET
que le désordre créé par l’irradiation était beaucoup plus important en surface dans ce matériau.
La perte d’intensité des modes de vibration constatée en spectroscopie Raman implique une
augmentation de ce désordre. Il va alors être intéressant de sonder le matériau beaucoup plus
proche de la surface afin d’observer cet endommagement plus important. La profondeur de
pénétration du faisceau laser incident peut varier suivant la fluence à laquelle sont irradiés les
différents échantillons. En effet, les propriétés optiques peuvent fluctuer sous irradiation.

Cependant, la profondeur sondée par le faisceau laser peut être estimée à l’aide de l’ex-
pression suivante [81] :

Profondeur sondée =
2.2 × n× λlaser

π × (NA)2

Avec n = 1.77, l’indice de réfraction de l’Al2O3, λlaser = 532 nm, la longueur d’onde du
laser vert et NA = 0.25 pour l’objectif x10 utilisé, l’ouverture numérique de l’objectif.

Avec ce dispositif, le faisceau laser va sonder les différents échantillons à une profondeur
aux alentours de 10,5 µm, ce qui correspond à une profondeur au delà du parcours projeté des
ions : toute la zone endommagée est donc sondée. Afin de diminuer la profondeur sondée, il
va donc falloir modifier certains paramètres du spectromètre. Pour ce faire, il va nous falloir
augmenter l’ouverture numérique de l’objectif. Ainsi, en positionnant l’objectif x100 devant le
laser, celui-ci possède une ouverture numérique de NA = 0,9. Ce nouveau dispositif va donc
permettre de sonder les différents échantillons à une profondeur aux alentours de 900 nm. A
cette profondeur, un maximum d’endommagement est alors présent avec une couche amorphe
pour les plus hautes fluences.

La figure 4.3.4 représente les spectres Raman des échantillons d’α-Al2O3 avant et après
irradiation à différentes fluences, réalisés avec le faisceau laser vert (532 nm) et, cette fois, un
objectif x100.
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Figure 4.3.4 : Spectres Raman de l’α-Al2O3 à différentes fluences, indiquées sur la figure en
ions/cm2. Ces spectres ont été réalisés à l’aide d’un faisceau laser vert (532 nm) et un objectif x100.

L’ensemble des modes de vibration caractéristiques de l’α-Al2O3 sont visibles sur ces
spectres. Comme précédemment, il est observé une diminution de l’intensité des modes lorsque
la fluence augmente, ainsi qu’une augmentation du fond continu, provoquée par l’augmentation
du désordre. Les deux "bosses" à 140 et 240 cm−1 (DARS) sont aussi constatées dans cette
configuration. Par ailleurs, étant donnée cette perte d’intensité, les modes de vibrations sont
de plus en plus difficiles à observer et six d’entre eux n’apparaissent déjà plus à la fluence de
5x1012 ions/cm2. Seul le mode de vibration situé à 418 cm−1 (A1g) reste observable à haute
fluence (jusqu’à 3x1013 ions/cm2).

Ces résultats permettent de mettre en évidence que lorsque le faisceau laser sonde le
matériau plus en surface, il est alors plus difficile d’observer les différents modes de vibration en
fonction de la fluence, synonyme d’une plus grande concentration de défaut dans cette zone.
De plus, lorsque le laser du spectromètre sonde le matériau plus en profondeur, les modes de
vibration présentent une intensité beaucoup plus importante, correspondant à une diminution
du désordre avec la profondeur. Ces observations sont directement en accord avec les résultats
obtenus précédemment en RBS/c et en MET.

D’autre part, à partir des spectres de la figure 4.3.2, des calculs de contraintes biaxiales
peuvent être réalisés. La valeur de la contrainte est alors directement liée au déplacement des
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modes de vibration par la relation : ∆ω = Kσ avec ∆ω le déplacement des modes de vibration
en cm−1, K le coefficient de contrainte biaxiale en cm−1/GPa et σ la contrainte en GPa [82].

La figure 4.3.5 représente l’évolution des contraintes biaxiales au sein du matériau, calculées
à partir du mode de vibration A1g situé aux alentours de 418 cm−1. Ce mode de vibration a
été choisi pour son intensité beaucoup plus importante, ce qui facilite l’extraction des données,
ainsi que pour ses caractéristiques (figure 4.3.3). De plus, la valeur du coefficient de contrainte
biaxiale K dépend du mode de vibration étudié. Pour le mode à 418 cm−1, la valeur du
coefficient K utilisée est de 1,606 cm−1/GPa.

Figure 4.3.5 : Evolution des contraintes biaxiales en fonction de la fluence pour le mode de vibration
à 418 cm−1.

Une augmentation des contraintes biaxiales en fonction de la fluence est observée. Une
valeur à saturation est atteinte à partir de la fluence 5x1013 ions/cm2 et reste relativement
constante jusqu’à 2x1014 ions/cm2. Les incertitudes sur les différentes valeurs des contraintes
proviennent essentiellement de la difficulté à fixer la position du mode de vibration en cm−1

lors de l’analyse des spectres. Ceci est provoqué par la présence de fluctuations du signal selon
l’échantillon étudié.

Les résultats obtenus en spectroscopie Raman pour le calcul des contraintes sont alors
difficilement comparables avec ceux obtenus en diffraction des rayons X. Tout d’abord, lorsque
les contraintes biaxiales en DRX sont calculées pour toutes les zones endommagées concernant
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le plan de base du réseau, juste un mode de vibration est concerné pour les valeurs de la
spectroscopie Raman. De plus, les deux techniques vont sonder toute l’épaisseur endommagée
lors du passage des ions mais l’échelle macroscopique impliquant les contraintes n’est pas la
même. Autre point, ces différences peuvent aussi être dues à la valeur du coefficient K utilisée
pour le calcul des contraintes, qui varie selon les études dans la littérature et qui peut aussi
évoluer sous irradiation. Enfin, le calcul des contraintes à l’aide de la DRX a pu être réalisé
en établissant une hypothèse. Cette hypothèse consistait à prendre en compte l’invariance des
constantes, telles que les constantes élastiques ou encore le module d’Young E, sous irradiation.
Nous savons que cette hypothèse n’est pas tout à fait juste. Il va alors être intéressant d’évaluer
l’évolution de ces différents paramètres sous irradiation, en fonction de la fluence. Cette étude
a été réalisée à l’aide de la nanoindentation. Les résultats concernant cette technique seront
donc abordés dans les chapitres suivants.

4.4 Profil de l’évolution de l’endommagement

A partir des nombreuses informations obtenues par les différentes techniques de caractérisa-
tion, un profil de l’évolution de l’endommagement en fonction de la profondeur peut maintenant
être établi. La modélisation de ce profil est réalisée à l’aide du logiciel Bruker Leptos. Ce logi-
ciel permet d’établir un diffractogramme théorique correspondant à l’empilement de différentes
couches (plus ou moins endommagées) et de comparer cette courbe théorique à la courbe
expérimentale. La simulation est ajustée dans l’empilement à l’aide de deux principaux para-
mètres : l’épaisseur de la couche et sa position. Le logiciel Bruker Leptos est à l’origine un
logiciel spécifique à l’analyse de matériaux multicouches ou couches minces.

Il a été observé précédemment que l’α-Al2O3 sous irradiation possédait différentes couches
avec une zone non irradiée en profondeur, une déformation maximale proche de la surface et
plusieurs contributions intermédiaires endommagées à différents degrés. Différentes contribu-
tions sont alors utilisées pour simuler des couches dans le matériau. Le nombre de contributions
composant ce profil est ajusté avec le nombre de contributions précédemment déterminé à
l’aide du logiciel Fityk, lors de l’analyse des résultats en DRX (nombre minimal de fonctions
pseudovoigt nécessaire pour simuler le profil de la réflexion). De plus, seule la réflexion (0006)
est étudiée pour ce profil puisqu’il a été vu à l’aide des nombreux résultats précédents, que seul
le paramètre de maille c est fortement modifié sous irradiation. Le tableau 4.4.1 reprend les
différentes valeurs de la modélisation de la réflexion (0006) pour l’échantillon irradié à 2x1013

ions/cm2 de la figure 4.4.1. Sur cette dernière, la courbe noire représente le diffractogramme
brut de la réflexion alors que la courbe bleue représente la simulation. Il apparaît ici que pour
cette fluence, douze contributions sont utilisées afin d’obtenir un bon accord entre les deux
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courbes. Chaque contribution possède ainsi une épaisseur et un paramètre de maille c différent.

Contribution Épaisseur (nm) Paramètre de maille c (Å)
1 375 13,0922

2 62 13,0890

3 62 13,0850

4 65 13,0800

5 67 13,0650

6 70 13,0480

7 95 13,0317

8 130 13,0227

9 80 13,0170

10 150 13,0110

11 250 13,0080

12 600 12,9955

Table 4.4.1 : Détails des différentes contributions composant le profil d’endommagement simulant
la réflexion (0006) à 2x1013 ions/cm2. Chaque couche est ajustée selon un paramètre de maille c et
une épaisseur.

Figure 4.4.1 : Diffractogramme 2θ-ω de la réflexion (0006) à 2x1013 ions/cm2. La courbe noire
représente le diffractogramme brut et la simulation du profil est représentée par la courbe bleue.
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A l’aide des conclusions précédemment obtenues par les différentes techniques, une hypo-
thèse sur l’évolution du paramètre c est établie : la valeur en surface du paramètre de maille
c est plus importante et va progressivement diminuer en fonction de la profondeur (lié à l’évo-
lution du Se dans le matériau). De plus, Grygiel et al. [23] ont observé à l’aide d’une étude
par DRX en incidence rasante sur des échantillons polycristaux une perte d’intensité des ré-
flexions plus importante lorsque l’angle d’incidence est plus faible (à 1˚). Cette perte d’intensité
est synonyme d’un important endommagement situé en surface des échantillons. Ce résultat
confirme donc notre hypothèse. Il est important de mettre en évidence que cette simulation est
une suggestion de l’endommagement le long du trajet des ions. D’autre part, la variation de
l’épaisseur des couches va influer sur l’intensité de la courbe calculée.

Ce type de simulation est réalisé pour plusieurs fluences. Un autre exemple de cette simula-
tion est donné avec l’échantillon irradié à la fluence 1,2x1015 ions/cm2. Le tableau 4.4.2 reprend
les différentes valeurs de la modélisation de la figure 4.4.2. Il est remarqué que le nombre de
contributions nécessaire pour superposer la courbe théorique sur la courbe expérimentale a
considérablement augmenté (30 contributions). Ceci est directement lié à l’augmentation du
gradient de déformation (observé en DRX) associé à l’augmentation de l’épaisseur endommagée
(observé en MET), en fonction de la fluence .

Figure 4.4.2 : Diffractogramme 2θ-ω de la réflexion (0006) à 1,2x1015 ions/cm2. La courbe noire
représente le diffractogramme brut et la simulation du profil est représentée par la courbe bleue.
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Contribution Épaisseur (nm) Paramètre de maille c (Å)

1 350 13,1340

2 50 13,1270

3 50 13,1240

4 40 13,1110

5 40 13,1060

6 50 13,1010

7 250 13,0902

8 170 13,0880

9 190 13,0850

10 120 13,0820

11 200 13,0790

12 130 13,0760

13 160 13,0730

14 180 13,0700

15 220 13,0660

16 200 13,0630

17 240 13,0600

18 250 13,0570

19 360 13,0538

20 180 13,0505

21 380 13,0485

22 530 13,0440

23 450 13,0410

24 350 13,0390

25 1200 13,0378

26 100 13,0250

27 30 13,0170

28 120 13,0080

29 200 13,0020

30 700 12,9980

Table 4.4.2 : Détails des différentes contributions composant le profil d’endommagement simulant
la réflexion (0006) à 1,2x1015 ions/cm2. Chaque couche est ajustée selon un paramètre de maille c et
une épaisseur.
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A partir des simulations effectuées pour les différentes fluences, l’évolution du paramètre c
en fonction de la profondeur du matériau peut être représentée (figure 4.4.3). Il est constaté
que les courbes pour les hautes fluences sont décalées selon l’axe des abscisses (profondeur)
en prenant en compte l’épaisseur de la couche amorphe déterminée précédemment à l’aide du
MET : environ 10 nm pour 2x1013, 500 nm pour 2x1014 et 3,2 µm pour 1,2x1015 ions/cm2.
D’autre part, les évolutions du Se et du Sn sont aussi représentées afin de superposer et
d’associer ces courbes aux évolutions du paramètre c en fonction de la profondeur.

Tout d’abord, il est remarqué que les évolutions ont la même allure quel que soit la fluence :
le paramètre c est plus important en surface, compte tenu de l’hypothèse effectuée pour la
modélisation, et décroît progressivement jusqu’à atteindre une valeur seuil, correspondant au
paramètre du matériau non irradié et référence. Ensuite, il apparaît que le paramètre de maille c
en surface, donc la valeur la plus élevée, augmente en fonction de la fluence. Cette augmentation
est observée jusqu’à la fluence 2x1014 ions/cm2 où une valeur de 13,107 ± 0,005 Å est atteinte.
Une diminution de ce paramètre c en surface est constatée pour la fluence 1,2x1015 ions/cm2

(inférieur aux valeurs de la fluence 2x1013 et 2x1014 ions/cm2). Ce résultat est conforme aux
différentes observations des diffractogrammes HR en DRX. Cela a ensuite été confirmé en MET,
où la présence d’une saturation du désordre et d’une diminution de l’épaisseur endommagée via
la formation de la couche amorphe avait été relevée à cette fluence.

Lors des observations des diffractogrammes 2θ-ω obtenus en DRX dans la partie 4.1.1.3,
il avait été mis en évidence un pic significatif proche du pic "substrat" qui se décalait avec la
fluence. Ce pic est clairement visible sur les différentes simulations et ne correspond donc pas à
un artefact ou à une oscillation. Il coïncide à des couches localisées en profondeur du matériau :
entre 1400 et 2000 nm pour 2x1013, 3000 et 3800 nm pour 2x1014 et 6800 et 8200 nm pour
1,2x1015 ions/cm2 (correspond à la zone la moins endommagée de la zone irradiée).

De plus, le nombre de couches (contributions) permettant de simuler les courbes expérimen-
tales augmente en fonction de la fluence. En additionnant les épaisseurs de toutes les couches
(amorphes et endommagées), une estimation de la profondeur endommagée est établie. Il est
observé que la profondeur endommagée augmente avec la fluence. A l’aide de la simulation, il
est constaté une épaisseur endommagée d’environ 1600 nm pour la fluence 5x1012 ions/cm2

allant jusqu’à une épaisseur de 8450 nm pour 1,2x1015 ions/cm2. D’autre part, ces résultats
sont bien confirmés par les observations effectuées précédemment à l’aide du MET. Une épais-
seur amorphe/endommagement d’environ 4,7 µm a été relevée pour la fluence 2x1014 ions/cm2

(comparé à une valeur de 4,3 µm obtenue à l’aide de la simulation). Pour la fluence de 1,2x1015

ions/cm2, le cas est un peu plus complexe puisque la couche amorphe atteint une épaisseur
assez importante et que cela provoque une augmentation du Rp des ions durant les expériences
d’irradiation. Cependant, l’épaisseur endommagée déterminée par la simulation correspond à la
valeur du parcours projeté des ions Rpth.
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Il est également mis en évidence, à l’aide des courbes de l’évolution du Se et du Sn en
fonction de la profondeur ajoutées à cette figure, que l’endommagement est bien présent sur
tout le parcours des ions. Ce résultat signifie que l’endommagement se forme sous l’effet du Se
(traces d’ions, ...) lorsque sa valeur est supérieure à celle du Seth mais aussi sous l’effet du Sn
(défauts ponctuels, ...) à moindre mesure, lorsque le Se est inférieur au Seth [23].

Il est important de préciser que ce type de profil déterminé à l’aide d’une simulation n’est
pas quelque chose de commun. Ces nouveaux résultats sont très intéressants et apportent des
informations supplémentaires à la compréhension du comportement de l’α-Al2O3 sous irradia-
tion.

Figure 4.4.3 : Simulation de l’évolution du paramètre de maille c en fonction de la profondeur
dans le matériau, pour différentes fluences. Les fluences sont indiquées sur la figure en ions/cm2. Les
courbes sont décalées selon l’axe des abscisses en tenant compte de l’épaisseur de la couche amorphe.
Les évolutions du Se et du Sn en fonction de la profondeur sont aussi ajoutées afin de les associer
aux résultats présentés.
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4.5 Conclusion

A l’aide des nombreux résultats obtenus, que ce soit en DRX, en RBS/c, en MET ou
encore en spectroscopie Raman, plusieurs conclusions sur le comportement de l’α-Al2O3 sous
irradiation peuvent être établies.

Il a tout d’abord été mis en évidence en DRX que l’irradiation dans le cas des ions Xe
92 MeV provoquait la formation d’un gradient de déformation. Ce gradient de déformation va
s’étendre en fonction de la fluence, provoquant ainsi un changement des paramètres de la maille.
Cette déformation, qui tend à devenir plus importante avec la fluence, provient essentiellement
de la formation de traces par excitation électronique et qui engendre du désordre. Ceci va ainsi
provoquer une extension de la maille selon l’axe c, perpendiculairement à la surface et donc
du gonflement. Par ailleurs, une apparition de zones en contrainte dans le plan de base est
aussi constatée. A hautes fluences, lorsqu’il y a recouvrement des ions, une couche amorphe en
surface du matériau a été mise en évidence par MET dont l’épaisseur augmente linéairement
avec la fluence, lié à l’accumulation de défauts.

A partir de tous ces résultats, un profil de déformation en profondeur a pu être établi. En
sachant que le saphir possède une tendance à s’amorphiser en surface avec un maximum de
déformation proche de cette couche amorphe, l’hypothèse de fixer le paramètre de maille c
proche de la surface comme étant la valeur la plus importante, était la plus correcte. La crois-
sance de la couche amorphe avec la fluence va décaler l’emplacement de la zone maximale de
déformation. Le paramètre de maille c en surface augmente avec la fluence ainsi que l’épaisseur
endommagée au sein du matériau. Ceci a également été observé pour les polycristaux d’Al2O3

où des pertes d’énergie, tant électroniques que nucléaires, contribuent au gonflement de la
maille [23, 25, 83, 84]. Ces résultats montrent que l’évolution du comportement du saphir en
fonction de la fluence des ions est complexe. Il ne s’agit pas simplement d’une accumulation de
dommages induits par des traces latentes à partir d’un certain seuil. En fonction de la fluence,
la contrainte maximale augmente ainsi que la profondeur endommagée et l’amorphisation a lieu
à la surface du matériau. Il serait intéressant d’étudier par la suite ce matériau après irradiation
à des ions de faibles énergies où le taux de dpa est plus important, afin de séparer et de mieux
visualiser les effets du Se et du Sn.

Maintenant que le comportement de l’Al2O3 sous irradiation dans le cas des ions Xe 92
MeV est un peu mieux connu, il va être intéressant d’étudier le comportement du film mince
GaN épitaxié sur ce substrat. Le prochain chapitre traite les nombreux résultats obtenus pour
le GaN afin, là aussi, d’établir un profil d’endommagement en profondeur dans ce matériau et
d’essayer de comprendre le comportement entre le substrat saphir et le film mince GaN.
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Ce chapitre traite des résultats obtenus sur les différents échantillons de GaN irradiés.
Comme dans le chapitre précédent, l’effet de l’irradiation a été principalement observé à l’aide de
la diffraction des rayons X. Des études en MET ainsi qu’en spectroscopie Raman ont été réalisées
pour compléter les résultats obtenus en DRX. Le même développement de l’étude est utilisé,
le but étant toujours d’établir un profil d’endommagement en profondeur mais cette fois dans
le GaN, sous irradiation aux ions. De plus, la connaissance de l’évolution de l’endommagement
observée dans le substrat va nous permettre de mieux différencier les évolutions liées aux effets
de l’irradiation dans la couche de GaN, des effets liés aux modifications dans le substrat.

5.1 Évolution des modifications structurales

Afin de mieux comparer avec les résultats obtenus sur le comportement de l’α-Al2O3 avant
et après irradiation, l’étude du GaN est effectuée sur des échantillons irradiés avec les mêmes
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5 Modifications induites par irradiation dans le GaN

ions possédant la même énergie (Xe 92 MeV). Les évolutions du pouvoir d’arrêt électronique
et nucléaire en fonction de la profondeur ont été simulées par le code SRIM. Des valeurs
d’énergie seuil de déplacement de 25 eV et de 28 eV ont été utilisées pour les éléments Ga et
N respectivement pour ce calcul, ainsi qu’une densité de 6,15 g/cm3. Le Se initial est de 23
keV/nm et le Rp se situe aux alentours de 8 µm (figure 5.1.1). Concernant les évolutions des
deux pouvoirs d’arrêt, le Se est très important en surface et diminue progressivement avec la
profondeur jusqu’à la fin du parcours des ions. Pour le Sn, les valeurs restent très faibles devant
celles du Se. Cependant, les valeurs de Sn deviennent plus importantes en fin de parcours des
ions autour du pic d’implantation. Le rapport (Se/Sn) concernant les valeurs de Se et de Sn
à l’entrée des ions dans le matériau est estimé aux alentours de 111 tandis qu’il avoisine la
valeur de 30 à la fin du film de GaN (après un parcours de 3,5 µm). De plus, le nombre de dpa
moyen sur les 3,5 µm pour la fluence de 2x1014 ions/cm2 a été estimé à 0,05. Cela met bien en
évidence que le rôle du Se est très important contrairement à celui du Sn sur tout le parcours
des ions dans le film mince.

Figure 5.1.1 : Représentation schématique des différentes zones sondées dans les échantillons
irradiés aux ions Xe 92 MeV. Les caractéristiques des différentes réflexions étudiées sont détaillées
dans la partie 3.2.2.

D’autre part, le Seth de formation de traces (Se ≃ 17 keV/nm) correspond à une profondeur
d’environ 2 µm. Au delà de cette profondeur, aucune trace n’est donc visible. Il est remarqué
que les ions possèdent un Se ≃ 12 keV/nm lorsqu’ils terminent leurs parcours dans le film de
GaN et qu’ils entrent dans la couche de l’Al2O3 : valeur supérieure à celle du Seth de formation
de trace dans l’Al2O3 (Seth ≃ 10 keV/nm, vu dans le chapitre précédent).

Les profondeurs sondées par DRX pour les différentes réflexions étudiées, que ce soit les
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mesures en symétrique, asymétrique ou en géométrie "in-plane", sont aussi précisées. Comme
précédemment, les observations vont donc donner accès à toute la zone endommagée du maté-
riau. Tout d’abord, la surface est visualisée à l’aide de la géométrie "in-plane", où le Se est très
important et supérieur au Seth de formation de trace. A l’aide de toutes les autres réflexions, la
partie au dessus du seuil est sondée mais également la partie où le Se est en dessous, en étant
toujours dans le film de GaN, où l’effet du Sn est quasi nul. La partie du substrat avec le pic
d’implantation des ions est aussi sondée avec la partie non affectée par les ions au delà de ce
pic d’implantation, jusqu’à une profondeur de 30,5 µm pour la réflexion (2133).

5.1.1 Évolution des paramètres de maille

5.1.1.1 Observations des réflexions sous irradiation

Dans un premier temps, la figure 5.1.2 présente les cartographies 2D de l’espace réciproque
des quatre réflexions symétriques observées ((0004), (1011), (1122) et (2133)) pour plusieurs
fluences. Ce type de mesures permet d’obtenir une vision globale du comportement du GaN
avant et après irradiation. Les réflexions ont été choisies de par leurs intensités importantes
afin de faciliter leurs observations. Les lignes discontinues placées sur les cartes 2D facilitent la
visualisation de la position de la réflexion pour une zone non irradiée. Il est tout de suite remar-
qué que l’étalement des réflexions provoqué par l’irradiation dans le GaN est moins important
que celui observé dans l’Al2O3. De plus, seule la réflexion (0004) semble grandement évoluer,
contrairement aux trois autres réflexions.

Sur l’échantillon témoin, des zones bien définies (cependant plus larges par rapport aux
échantillons d’Al2O3) et intenses sont observées sur chaque réflexion, avec la formation de
stries assez larges, provoquée par l’analyseur et le monochromateur. Pour la réflexion (0004),
il est observé un élargissement en 2θ-ω lorsque la fluence augmente, jusqu’à 2x1014 ions/cm2.
Cet élargissement vers les plus faibles valeurs de 2θ-ω, composé de nouvelles contributions,
correspond alors à une déformation en extension (résultats relevés dans la littérature [58,59]).
Selon l’axe ω (information sur la mosaïcité), peu de variations sont observées en fonction de
la fluence. En revanche, il est constaté une réflexion très large et très étendue pour la fluence
6,2x1014 ions/cm2, synonyme d’une perte de l’ordre à longue distance et donc de la présence
de désordre important sur toute l’épaisseur du film.
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Figure 5.1.2 : Cartographies 2D de l’espace réciproque de différentes réflexions à plusieurs fluences,
indiquées sur la figure en ions/cm2. Les cartographies correspondent à une variation de ±0, 5˚autour
de la valeur référence que ce soit sur 2θ-ω ou ω (de plus amples explications sont à retrouver dans la
partie 3.2.2.

Concernant les trois autres réflexions, peu de variations sont observées. Une augmentation
de la largeur des réflexions est remarquée selon l’axe 2θ-ω en fonction de la fluence, avec une
perte d’intensité. Comme pour la réflexion (0004), il y a très peu de changements selon l’axe ω.
Ce résultat met en évidence que très peu de mosaïcité est présente au sein du matériau, sous
irradiation. La présence de halos faiblement intenses autour de la réflexion à la fluence 2x1014

ions/cm2 (visible essentiellement pour les réflexions (1011) et (1122)) montre du désordre et
des zones en compression (valeurs de 2θ-ω plus grandes). De plus, les observations faites à
6,2x1014 ions/cm2 confirment bien le fait que toute l’épaisseur du film GaN est endommagée,
avec la présence de halos extrêmement larges.

Afin d’étudier avec plus de précision l’évolution du comportement du GaN sous irradiation
aux ions, des mesures en haute résolution sur l’axe 2θ-ω sont réalisées par la suite.
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5.1.1.2 Évolution de l’endommagement par l’étude de la déformation

Réflexions symétriques pour sonder le matériau en profondeur

Après l’analyse des diffractogrammes brut en 2θ-ω haute résolution à partir du logiciel
Fityk, la déformation peut être calculée à partir de la position des différents pics de diffraction.
Comme pour l’étude de l’Al2O3, le paramètre c est directement utilisé pour la réflexion (0004)
alors que les valeurs de dhkil sont utilisées pour les réflexions (1011), (1122) et (2133).

L’évolution de la déformation entre le pic "substrat" et le pic "max" en fonction de la fluence
pour les quatre réflexions haute résolution est représentée sur la figure 5.1.3. Pour rappel, les ε
négatifs correspondent à une déformation en extension tandis que les ε positifs correspondent
à une déformation en compression. Les courbes ont été décalées manuellement sur l’axe des
ordonnées (intensité) pour une meilleure visualisation des évolutions.

Figure 5.1.3 : Évolution de la déformation pour les réflexions a) (0004), b) (1011), c) (1122) et d)
(2133) en fonction de la fluence, indiquées sur la figure en ions/cm2. Toutes les fluences ne sont pas
représentées par souci de clarté.

Il est aussitôt constaté que l’évolution de la déformation en fonction de la fluence est
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différente selon la réflexion observée. Pour la réflexion (0004), un pic intense est observé pour
l’échantillon non irradié. Cette intensité importante provient du rapport de matière sondée par
les rayons X, puisqu’avec cette configuration, toute l’épaisseur du film est sondée. Un étalement
de la réflexion est relevé lorsque la fluence augmente, provoquant la formation d’un gradient de
déformation synonyme de l’endommagement du matériau. Ce gradient de déformation, visible
à partir de 2x1013 ions/cm2, s’étale vers les ε négatifs en fonction de la fluence. Ceci provoque
alors un décalage du pic "max" vers les valeurs d’ε de plus en plus négatives, correspondant à
une extension de la maille. Ce comportement a déjà été observé dans la littérature (cf partie 2.3
sur une même famille de réflexion mais à très faible résolution). De plus, par comparaison, la
déformation pour la fluence 2x1014 ions/cm2 atteint une valeur d’environ -0,3%, bien inférieure
à celle relevée pour la réflexion (0006) de l’Al2O3 à cette même fluence (-0,86%). Pour la fluence
6,2x1014 ions/cm2, une seule réflexion très large est observée et très différente de l’allure des
précédentes courbes, relatant un fort endommagement moyenné sur toute l’épaisseur du film
de GaN, confirmant ainsi les résultats obtenus à l’aide des cartographies 2D. Également, il peut
être déduit que la saturation de la déformation du film d’épaisseur de 3,5 µm se situe entre la
fluence 2x1014 et 6,2x1014 ions/cm2.

Pour les réflexions (1011), (1122) et (2133), des résultats assez similaires sont constatés.
Concernant l’échantillon témoin, les pics de diffraction sont intenses mais possèdent une lar-
geur plus importante, expliquée par la configuration utilisée lors des mesures. Contrairement à
la réflexion (0004), aucun gradient de déformation n’est observé. Néanmoins, une perte d’in-
tensité est relevée et provient d’une diminution du volume diffractant, pouvant correspondre
à l’augmentation de l’endommagement au sein du matériau en fonction de la fluence, mais
aussi à une possible présence de texture. Une étude relative à la formation de texture dans le
matériau est réalisée par la suite (cf partie 5.1.2). Pour les hautes fluences, des conclusions
similaires aux observations des cartographies 2D vu précédemment sont obtenues.

A ce stade de l’étude, les résultats sont assez comparables à ceux obtenus pour l’Al2O3. La
déformation, beaucoup plus importante pour le paramètre de maille c, peut être directement
associée à l’évolution du Se mais aussi à une possible contribution du Sn. En effet, il a aussi
été observé à basse énergie (cf partie 2.3) un étalement de la réflexion après irradiation. Ces
résultats montrent ainsi une extension de la maille perpendiculairement à la surface.

Réflexions asymétriques pour sonder le matériau en profondeur

Des cartographies 2D de l’espace réciproque de réflexions asymétriques sont aussi réali-
sées sur les réflexions (1014(-)) et (1124(-)) pour plusieurs fluences (figures 5.1.4 et 5.1.5
respectivement). Ces deux réflexions permettent de sonder le matériau jusqu’à 15,1 µm pour
la réflexion (1014(-)), bien au-delà de l’épaisseur du film. L’asymétrie de ces réflexions a été
conservée pour une meilleure sensibilité de la surface.
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Premier résultat que l’on peut remarquer avec ces cartographies : que ce soit pour la
réflexion (1014(-)) ou (1124(-)), une tâche bien définie représentative des réflexions est relevée
pour l’échantillon témoin, possédant une forte intensité. Pour comparaison, l’étalement des
réflexions avant irradiation est beaucoup plus important pour le GaN que pour les réflexions de
l’Al2O3. Des stries causées par les optiques peuvent aussi être constatées, confirmant ainsi les
observations faites sur les cartographies 2D dans la partie 5.1.1.

Lorsque la fluence augmente, il est observé que la tâche représentative des réflexions évolue
très peu (jusqu’à 2x1013 ions/cm2) avec l’apparition d’un signal diffus et étalé autour de celle-ci.
Un très léger élargissement des deux réflexions selon l’axe Qz est remarqué (assez visible pour
la fluence 5x1012 et 2x1013 ions/cm2). Ce résultat signifie une extension de la maille suivant
le paramètre c, confirmant les résultats obtenus précédemment sur les diffractogrammes 2θ-ω
haute résolution.

Figure 5.1.4 : Cartographies 2D de l’espace réciproque de la réflexion asymétrique (1014(-)) pour
différentes fluences, indiquées sur la figure en ions/cm2.
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Figure 5.1.5 : Cartographies 2D de l’espace réciproque de la réflexion asymétrique (1124(-)) pour
différentes fluences, indiquées sur la figure en ions/cm2. Un décalage de la réflexion est observé pour
la fluence 2x1014 ions/cm2, attestant de la difficulté à optimiser les paramètres d’alignement du à
une large intensité détectée.

Concernant les variations suivant l’axe Qx, peu de changements sont relevés avant l’appari-
tion du signal diffus (jusqu’à 2x1013 ions/cm2). Cette observation met en évidence qu’il y a très
peu de variations du paramètre de maille a. Catarino et al. a déjà mentionné ce type de résultat
à faible énergie, après une irradiation aux ions Eu 300 keV [49]. A l’aide de cartographie de l’es-
pace réciproque, l’étude des réflexions (1120), (1122) et (2020) montre une forte extension du
paramètre c alors que le paramètre a reste constant. Au delà de la fluence de 2x1013 ions/cm2,
ces zones diffuses un peu moins intenses, se formant autour des réflexions, sont synonymes de
formation de désordre augmentant avec la fluence. Ces observations confirment bien les résul-
tats obtenus précédemment à l’aide des cartographies 2D réalisées pour les quatre réflexions
haute résolution où ce signal diffus a aussi été relevé. Pour la fluence 2x1014 ions/cm2, un
décalage de la réflexion (1124(-)) est remarqué, attestant de la difficulté à optimiser les pa-
ramètres d’alignement pour observer les réflexions à haute résolution, surtout pour les hautes
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fluences. De plus, la visualisation du signal diffus à cette fluence se traduit essentiellement par
des zones désordonnées présentes au sein du film où les valeurs de Qx varient (aux alentours
de 0,01 %). Précédemment, il a été montré qu’un phénomène se produit en surface du ma-
tériau après irradiation. Où l’Al2O3 s’amorphise, le GaN possède quant à lui une ZFE qui se
forme en surface à haute fluence dont l’épaisseur augmente avec la fluence [53]. Cette ZFE
pourrait être à l’origine ou au moins contribuer à la formation de la diffusion diffuse. D’autre
part, pour la fluence 6,2x1014 ions/cm2, des réflexions très larges possédant une intensité moins
importante sont constatées. Ces observations confirment les résultats précédents, où des dif-
fractogrammes 2θ-ω similaires sont mesurés pour les quatre autres réflexions, indiquant une
présence de désordre sur toute l’épaisseur du film.

Il est tout de suite évident qu’en terme de variations de paramètres de maille, elles sont
beaucoup moins importantes dans le GaN que dans l’Al2O3. Le gradient de déformation est
aussi moins visible et semble plus facilement observable sur les diffractogrammes haute réso-
lution en 2θ-ω. Cependant une conclusion similaire à celle faite précédemment pour l’Al2O3

peut être établie : une variation du paramètre de maille c est observée alors que le paramètre
de maille a reste inchangé avant l’apparition d’un signal diffus à haute fluence. Ce phénomène
d’expansion de la maille selon l’axe c a déjà été montré dans la littérature mais à faible réso-
lution, pour une seule réflexion, et a été attribué aux effets du Se pour un film mince [58, 59].
Concernant l’évolution du paramètre de maille a, aucune étude n’a été effectuée à ce jour après
une irradiation à haute énergie. De plus, aucune relaxation du paramètre a n’est observée, que
ce soit à faible énergie [49] ou à haute énergie sur toute l’épaisseur du film. Cette conclusion
est donc un résultat nouveau dans la compréhension du comportement du GaN sous irradiation
aux ions.

Les différents résultats précédents ont permis de comprendre le comportement du GaN en
sondant le matériau sur une profondeur allant jusqu’à 30,5 µm pour la réflexion (2133), ce qui
correspond à une profondeur bien au-delà du Rp et bien au-delà de l’épaisseur de la couche
mince. Le comportement de l’ensemble du film est donc visualisé. La configuration "in-plane"
est utilisée par la suite afin de sonder la surface du matériau, où la valeur du Se est alors la
plus importante.

Réflexions "in-plane" pour sonder le matériau en surface

La réflexion (1010) a été étudiée à l’aide de la configuration "in-plane". La figure 5.1.6
représente la superposition de plusieurs diffractogrammes 2θ-ω bruts de la réflexion (1010) à
différentes fluences. Un angle d’incidence est fixé afin de mieux comparer l’évolution des pics
de diffraction et de leurs intensités. L’angle d’incidence choisi ici pour observer cette réflexion
est de 0,35˚, à un angle supérieur à celui de l’angle critique (αc = 0,337˚) (cf partie 3.2.2).
Cela permet de sonder le matériau sur une épaisseur d’environ 430 nm, au-delà des couches
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évanescentes.

Figure 5.1.6 : Diffractogramme 2θ-ω pour la réflexion (1010) à un angle d’incidence 0,35˚pour
différentes fluences, composé de la Kα1 et de la Kα2. La fluence de 6,2x1014 ions/cm2 n’est pas
représentée sur cette figure à cause d’une intensité quasi nulle de la réflexion.

La position des pics de diffraction (centré aux alentours de 32,4˚) évolue très peu avec la
fluence. Un très léger décalage du pic de diffraction est remarqué pour la seule fluence de 1x1013

ions/cm2. Comme pour le réglage des réflexions asymétriques afin de réaliser des cartographies
2D, cette observation met aussi en évidence la difficulté à optimiser les réglages d’alignement,
notamment à ces faibles intensités détectées. Des pics de diffractions assez larges sont obtenus
de par la présence des contributions de la Kα1 et de la Kα2. Une diminution de l’intensité est
remarquée avec la fluence, avec une réflexion difficilement observable pour la fluence 2x1014

ions/cm2. Pour rappel, la configuration "in-plane" ne possède ni monochromateur ni analyseur
afin de conserver un maximum d’intensité détectée. Par conséquent, il est alors très difficile
d’étudier la variation de l’intensité pour chaque fluence étant donné son caractère assez qua-
litatif. Cependant, la perte d’intensité à haute fluence peut alors être reliée à la formation
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d’un important désordre. La fluence 6,2x1014 ions/cm2 n’est pas représentée sur cette figure
puisqu’aucune réflexion n’a pu être observée. Par ailleurs, du fait de cette configuration, la ré-
solution est alors donnée par les fentes sollers équatoriales de 0,1˚, nous sommes donc sensible
à des variations de position en 2θ-ω supérieur à cette valeur. Malgré cela, aucune variation de
position en 2θ-ω n’est relevée.

A l’aide de l’analyse des diffractogrammes bruts en 2θ-ω de la réflexion (1010), les para-
mètres de maille a peuvent être calculés ainsi que la déformation. Les calculs sont effectués au
moyen des relations utilisées dans la sous partie 4.1.1.3. La figure 5.1.7 montre l’évolution de
la déformation des paramètres de maille a en fonction de la fluence.

Figure 5.1.7 : Déformation du paramètre de maille a de la réflexion (1010) calculée à partir des
diffractogrammes 2θ-ω.

Compte tenu des barres d’incertitudes assez importantes dues à la résolution des optiques
pour cette configuration, aucune variation du paramètre de maille a n’est observée autour de
la valeur de l’échantillon non irradié et ce, même à haute fluence.

A ce stade de l’étude concernant le GaN, les résultats relatifs aux paramètres de maille
sont comparables à ceux obtenus pour l’α-Al2O3. Précédemment, les observations en DRX ont
montré que des variations selon l’axe c perpendiculairement à la surface sont observées alors
que peu de variations selon l’axe a dans le plan de base sont relevées avant l’apparition du signal
diffus, dans toute l’épaisseur du film. A l’aide de la configuration "in-plane", aucune variation
n’a été observée concernant le paramètre de maille a en sondant le matériau en surface, lorsque
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que le Se est le plus important.
L’évolution de la déformation, et plus particulièrement celle des paramètres de maille étant

maintenant connue, il va falloir étudier la possible formation de domaines possédant des orien-
tations différentes sous irradiation pouvant être impliquée dans la perte d’intensité observée
pour les diffractogrammes 2θ-ω.

5.1.2 Étude de la texture

Comme précédemment, deux méthodes sont utilisées : une observation assez succinte et
rapide en utilisant le détecteur 2D puis une observation plus approfondie en haute résolution en
utilisant le détecteur LynxEye 0D. La figure 5.1.8 présente les résultats obtenus avec le détecteur
2D pour la réflexion (1011) sur l’échantillon non irradié et irradié à 1,5x1014 ions/cm2.

Figure 5.1.8 : Clichés de l’étude de la texture pour la réflexion (1011) sur l’échantillon témoin et
irradié à 1,5x1014 ions/cm2. La valeur du paramètre ψ est fixé alors que celle du paramètre φ varie.
Les paramètres 2θ-ω et ω sont fixés sur la position de la réflexion.

Des observations ont aussi été effectuées sur les trois autres réflexions en haute résolution
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((0004), (1122) et (2133)). Seule la réflexion (1011) est présentée ici puisque des résultats
similaires sont obtenus pour chaque réflexion. La même méthode d’observation est utilisée :
une fois que les paramètres 2θ-ω, ω, ψ et φ sont optimisés sur la réflexion, seul un paramètre
est modifié à la fois selon φ et ψ.

Ici sur cette figure, les clichés montrent la configuration où le paramètre ψ est fixe et le
paramètre φ varie. La variation de φ tous les 120˚correspond à la structure hexagonale du
GaN. Seuls trois ajustements sont représentés sur les six disponibles (tous les 60˚). Il est alors
observé pour l’échantillon témoin un spot lumineux fin et intense pour les différentes valeurs de
φ. Concernant l’échantillon irradié, le spot lumineux observé a perdu légèrement en intensité
et est devenu plus large mais aucun changement de position de la réflexion ou d’apparition de
nouvelles intensités n’est relevé. Les mêmes mesures sont ensuite réalisées en fixant la valeur
de φ et en faisant varier cette fois ci la valeur de ψ. Des résultats similaires sont obtenus.

La figure 5.1.9 montrent les figures de pôles de la réflexion (1011) en haute résolution pour
l’échantillon témoin et l’échantillon irradié à 1,5x1014 ions/cm2, réalisés à l’aide du détecteur
LynxEye 0D. Afin de comparer les deux approches, les mesures sont effectuées sur la même
réflexion. Comme précédemment, ces observations ont aussi été effectuées sur les trois autres
réflexions haute résolution. Pour rappel, la méthode consiste à faire varier la valeur de ψ de 0
à 80˚sur la totalité des valeurs de φ (360˚) une fois les paramètres 2θ-ω et ω optimisés sur la
réflexion.

Figure 5.1.9 : Figures de pôles de la réflexion (1011) en haute résolution pour les échantillons
témoin et irradié à 1,5x1014 ions/cm2.
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Six pics très fins et intenses sont visibles pour l’échantillon témoin. Ces pics apparaissent
tous les 60˚selon φ, caractéristique de la structure wurtzite du GaN. Concernant l’échantillon
irradié, un léger élargissement des pics est observé selon ψ et φ provoqué par la présence
d’un important désordre au sein du matériau à cette fluence. D’autre part, la position des pics
caractéristiques de la réflexion est identique.

Une conclusion identique à celle de l’Al2O3 peut donc être établie concernant la formation
de ces domaines possédant des orientations différentes sous irradiation. Que ce soit avec le
détecteur 2D ou avec le LynxEye 0D, aucune formation de domaines d’orientation différente
n’est relevée après irradiation même à haute fluence. La perte d’intensité relevée sur les diffrac-
togrammes 2θ-ω précédents en fonction de la fluence provient essentiellement de l’important
endommagement du film à cette fluence et non d’une formation de texture au sein du matériau.
Ces résultats ont déjà été remarqués sur une observation de la réflexion (0002) d’un échantillon
irradié aux ions Ca 180 keV à 3x1014 ions/cm2 [85]. Le fait que des résultats similaires soient
obtenus pour une irradiation à haute énergie restait à vérifier.

5.1.3 Cinétique de la déformation

Également, à partir des valeurs de déformation calculées précédemment pour les quatre
réflexions haute résolution à l’aide de la position des différents pics de diffraction, il est possible
de simuler la cinétique de cette évolution en fonction de la fluence. La déformation est calculée
à partir de la position du pic "max" et du pic "substrat" de la réflexion (0004) (figure 5.1.10).
L’échelle "log" est utilisée pour représenter l’axe des fluences afin d’obtenir une meilleure visua-
lisation de l’évolution de la déformation. Les incertitudes proviennent de la difficulté d’analyse
des diffractogrammes bruts pour extraire la position des différents pics de diffraction. Aucune
variation de déformation n’est observée jusqu’à la fluence 5x1012 ions/cm2, de part l’absence du
pic "max" à ces fluences. Ensuite, une augmentation de la déformation en fonction de la fluence
est remarquée jusqu’à atteindre une quasi saturation pour la fluence 2x1014 ions/cm2. A partir
des observations réalisées précédemment, il est confirmé que la saturation de la déformation au
sein du film se situe entre la fluence 2x1014 et 6,2x1014 ions/cm2.

Il est ensuite intéressant d’ajuster cette évolution à l’aide de cinétiques. Dans un premier
temps, la courbe est ajustée à l’aide de la cinétique du modèle de Gibbons à multiples impacts,
utilisée dans le chapitre précédent, avec n = 1,2,3 correspondant à la création de la déformation
avec un seul, deux puis trois impact des ions. Dans un second temps, la courbe est ajustée à
l’aide de la cinétique du modèle de l’endommagement par étapes multiples [86] .
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Figure 5.1.10 : Évolution de la déformation en fonction de la fluence calculée à partir de la position
du pic "max" de la réflexion (0004). La courbe est ensuite ajustée à l’aide de cinétique correspondant
au modèle de Gibbons d’impacts multiples et de l’endommagement par étapes multiples.

Le choix d’utiliser une cinétique différente du modèle de Gibbons est appuyé par le fait que la
courbe met en évidence une création de la déformation avec différents régimes : la déformation
relevée est nulle jusqu’à la fluence 5x1012 ions/cm2 pour apparaitre ensuite jusqu’à la fluence
de 2x1014 ions/cm2. Le modèle de l’endommagement par étapes multiples a donc été appliqué.
Les paramètres extraits de cette simulation vont aussi pouvoir apporter des informations sur la
section efficace des ions incidents ainsi que sur la taille des zones endommagées. La cinétique
d’étapes multiples s’exprime ainsi :

fd =
m

∑

i=1

(f sat
d,i − f sat

d,i−1)G[1 − exp(−σi(φ− φi−1))]

avec f sat
d,i et f sat

d,i−1 les paramètres à saturation pour l’étape i et i − 1, G correspondant à une
fonction qui change les valeurs négatives en 0 et laisse les valeurs positives inchangées, σi =
πr2, la section efficace d’endommagement avec r le rayon de la zone endommagée, φ et φi−1

les fluences des différentes étapes pour φi−1 < φ < φi.
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Dans ce cas précis, seules deux étapes sont nécessaires à la simulation de l’évolution de la
déformation. La relation précédente correspond alors à :

fd,2 = (f sat
d,1 )G[1 − exp(−σ1(φ))] + (f sat

d,2 − f sat
d,1G[1 − exp(−σ2(φ− φ1))]

où φ1 < φ < φ2.
Cette relation peut être simplifiée ensuite :

fd,2 = (f sat
d,1 + (f sat

d,2 − f sat
d,1 )[1 − exp(−σ2(φ− φ1))]

où φ1 < φ, φ = 2x1014 ions/cm2 et φ1 = 5x1012 ions/cm2.
La tableau 5.1.1 décrit les différents résultats issus des deux modèles de cinétiques. Il est

montré que la cinétique par étapes multiples ainsi que celle pour n = 2 correspondent le mieux
à l’allure de la courbe (R2 = 0,996 et 0,995 respectivement).

Cinétique R2 Rayon cylindre endommagé (nm)

2ème étape 0,996 8,4 ± 1,7

n = 1 0,993 6,5 ± 2,9

n = 2 0,995 1,3 ± 0,4

n = 3 0,993 1,8 ± 0,4

Table 5.1.1 : Détails des différentes cinétiques utilisées afin de simuler l’évolution de la déformation
en fonction de la fluence.

Deux hypothèses s’offrent à nous concernant ces deux modèles de cinétique. Premièrement,
la cinétique relative au modèle de Gibbons à multiples impacts peut être expliquée par le
phénomène de recouvrement des ions. Comme pour l’α-Al2O3, les premiers impacts créent de
l’endommagement par le Se (jusqu’à la fluence de 5x1012 ions/cm2). Ensuite, il y a recouvrement
des ions et cela provoque une accumulation de défauts en surface et une compétition entre
la création et la recristallisation des traces (saturation entre 2x1014 et 6,2x1014 ions/cm2).
Concernant la cinétique du modèle par étapes multiples, les ions créent des défauts étendus et
ponctuels par simple impact, provoqué par le Se et le Sn, mais pas suffisamment pour entraîner
un étalement des réflexions assez important pour être visible en DRX. A plus forte fluence (à
partir de 1x1013 ions/cm2), nous savons maintenant qu’une couche amorphe commence à se
former en surface du substrat aux alentours de ces fluences et pourrait être liée à l’augmentation
de la déformation au sein du film.
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En ce qui concerne les valeurs de rayon de cylindre endommagé déduites des paramètres
de la simulation, un rayon de cylindre endommagé de 8,4 ± 1,7 nm est calculé pour le modèle
par étapes multiples alors qu’un rayon de 1,3 ± 0,4 nm est calculé pour le modèle d’impacts
multiples. Sall et al. ont estimé dernièrement à l’aide du MET la valeur des rayons de traces
pour différentes irradiations (différents ions à différentes énergies et donc différents Se) [53].
Pour des ions Pb 104 MeV possédant un Se assez similaire à celui de cette étude (Se ≃ 24
keV/nm), le rayon des traces observés est estimé aux alentours de 1,5 nm. Cette valeur de
rayon de trace serait en accord avec celle du rayon de cylindre endommagé issu du modèle de
multiples impacts. Cependant, la différence entre l’estimation du modèle par étapes multiples
et la valeur issue de la littérature peut provenir du fait que les résultats en MET prennent
en compte le rayon de la trace seule, tandis que la simulation considère le rayon du cylindre
endommagé (trace + zones désordonnées autour de la trace). Il est donc cohérent que notre
résultat possède une valeur plus importante.

Les deux hypothèses établies permettent d’expliquer l’évolution de l’endommagement en
fonction de la fluence. Il serait intéressant par la suite d’étudier des échantillons pour des fluences
comprises entre 5x1012 et 1x1013 ions/cm2 ou encore entre 2x1014 et 6,2x1014 ions/cm2 afin
de sélectionner la cinétique d’évolution la plus appropriée.

5.2 Estimation des contraintes

5.2.1 Calculs des contraintes à l’aide de la DRX

A l’aide des valeurs de déformations calculées précédemment dans la partie 5.1.1 et des
paramètres élastiques du GaN, les contraintes résiduelles présentes au sein du film peuvent être
calculées. L’affinement des positions 2θ-ω du pic "substrat" et du pic "max" afin d’obtenir les
paramètres de maille en fonction de la fluence est réalisé à l’aide du même programme que
celui utilisé dans le chapitre précédent. Les quatre réflexions haute résolution ((0004), (1011),
(1122) et (2133)) sont utilisées.

La figure 5.2.1 représente l’évolution de la contrainte hydrostatique et biaxiale en fonction
de la fluence. Pour rappel, la contrainte hydrostatique correspond à l’évolution de la partie
irradiée provoquant une extension de la maille selon l’axe c par la formation des traces et des
défauts ponctuels, alors que la contrainte biaxiale correspond à l’influence de la partie non
irradiée sur la partie irradiée qui induit une contrainte sur les couches endommagées dans le
plan du matériau. Les valeurs de contraintes sont calculées à l’aide des mêmes relations établies
dans la partie 4.3.1.
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Figure 5.2.1 : Évolution de la contrainte hydrostatique et biaxiale en fonction de la fluence.

Les coefficients Mf et ν utilisés sont les suivants :

Mf = (C11 + C12) − (2 × (
C2

13

C33

)) = 480, 6

ν =
C13/C33

1 + (C13/C33)
= 0, 207

Avec C11 = 390 ; C12 = 145 ; C13 = 104,5 ; C33 = 401,5 et E = 286,5 GPa [63,75,87].
Afin de pouvoir effectuer les calculs de contraintes, la même hypothèse concernant les

valeurs des constantes élastiques et du module d’Young a été établie : ces valeurs sont gardées
constantes sous irradiation quelque soit la fluence, ce que l’on sait ne pas être exact.

Deux zones bien distinctes sont visibles sur cette figure. La première montre une absence
de contraintes jusqu’à la fluence 5x1012 ions/cm2, directement reliée aux observations des
diffractogrammes 2θ-ω haute résolution des différentes réflexions. Il faut donc atteindre une
certaine fluence avant de créer une déformation homogène à longue distance dans le film. La
deuxième zone indique une augmentation de la contrainte hydrostatique et biaxiale en fonction
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de la fluence à partir de 1x1013 jusqu’à 2x1014 ions/cm2, avec une légère tendance à saturer à
haute fluence. Cette saturation à haute fluence provient du fait que l’endommagement atteint
un maximum dans le film observé précédemment en DRX. Les contraintes sont alors provoquées
par la présence des traces dans le film, des défauts ponctuels ou des amas de défauts, et par
l’expansion du volume du substrat en dessous du film. Zhang et al. ont eux aussi observé
une augmentation des contraintes résiduelles dans un film de GaN de 3 µm d’épaisseur après
une irradiation aux ions Xe 308 MeV (Se = 31,6 keV/nm). Plus spécifiquement, cette équipe
a observé l’évolution de la contrainte biaxiale à l’aide de la DRX, qu’elle compare ensuite à
une valeur obtenue en spectroscopie Raman [58]. Pour une fluence de 1x1013 ions/cm2, ils
relèvent une contrainte biaxiale de -2,08 GPa. A cette même fluence, la valeur de contrainte
biaxiale obtenue dans cette étude est aux alentours de -0,2 GPa (ions Xe 92 MeV, Se = 23
keV/nm). Lors de sa thèse effectuée au CIMAP, F. Moisy avait lui aussi réalisé des calculs de
contraintes biaxiales issus de résultats de DRX. Après une irradiation aux ions U 106 MeV (Se
= 23,8 keV/nm), la valeur de la contrainte est aux alentours de -1 GPa pour la même fluence.
Les différentes valeurs de contraintes sont assez éloignées mais l’écart semble provenir de la
différence d’énergie des ions utilisés lors de l’irradiation.

Afin de mieux visualiser cette dépendance des contraintes biaxiales avec le Se des ions,
la figure 5.2.2 représente l’évolution des contraintes biaxiales en fonction de la valeur du Se
des différents ions. Les valeurs d’une deuxième fluence sont présentes après extrapolation des
courbes afin de confirmer ces évolutions. En encart, une autre représentation de ces valeurs de
contraintes biaxiales en fonction de la fluence est présente pour les trois Se des différents ions.

Pour une fluence donnée, il est tout de suite remarqué une augmentation des valeurs de
contraintes biaxiales lorsque le Se des ions augmente. De plus, lorsque la fluence augmente,
l’augmentation des valeurs de contraintes est encore plus importante. La courbe présente en
encart permet une meilleure visualisation de ce dernier résultat. Par ailleurs, il est constaté que
les contraintes relevées pour cette étude sont assez faibles. Les valeurs de contraintes tendraient
ensuite à diminuer pour des valeurs de Se inférieure à 23 keV/nm jusqu’à atteindre des valeurs
quasi nulles aux alentours du Seth à 17 keV/nm.
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Figure 5.2.2 : Évolution de la contrainte biaxiale en fonction de la valeur du Se des différents ions
pour plusieurs fluences. En encart, une autre représentation de ces valeurs de contrainte biaxiale en
fonction de la fluence pour les trois Se des différents ions.

5.2.2 Calculs des contraintes à l’aide de la spectroscopie Raman

Une étude assez complète du film mince de GaN a déjà été effectuée par spectroscopie
Raman lors de la thèse de Florent Moisy [57]. En effet, l’observation des différents modes de
vibrations caractéristiques du matériau permet d’étudier l’évolution du désordre dans le film en
fonction de la fluence. Les ions utilisés ainsi que leurs énergies sont similaires à cette étude.
Cependant, différents paramètres de mesures ont été employés (faisceau laser rouge à 633 nm et
non vert à 532 nm et l’objectif x100 plutôt que celui x10), ce qui va entrainer une modification
de la profondeur sondée par le faisceau laser. Les résultats ont mis en évidence l’apparition de
plusieurs phénomènes sous irradiation tels que la formation de nouveaux modes de vibration ou
encore des variations d’intensité du fond continu. L’étude qui va suivre a pour but de compléter
les résultats précédents obtenus à l’aide de la DRX concernant la formation du désordre au sein
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du matériau sous irradiation et plus particulièrement de confirmer l’évolution des contraintes
résiduelles en fonction de la fluence issues du calcul de la déformation.

A l’aide de la relation utilisée dans la partie 4.3.2, l’épaisseur sondée dans ces conditions
peut alors être estimée et est d’environ 14 µm, avec un indice de réfraction pour le GaN
de n = 2,4. Par comparaison, cette valeur d’épaisseur sondée est nettement supérieure à celle
correspondant aux conditions utilisées par F. Moisy (≃ 1 µm). Ces mesures vont donc permettre
de sonder toute l’épaisseur du film jusqu’au Rp des ions dans le substrat d’Al2O3. La figure
5.2.3 représente les spectres Raman du GaN avant et après irradiation pour différentes fluences.
Aucune modification de la représentation des spectres n’a été réalisée.

Figure 5.2.3 : Spectres Raman du GaN avant et après irradiation pour différentes fluences, indiquées
sur la figure en ions/cm2. Ces spectres ont été réalisés à l’aide d’un faisceau laser vert (532 nm) et
d’un objectif x10.

Plusieurs modes de vibration sont observés caractéristiques du GaN mais aussi de l’α-Al2O3.
Quatre des sept modes les plus intenses de l’Al2O3 vu précédemment sont visibles : le mode à
418 (A1g), 431 (Egext), 449 (Egint) et à 751 cm−1 (Egint). Concernant le GaN, trois modes
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sont visibles sur les six caractéristiques de ce matériau : le mode à 144 (E2low), 568 (E2high) et
734 cm−1 (A1(LO)) [88]. Les différents schémas de la figure 5.2.4 représentent les particularités
des différents modes de vibration au sein du GaN [89]. Il est alors constaté que le mode A1g est
un mode sensible aux contraintes longitudinales alors que les deux modes Eg sont des modes
sensibles aux vibrations atomiques dans le plan.

Figure 5.2.4 : Schémas représentatifs des différents modes de vibration caractéristiques du GaN [89].

Deux régimes sont clairement présents pour l’évolution du fond continu. Celui-ci augmente
jusqu’à la fluence 5x1012 ions/cm2 pour rediminuer à 2x1013 et 2x1014 ions/cm2. Ce résultat met
en avant que ce phénomène de diffusion est directement lié à l’évolution du désordre (DARS) au
sein du matériau. Ce phénomène est provoqué par la formation de l’endommagement (défauts
liés à la création des traces, défauts ponctuels ou amas de défauts, ...) qui génère du désordre à
longue distance et donc une perte de symétrie de translation du réseau [57]. L’endommagement
possède différentes étapes dans sa formation, ce qui confirme ainsi les résultats obtenus lors de
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la simulation de la déformation avec une quasi saturation à haute fluence.

De plus, une diminution de l’intensité de chaque mode est relevée ainsi qu’une augmentation
de la largeur à mi-hauteur en fonction de la fluence. Ceci s’explique par l’augmentation du
nombre de défauts et donc du désordre avec la fluence dans le matériau, relié au Se [54, 62].
D’autre part, il est remarqué pour la fluence 2x1014 ions/cm2 une disparition de tous les modes
de vibrations, que ce soit pour le GaN et l’Al2O3. Cette observation sera confirmée par la suite
à l’aide de la microscopie (partie 5.3) où le film du GaN possède des zones endommagées sur
la quasi totalité de son épaisseur avec une couche amorphe assez importante pour l’Al2O3,
rendant extrêmement difficile l’observation des différents modes de vibration.

Il est également possible d’observer l’apparition de trois nouveaux modes étendus position-
nés à 200, 300 et à 670 cm−1 dont l’aire sous la bande augmente en fonction de la fluence.
Ces nouveaux modes ont déjà été mentionnés dans la littérature que ce soit à basse ou à haute
énergie [42,45,54,90]. Les modes à 200 et 300 cm−1 correspondent à des défauts induits dans
le sous réseau gallium alors que la bande à 670 cm−1 correspond, quant à elle, à des défauts
induits dans le sous réseau azote.

A partir des spectres de la figure précédente, des calculs de contraintes biaxiales peuvent
alors être effectués. Elles sont calculées à l’aide de la relation utilisée dans la partie 4.3.2 liant les
valeurs de contrainte au déplacement des modes de vibration [58,90]. La figure 5.2.5 représente
l’évolution des contraintes biaxiales en fonction de la fluence. Elles sont calculées à partir de la
positon du mode de vibration E2(high) situé aux alentours de 568 cm−1. Ce mode possède une
intensité plus importante, il est bien visible même à haute fluence. Il va donc être plus facile
d’extraire les différents paramètres de ce mode lors de l’analyse. Comme pour l’Al2O3, la valeur
du coefficient de contrainte biaxiale K dépend du mode de vibration étudié et celle-ci est de
2,7 cm−1/GPa pour ce mode dans le GaN [91].

Les incertitudes sur les différentes valeurs proviennent de la difficulté à analyser les spectres
et extraire les valeurs de positions des modes, provoquée par des variations du signal selon la
fluence. Il est observé une augmentation des contraintes biaxiales en fonction de la fluence. Ce
résultat a déjà été reporté dans la littérature par plusieurs équipes [54, 89]. Aussi, un décalage
de ce mode a été observé vers les plus haut nombre d’ondes lorsque la fluence augmente,
correspondant à une contrainte en compression. Ce décalage du mode E2(high) est bien visible
sur la figure 5.2.3 entre l’échantillon témoin et celui irradié à 2x1013 ions/cm2. Une même
conclusion peut alors être déduite de cette observation : une très faible variation des valeurs est
remarquée entre l’échantillon témoin et celui irradié à 5x1012 ions/cm2. Ce résultat est cohérent
avec les précédents résultats issus de la DRX où aucune déformation n’est relevée jusqu’à cette
fluence. De plus, aucun point n’est présent à 2x1014 ions/cm2 puisqu’aucun mode n’est visible
à cette fluence.
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Figure 5.2.5 : Évolution des contraintes biaxiales en fonction de la fluence calculées à partir du
mode de vibration à 568 cm−1.

Les valeurs de contraintes obtenues en spectroscopie Raman sont comparables avec celles
obtenues en diffraction des rayons X. Pour les fluences de 1x1013 et de 2x1013 ions/cm2, des
valeurs de -0,28 et de -0,75 GPa respectivement sont obtenues à l’aide de la spectroscopie
Raman et par extrapolation de la courbe. Pour les mêmes fluences, des valeurs de contraintes
biaxiales de -0,2 et de -0,4 GPa respectivement sont obtenues à l’aide de la DRX. Les deux
valeurs possèdent un ordre de grandeur assez similaire. La plus grande différence pour la haute
fluence entre les deux valeurs obtenues peut être due à la valeur du coefficient K utilisée
pour le calcul des contraintes, qui peut varier d’un facteur 2 voire 3 dans la littérature, et qui
peut aussi évoluer sous irradiation. De plus, une hypothèse a été établie pour rendre le calcul
des contraintes en DRX possible : les constantes élastiques ainsi que le module d’Young sont
gardés invariants avec la fluence. Comme pour l’étude de l’Al2O3, il est alors possible que cette
hypothèse ne soit pas tout à fait juste. Il va donc être intéressant d’étudier l’évolution de ces
différents paramètres sous irradiation, pour différentes fluences. Cette étude a été réalisée à
l’aide de la nanoindentation. Les résultats concernant cette technique vont être abordés dans
le chapitre suivant et il va être constaté que l’analyse des différents résultats ne va pas être
simple.

Toujours dans le but de vouloir établir un profil sur l’évolution de l’endommagement en
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fonction de la profondeur, il va falloir maintenant comprendre les mécanismes d’endomma-
gement du matériau et connaître la localisation de ces zones déformées au sein du film. A
l’aide des diffractogrammes haute résolution en 2θ-ω, un pic "max" a été observé et se dé-
cale avec la fluence. Il va donc être intéressant de connaître l’emplacement de cette zone de
désordre maximal dans le GaN. A l’aide du MET, nous allons essayer de localiser cette zone
d’endommagement maximal au sein du film mince.

5.3 Analyses microstructurales

Il a été observé à l’aide des résultats précédents assez peu de variations à basse fluence.
Les deux plus grandes fluences sont par la suite étudiées plus spécifiquement. Tout d’abord, la
figure 5.3.1 présente une image MET de l’échantillon GaN irradié à 2x1014 ions/cm2.

Des couches de platine électronique et ionique sont visibles en surface de la lame (zone
noire et grise claire), utilisées lors de la préparation FIB. La ZFE est présente en surface à
cette fluence (zone plus foncée, indiquée sur le cliché MET) et possède une épaisseur d’environ
110 nm. Contrairement aux clichés obtenus pour l’α-Al2O3 où la couche amorphe en surface
apparaît avec une zone bien grise, ici la zone en surface possède de nombreux contrastes de
diffraction, ce qui signifie qu’elle n’est pas totalement amorphe. Cette observation confirme
bien les résultats déjà énoncés dans la partie 2.3. De plus, Sall et al. [53] ont montré à l’aide du
RBS/c qu’une légère sous stoechiométrie de quelques % en azote peut être mise en évidence
dans cette zone spécifique. Aussi, une épaisseur de la ZFE de 110 nm est observée pour une
irradiation aux ions U 106 MeV à 5x1013 ions/cm2. La valeur de 110 nm relevée pour la fluence
2x1014 ions/cm2 dans cette étude peut s’expliquer par la valeur du Se à l’entrée des ions dans
le matériau, plus important pour les ions U 106 MeV. En dessous de cette couche en surface,
il est possible d’observer de fortes variations de contrastes noirs, correspondant à une zone où
l’endommagement est assez important. Le contraste (composé de "black dots") va diminuer en
fonction de la profondeur avec une absence de ces "black dots" proche de l’interface. Ensuite,
une ligne foncée est visible coïncidant avec l’interface entre le film et le substrat. Une couche
amorphe au niveau de la surface du substrat d’Al2O3 est aussi remarquée (couche grise foncée)
et possède, quant à elle, une épaisseur d’environ 65 nm. Il est plus difficile d’observer l’évolution
de l’endommagement dans le substrat en dessous de la couche amorphe (cette zone se situe en
bas de la lame et possède une épaisseur plus importante provoquée par la méthode de fabrication
de la lame). Il peut être remarqué qu’il est impossible d’observer des traces uniques d’ions à
cette fluence, quelles soient discontinues ou quasi continues, puisque la fluence correspond au
domaine du recouvrement.
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Figure 5.3.1 : Cliché MET de l’échantillon GaN irradié à 2x1014 ions/cm2 (selon l’axe de zone 0110).
La flèche blanche représente le sens d’entrée des ions dans le matériau. Le profil inséré détermine
l’évolution de l’intensité du faisceau d’électron détectée en fonction de la profondeur, correspondant
à la zone délimitée par le cadre blanc en pointillé. La double flèche noire ajoutée au profil correspond
à l’épaisseur délimitée par la double flèche blanche sur l’image MET.

De plus, il est important de préciser que, malgré la présence de nombreux "black dots"
synonyme d’une présence de désordre, le film de GaN reste tout de même cristallin [57]. Aussi,
toute l’épaisseur du film mince n’est pas endommagée à cette fluence. De nombreuses études
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dans la littérature font référence à des observations à faible fluence pour analyser les traces en
fonction du Se et de la température d’irradiation. Cette étude permet d’obtenir des informations
sur l’évolution du comportement du GaN à faible et à haute fluence (chevauchement des traces
d’ions) afin de pouvoir établir un profil de l’endommagement en fonction de la profondeur.

A l’aide du profil inséré délimité par le cadre blanc ajouté sur le cliché, l’évolution de
l’endommagement en fonction de la profondeur peut être mieux visualisée. Pour rappel, ce
profil correspond à l’évolution de l’intensité du faisceau d’électron détectée en fonction de la
profondeur sondée. L’intensité transmise observée va alors dépendre des contrastes de diffraction
des zones de l’échantillon liés à la présence des "black dots". Un pic d’une intensité plus
importante est observé en surface sur la figure 5.3.1, correspondant aux différentes couches de
platine. Une zone bien distincte est remarquée ensuite avec une plus faible intensité détectée
du faisceau transmis, coïncidant avec la ZFE. La ZFE étant une zone très désordonnée, les
contrastes de diffraction sont alors plus importants et l’intensité transmise détectée est plus
faible. L’intensité transmise relevée par la suite augmente mais reste faible, synonyme de la
présence d’un désordre assez conséquent proche de la ZFE et qui diminue en fonction de la
profondeur (zone moins endommagée donc moins de contrastes de diffraction). De plus, une
augmentation de l’intensité transmise est observée en bas du film malgré une épaisseur plus
importante de la lame, équivalent à la fin de l’endommagement dans la couche de GaN et à
la couche amorphe de l’Al2O3. A partir de l’observation de ces contrastes, il est possible de
mesurer la profondeur de la zone endommagée : elle est aux alentours de 2,8 µm. L’ensemble
de l’épaisseur de la ZFE et des zones endommagées est aux alentours de 2,9 µm. A l’aide
de la figure 5.1.1 en début de ce chapitre, il est possible de constater que cette épaisseur
correspond à une valeur de Se inférieure à celle de Seth de la formation de trace dans le GaN.
L’endommagement relevé peut donc être relié à la formation de traces avec un Se > Seth mais
aussi à un possible effet du Sn. La nature des défauts n’a pas été identifiée dans cette étude.
Il pourrait être alors judicieux dans le futur d’identifier les défauts créés à l’aide, par exemple,
de clichés MET par champ clair ou sombre.

Afin d’étudier plus en détails la zone endommagée observée précédemment, des clichés
supplémentaires à des grandissements plus importants sont effectués. La figure 5.3.2 représente
deux zones bien spécifiques de la figure 5.3.1, observées à un grossissement plus important,
dans les mêmes conditions. Sur la figure 5.3.2a, correspondant à une zone en surface de la
lame, les différentes couches de platine sont bien visibles. La ZFE est ainsi présente en surface
où se trouve un important endommagement en dessous de cette couche avec la présence d’une
grande densité de "black dots". La figure 5.3.2b met en évidence la fin du film de GaN où
l’arrêt du désordre est caractérisé par une ligne blanche discontinue. Après cette ligne, il est
remarqué que le film possède beaucoup moins de "black dots" (contraste clair). Une fluence
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plus importante est analysée par la suite pour permettre d’étudier l’évolution de l’épaisseur de
la ZFE ainsi que la profondeur endommagée.

Figure 5.3.2 : Cliché MET de l’échantillon GaN irradié à 2x1014 ions/cm2 (selon l’axe de zone 0110).
Les flèches blanches représentent le sens d’entrée des ions dans le matériau. Les images représentent
un zoom de différentes zones de la partie endommagée de la lame : (a) haut de la lame avec la ZFE
en surface et une zone très fortement désordonnée en dessous (b) bas du film de GaN avec la fin de
l’endommagement et la couche amorphe de l’Al2O3.

La figure 5.3.3 représente un cliché MET obtenu sur du GaN irradié à la fluence de 6,2x1014

ions/cm2. Il est clairement observé une augmentation de l’épaisseur de la ZFE en surface du
GaN (zone grise foncée) et de la couche amorphe en surface du substrat (zone grise claire).
En effet, la ZFE à cette fluence possède une épaisseur d’environ 430 nm (>110 nm à 2x1014

ions/cm2) et la couche amorphe de l’Al2O3 possède, quant à elle, une épaisseur d’environ 490
nm (>65 nm à 2x1014 ions/cm2). D’autre part, il est observé que tout le film du GaN est
désordonné de par la présence de "black dots". Les contrastes évoluent avec la profondeur avec
une densité de "black dots" beaucoup plus importante en surface, en dessous de la ZFE. Il est
important ici de rappeler que la ZFE n’est pas totalement amorphe, contrairement à la couche
présente en surface de l’Al2O3, et que le film GaN en dessous de cette zone est principalement
cristallin malgré les contrastes relevés [57].
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Figure 5.3.3 : Cliché MET de l’échantillon GaN irradié à 6,2x1014 ions/cm2 (selon l’axe de zone
0110). La flèche blanche représente le sens d’entrée des ions dans le matériau. Le profil inséré détermine
l’évolution de l’intensité du faisceau d’électrons détectée en fonction de la profondeur, correspondant
à la zone délimitée par le cadre blanc en pointillé. La double flèche noire ajoutée au profil correspond
à l’épaisseur délimitée par la double flèche blanche sur l’image MET.

De plus, le fait que le film possède du désordre sur toute son épaisseur confirme bien les
résultats observés en DRX. Les diffractogrammes 2θ-ω obtenus à cette fluence établissaient
une zone complètement désordonnée avec une observation d’un halo très large sans obtenir un
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pic bien significatif. D’autre part, le MET permet de s’assurer que l’échantillon reste cristallin
(clichés de diffraction correspondant à un monocristal).

Comme précédemment, un profil représentant l’évolution de l’intensité du faisceau d’élec-
tron détectée en fonction de la profondeur est utilisé. Il permet de faciliter l’observation de
l’évolution de l’endommagement en fonction de la profondeur (zone délimitée par le cadre
blanc sur le cliché). Un pic d’une intensité plus importante est également visible en surface
sur le profil, correspondant aux différentes couches de platine. La ZFE est aussi clairement
observable et possède une plus faible intensité. Par ailleurs, le profil inséré met en évidence la
diminution de l’intensité détectée en fonction de la profondeur en dessous de la ZFE, synonyme
de l’augmentation de l’endommagement au sein du film avec une densité de défaut plus impor-
tante dans cette zone. En sachant que le film possède une épaisseur de 3,5 µm avec une ZFE
d’environ 430 nm à cette fluence, la zone endommagée relevée (≃ 3,1 µm) correspond bien à
l’épaisseur existante du film. La couche amorphe de l’Al2O3 est également bien visible avec une
intensité beaucoup plus importante malgré une lame plus épaisse à cette profondeur.

De la même manière qu’avec la fluence 2x1014 ions/cm2, des clichés supplémentaires à
un grandissement plus important sont effectués. La figure 5.3.4 représente deux zones bien
spécifiques de la figure 5.3.3 : le film de GaN et le substrat d’Al2O3.

Figure 5.3.4 : Cliché MET de l’échantillon GaN irradié à 6,2x1014 ions/cm2 (selon l’axe de zone
0110). Les flèches blanches représentent le sens d’entrée des ions dans le matériau. Les images repré-
sentent un zoom de différentes zones de la partie endommagée de la lame : (a) film complet du GaN
avec la ZFE en surface et une zone désordonnée en dessous jusqu’au substrat (b) bas du film de GaN
avec la couche amorphe dans le substrat et une zone endommagée en dessous de celle ci.
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Il est remarqué sur la figure 5.3.4a la ZFE ainsi que l’endommagement de toute l’épaisseur
du film (nombreux contrastes). De plus, la figure 5.3.4b met en évidence la présence d’un
contraste plus important en dessous de la couche amorphe du substrat. Il devient ensuite plus
faible en bas de lame (Sesubstrat ≈ 12 keV/nm > Seth de formation de trace dans l’Al2O3). Ce
résultat a déjà été observé dans le chapitre précédent.

Après observation de ces échantillons de GaN à haute fluence, plusieurs conclusions sont dé-
duites des résultats obtenus. Une ZFE est bien présente en surface du matériau dont l’épaisseur
augmente en fonction de la fluence. Comme observé pour l’étude de l’Al2O3, un endomma-
gement plus important est relevé en dessous de la ZFE avec une grande densité de "black
dots" diminuant avec la profondeur. D’autre part, il a été vu précédemment que la ZFE garde
une structure assez cristalline mais possède tout de même un important désordre. N’étant pas
amorphe, cette zone en surface pourrait alors être associée à l’observation du pic "max", relevé
à l’aide de la DRX. Cependant, les diffractogrammes 2θ-ω montrent un pic très distinct qui
se décale avec la fluence. De plus, ce pic est visible même à la fluence 2x1013 ions/cm2, où
l’épaisseur de la ZFE est très faible. Aussi, les clichés MET mettent en évidence une zone en
surface vraiment spécifique comparé au reste du film mince. Il a donc été choisi par la suite
que la déformation présente à plus bas angle (pic "max") correspond à un maximum d’endom-
magement proche de la surface, en dessous de la ZFE. Le pic "max" ne prend donc pas en
compte l’épaisseur de la ZFE. L’épaisseur de la ZFE augmente et décale alors le maximum
de l’endommagement en profondeur lorsque la fluence augmente (zones contenant des "black
dots" progressent en profondeur). Le film est endommagé sur toute son épaisseur pour une
fluence comprise entre 2x1014 et 6,2x1014 ions/cm2. Aussi, l’augmentation de l’épaisseur de la
couche amorphe de l’Al2O3 ainsi que les zones endommagées se situant en dessous peuvent
contribuer au gonflement du matériau (substrat + film mince) selon l’axe c.

Par comparaison au comportement de l’Al2O3, ceci peut être corrélé à l’évolution du pouvoir
électronique et/ou du pouvoir d’arrêt nucléaire. La ZFE se forme alors par la présence d’un
fort Se en surface avec un important désordre (accumulation de défauts), et celui-ci diminue
lorsque le Se diminue lui aussi en fonction de la profondeur. L’épaisseur à laquelle se trouve le pic
d’implantation correspondant au maximum du Sn n’est pas présent dans le film, ce qui signifie
que l’effet du Sn est très faible dans le GaN par rapport au Se. Cependant, son effet n’est pas à
exclure totalement dans la compréhension du comportement du GaN sous irradiation puisqu’il
a déjà été observé la formation de centres colorés pour une irradiation aux mêmes ions à une
énergie similaire [57]. De plus, un endommagement du film est visible pour les hautes fluences
au-delà de l’épaisseur correspondant à celle du Seth. Il serait alors intéressant de comparer ces
résultats avec une irradiation d’une série d’échantillons aux ions U 106 MeV. Ces ions possèdent
un Se d’entrée assez proche de celui des ions Xe 92 MeV de cette étude mais provoquent trois
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fois plus de dpa sur leur parcours aux mêmes fluences. Également, une étude est réalisée par
la suite (partie 5.6) afin d’isoler les effets du Se et du Sn. D’autre part, il est important de
souligner que l’étude de l’évolution de l’endommagement dans le film GaN à haute énergie et
à haute fluence (domaine du recouvrement des traces) apporte des résultats nouveaux dans la
compréhension du comportement de ce matériau sous irradiation aux ions. Cette étude permet
de constater que la déformation et donc l’endommagement sont plus importants proche de la
surface et diminuent en fonction de la profondeur. L’endommagement semble atteindre une
saturation en se généralisant sur toute l’épaisseur du film à haute fluence.

5.4 Profil de l’évolution de l’endommagement

A l’aide des nombreux résultats obtenus par DRX, par MET ou encore par spectroscopie
Raman, un profil de l’évolution de l’endommagement en fonction de la profondeur peut main-
tenant être établi. La modélisation de ce profil est réalisée à l’aide du logiciel Bruker Leptos.
Pour rappel, ce logiciel permet de simuler différentes couches dans le matériau en faisant varier
plusieurs paramètres. Il a été observé à partir des résultats précédents que le GaN possède
plusieurs couches présentant différents niveaux d’endommagement avec un maximum proche
de la surface. Par ailleurs, seule la réflexion (0004) est étudiée pour le profil étant donné que
seul le paramètre de maille c est fortement modifié sous irradiation.

En comparaison avec l’Al2O3, la simulation des diffractogrammes 2θ-ω du GaN est beau-
coup plus difficile à réaliser. Le tableau 5.4.1 reprend les différentes valeurs de la modélisation
de la réflexion (0004) pour l’échantillon irradié à 2x1014 ions/cm2 de la figure 5.4.1 où la courbe
noire représente le diffractogramme brut de la réflexion alors que la courbe bleue représente la
simulation. Pour cette fluence, vingt six contributions, possédant une épaisseur et un paramètre
de maille c différents, sont nécessaires afin d’obtenir un bon accord entre les deux courbes.
Une hypothèse identique à l’étude précédente est établie concernant le paramètre de maille
c : sa valeur en surface est plus importante et va progressivement diminuer en fonction de la
profondeur (liée principalement à l’évolution du Se dans le matériau). Ce type de simulation
est réalisé pour plusieurs fluences. La simulation pour la fluence de 6,2x1014 ions/cm2 n’est pas
présentée (trop difficile à réaliser). Néanmoins, cette fluence est essentielle afin de visualiser
l’important désordre moyenné sur toute l’épaisseur du film.
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Contribution Épaisseur (nm) Paramètre de maille c (Å)

1 50 5,2047

2 30 5,2046

3 30 5,2045

4 150 5,2035

5 185 5,2025

6 210 5,2015

7 190 5,2005

8 130 5,1995

9 70 5,1990

10 60 5,1985

11 70 5,1980

12 60 5,1975

13 70 5,1970

14 75 5,1965

15 65 5,1955

16 75 5,1950

17 65 5,1943

18 95 5,1935

19 120 5,1920

20 90 5,1910

21 85 5,1895

22 125 5,1890

23 200 5,1873

24 20 5,1867

25 230 5,1862

26 230 5,1845

Table 5.4.1 : Détails des différentes contributions composant le profil d’endommagement simulant
la réflexion (0004) à 2x1014 ions/cm2. Chaque couche est ajustée selon un paramètre de maille c et
une épaisseur.
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Figure 5.4.1 : Diffractogramme 2θ-ω de la réflexion (0004) à 2x1014 ions/cm2. La courbe noire
représente le diffractogramme brut et la simulation du profil est représentée par la courbe bleue.

L’évolution des paramètres c en fonction de la profondeur issus de la simulation est re-
présentée sur la figure 5.4.2, pour plusieurs fluences. La courbe représentant la fluence 2x1014

ions/cm2 est décalée suivant l’axe des abscisses correspondant à la formation de la ZFE en
surface d’une épaisseur d’environ 110 nm observé précédemment en MET. La ZFE n’étant pas
totalement amorphe, le décalage suivant l’axe des abscisses reste pertinent vu que l’épaisseur
de cette couche (relevée en MET) ne correspond pas à l’épaisseur du pic "max" (issue de la
simulation). De plus, les évolutions du Se et du Sn en fonction de la profondeur sont aussi
représentées afin de superposer et d’associer ces courbes aux évolutions du paramètre c.

De nombreuses informations peuvent être extraites de cette figure. Dans un premier temps,
suivant l’hypothèse de départ, les évolutions de chaque fluence ont la même allure. De plus,
il est clairement observé que le paramètre de maille c en surface augmente en fonction de la
fluence : la valeur de ce paramètre est d’environ 5,191 Å pour la fluence 2x1013 ions/cm2, alors
qu’elle atteint une valeur aux alentours de 5,205 Å pour la fluence 2x1014 ions/cm2.
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Figure 5.4.2 : Simulation de l’évolution du paramètre de maille c en fonction de la profondeur
dans le matériau, pour différentes fluences. Les fluences sont indiquées sur la figure en ions/cm2. La
courbe pour la fluence à 2x1014 ions/cm2 est décalée selon l’axe des abscisses en prenant en compte
l’épaisseur de la ZFE, observé en MET. Les évolutions du Se et du Sn en fonction de la profondeur
sont aussi ajoutées afin de les associer aux résultats présentés.

D’autre part, il est remarqué que le nombre de contributions nécessaires à la simulation des
diffractogrammes augmente en fonction de la fluence. En additionnant les différentes valeurs
des épaisseurs de chaque couche endommagée, la profondeur endommagée totale dans le film
peut être déduite. Pour la fluence de 2x1014 ions/cm2, la simulation indique une profondeur
endommagée de l’ordre de 2700 nm. Il est important de souligner que malgré la difficulté pour
ajuster les courbes brutes, cette simulation donne des résultats assez convainquants. En effet, les
observations MET effectuées précédemment ont permis de mettre en évidence une profondeur
présentant des zones désordonnées dans le film de l’ordre de 2,8 µm pour cette fluence. Ces
deux valeurs sont extrêmement proches. Ce genre de profil déterminé à l’aide d’une simulation
a déjà été utilisé dans la littérature mais seulement à basse énergie et pour isoler un certain
type de défaut (cf chapitre 2.3). Il est donc important de préciser que c’est la première fois
qu’un profil concernant l’évolution de l’endommagement en fonction de la profondeur pour une
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irradiation à haute énergie et dans le domaine du recouvrement des traces a été établi.

Un premier bilan peut être réalisé sur le comportement du film GaN sous irradiation. En
DRX, un gradient de déformation a été remarqué en fonction de la fluence où le paramètre
de maille c est très fortement affecté contrairement au paramètre de maille a qui, quant à lui,
varie très peu sous irradiation. De plus, la formation d’une ZFE a été relevée en surface à l’aide
du MET. Cette couche dont l’épaisseur augmente avec la fluence se forme par accumulation de
défauts. A l’aide des nombreux résultats énoncés précédemment, un profil d’endommagement
en fonction de la profondeur a pu être déterminé. La simulation a montré que le paramètre de
maille c en surface augmente avec la fluence. De plus, la profondeur endommagée augmente
elle aussi en fonction de la fluence, avec des valeurs comparables à celles relevées à l’aide du
MET.

Afin de compléter ces différents résultats, deux études supplémentaires sont réalisées par
la suite. Il a été mis en évidence que le gonflement du film provoqué par l’extension de la
maille selon c est surtout relié à l’évolution du Se, en sachant qu’à cette énergie d’irradiation,
le rapport Se/Sn est très important. En revanche, en considérant les résultats précédents, la
contribution du Sn n’est pas du tout à négliger. En effet, au delà de l’épaisseur correspondant
au Seth (≃ 2 µm), l’endommagement visible en MET ou sur la simulation provient d’un effet
du Sn par la création de défauts ponctuels ou d’une migration des défauts créés par Se.

Par conséquent, une série d’échantillons irradiés de GaN sans substrat est analysée. En
effet, la contribution du Sn pourra être plus visible puisque tout le parcours des ions et donc le
pic d’implantation sera présent dans le GaN.

De plus, nous connaissons maintenant le comportement du substrat sous irradiation. Celui-
ci peut possiblement avoir lui aussi un effet sur le comportement du GaN sous irradiation. Il
va donc être intéressant d’observer si le film mince de GaN peut avoir un effet sur le substrat
d’α-Al2O3 sous irradiation.

5.5 Possible effet du film mince GaN sur le substrat
α-Al2O3 sous irradiation

Il est bien connu qu’à cause des écarts de paramètres de maille et des coefficients d’ex-
pansion thermique, le substrat peut avoir un effet sur le film mince [92–96]. Très peu d’études
ont été réalisées pour observer cet éventuel effet pour le cas du GaN sur l’Al2O3 avant et après
irradiation. De plus, les seules études présentes dans la littérature concernent uniquement des
irradiations à basse énergie [97]. Dans le cas d’échantillons non irradiés, il a été vu que le
film mince n’a aucun effet sur le substrat. L’étude d’échantillons irradiés à haute énergie est
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donc importante pour vérifier si des conclusions similaires peuvent être déduites des résultats
obtenus.

Des essais ont été réalisés sur une série d’échantillon irradiés aux ions Xe 92 MeV pour
plusieurs fluences (2x1012, 2x1013 et 2x1014 ions/cm2) afin d’isoler l’effet du film sur le substrat.
Pour ce faire, une couche d’aluminium a été disposée sur les échantillons d’Al2O3 avant les
expériences d’irradiation afin de simuler la couche de GaN. A l’aide du logiciel SRIM, des
simulations sont réalisées afin d’établir l’épaisseur d’aluminium nécessaire à simuler la couche
de 3,5 µm de GaN. Elles ont démontré qu’il est nécessaire d’avoir une couche d’aluminium d’une
épaisseur de 5,5 µm pour simuler l’épaisseur du film mince de 3,5 µm lors d’une irradiation aux
ions Xe 92 MeV, ce qui signifie que les ions incidents perdront une énergie similaire dans 3,5
µm de GaN que dans une épaisseur de 5,5 µm d’aluminium. Ils pénètrent donc dans le substrat
d’Al2O3 avec une énergie similaire, le but étant de comparer cette série d’échantillon à celle de
GaN/Al2O3. Ceci va alors permettre de séparer l’effet de la croissance du film sur le substrat
de l’effet de l’irradiation. Durant les expériences d’irradiation, les échantillons de GaN/Al2O3 et
d’Al2O3 avec une couche d’aluminium ont été irradiés le même jour, dans les mêmes conditions,
aux mêmes fluences. Les figures 5.5.1 et 5.5.2 représentent les diffractogrammes 2θ-ω pour les
réflexions (0006) et (1014) respectivement, des échantillons de GaN/Al2O3 et d’Al2O3 avec
une couche d’aluminium irradiés à 2x1013 et à 2x1014 ions/cm2.

Figure 5.5.1 : Comparaison de diffractogrammes en 2θ-ω pour la réflexion (0006) des échantillons
de GaN/Al2O3 et d’Al2O3 avec une couche d’aluminium, pour les fluences de 2x1013 et de 2x1014

ions/cm2.
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Figure 5.5.2 : Comparaison de diffractogrammes en 2θ-ω pour la réflexion (1014) des échantillons
de GaN/Al2O3 et d’Al2O3 avec une couche d’aluminium, pour les fluences de 2x1013 et de 2x1014

ions/cm2.

Les diffractogrammes ont été manuellement décalés sur l’axe des ordonnées afin de séparer
les deux fluences. Cependant, aucune modification n’a été réalisée pour deux échantillons d’une
même fluence. Les intensités entre les échantillons restent alors comparables.

Ainsi, une plus faible intensité est obtenue pour les échantillons de GaN/Al2O3 sur les
deux réflexions pour chaque fluence. Ce résultat est assez attendu puisque la couche mince est
présente sur le substrat et que les observations sont effectuées sur les réflexions de l’Al2O3. Le
faisceau X doit alors traverser les 3,5 µm de la couche de GaN avant d’atteindre le substrat. De
plus, des diffractogrammes 2θ-ω similaires à ceux obtenus dans le chapitre 4, avec l’apparition
des pics de diffraction caractéristiques, sont constatés. Aucune différence n’est observée entre
les deux types d’échantillons que ce soit à 2x1013 ou à 2x1014 ions/cm2 sur les deux réflexions.

Afin de compléter et de confirmer ces résultats obtenus en DRX, une étude en spectroscopie
Raman est réalisée sur cette même série d’échantillons. Les échantillons de GaN/Al2O3 et
d’Al2O3 avec une couche d’aluminium sont analysés dans les mêmes conditions que les études
précédentes (faisceau laser vert, objectif x10). Une fois les spectres Raman obtenus, une étude
particulière du mode A1g de l’Al2O3 (situé aux alentours de 418 cm−1) est réalisée. La figure
5.5.3 présente l’évolution de la variation de la position du mode situé à 418 cm−1, relevé sur
les différents spectres, en fonction de la fluence. Les variations de la position du mode sont
calculées à partir de la différence entre la position relevée sur l’échantillon non irradié et celle
des échantillons irradiés.
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Figure 5.5.3 : Variation de la position du mode à 418 cm−1 en fonction de la fluence pour les
échantillons de GaN/Al2O3 (en rouge) et Al2O3 avec une couche d’aluminium (en noir).

Étant donné l’absence des modes caractéristiques du GaN/Al2O3 à la fluence de 2x1014

ions/cm2 (à cause de la présence de nombreuses zones endommagées dans le film, vu précé-
demment), le calcul de la variation de la position du mode de vibration de cet échantillon n’a
pas pu être effectué. Une évolution similaire entre les différents échantillons est observée en
fonction de la fluence. De plus, les valeurs de variation sont assez identiques quelque soit la
fluence. Il n’est donc observé aucune différence de déplacement du mode A1g entre les échan-
tillons de GaN/Al2O3 et d’Al2O3 avec une couche d’aluminium. Ces résultats obtenus à l’aide
de la spectroscopie Raman confirment bien ceux obtenus en DRX. Les différentes observations
mettent bien en évidence le fait que l’endommagement relevé sur les échantillons de GaN/Al2O3

précédemment provient bien de l’irradiation et non d’un effet couplé irradiation/épitaxie. Éga-
lement, ces résultats amènent à dire que le film mince de GaN n’a aucun effet sur le substrat
d’Al2O3 sous irradiation.

5.6 Visualisation de l’effet du pouvoir d’arrêt nucléaire

Lors de sa thèse, F. Moisy a caractérisé des échantillons de GaN/Al2O3 irradiés à différents
ions à différentes énergies afin d’étudier l’effet du Se sur l’endommagement dans le film. Après
une irradiation aux ions U 106 MeV (Se ≃ 24 keV/nm > Seth), il a observé à l’aide de la
DRX un étalement de la réflexion (0004), synonyme d’une extension de la maille selon l’axe
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c (figure 5.6.2). Néanmoins, après une irradiation des échantillons aux ions Ar 35 MeV (Se ≃
9 keV/nm < Seth), aucun changement significatif n’est relevé en comparaison de l’échantillon
non irradié. La conclusion de ces observations met en évidence que le désordre créé dans le film
mince provient d’un effet du Se associé à la formation des traces (Se > Seth).

Pour notre étude, il va donc être nécessaire d’utiliser des échantillons de GaN dépourvus
de substrat afin d’isoler les effets du Se et du Sn. En effet, l’effet du Se sera principalement
visible sur les échantillons de GaN/Al2O3 (cas des ions Se > Seth) alors qu’un effet couplé sera
présent pour les échantillons de GaN sans substrat (présence pic d’implantation). Cependant,
afin d’avoir une contribution plus visible du Sn dans les échantillons de GaN sans substrat, une
irradiation des échantillons aux ions possédant un Se inférieur au Seth peut être utilisée. C’est
pourquoi une série composée d’échantillon de GaN/Al2O3 et de GaN sans substrat irradié aux
ions Ar 35 MeV pour une fluence de 2x1014 ions/cm2 a été utilisée pour les mesures (Se ≃ 9
keV/nm < Seth).

A l’aide du logiciel SRIM, les évolutions du Se et du Sn ainsi que le Rp des ions ont pu être
déterminés dans des échantillons de GaN sans substrat pour une irradiation aux ions Ar 35 MeV
(figure 5.6.1). La même simulation est réalisée dans le cas d’un échantillon de GaN/Al2O3.

Figure 5.6.1 : Évolution du Se et du Sn en fonction de la profondeur dans le cas des ions Ar 35
MeV dans du GaN sans substrat.

Il est observé que le Se (< Seth) reste important devant le Sn avec un pic d’implantation
en fin de parcours. Un Rp assez similaire est estimé entre les deux types d’échantillons : 7 µm
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pour l’échantillon GaN sans substrat et 6,3 µm pour l’échantillon GaN/Al2O3. Pour ce dernier,
les ions vont alors traverser entièrement le film mince pour s’arrêter dans le substrat (absence
du pic d’implantation dans le film). Contrairement au film mince, l’échantillon de GaN sans
substrat possède quant à lui le pic d’implantation des ions, traduisant un effet maximum du
Sn.

Les premières analyses de la série d’échantillon sont réalisées à l’aide de la DRX. La figure
5.6.2 représente les diffractogrammes de la réflexion (0004) de l’échantillon GaN sans substrat
et de l’échantillon GaN/Al2O3 irradiés aux ions Ar 35 MeV à la fluence 2x1014 ions/cm2. De
plus, les diffractogrammes issus des résultats de F. Moisy et de la partie précédente représentant
la même réflexion des échantillons irradiés aux ions U 106 MeV et Xe 92 MeV sont ajoutés.
Les fluences ont été choisies afin d’obtenir le même nombre de dpa sur toute l’épaisseur du
film (moyenne du nombre de dpa présent dans 3,5 µm de GaN). Le diffractogramme de la
réflexion (0004) de l’échantillon non irradié est aussi présent pour une meilleure visualisation
de l’évolution de l’endommagement sous irradiation.

Figure 5.6.2 : Diffractogrammes de la réflexion (0004) pour les échantillons de GaN sans substrat
et de GaN/Al2O3 irradiés aux ions Ar 35 MeV à 2x1014 ions/cm2. La réflexion des échantillons non
irradiés et irradiés aux ions U 106 MeV à 1x1013 ions/cm2 et aux ions Xe 92 MeV à 2x1013 ions/cm2

sont aussi ajoutés.

Concernant les échantillons de GaN/Al2O3 irradiés aux ions U et Xe (Se > Seth), un
étalement de la réflexion vers les plus bas angles est visible. Ce résultat a déjà été observé
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précédemment et traduit une augmentation de l’endommagement au sein du matériau avec
l’irradiation. Ceci provoque une extension de la maille selon l’axe c et donc du gonflement. De
plus, pour un nombre assez similaire de dpa produit en moyenne sur l’épaisseur du film entre
ces deux ions à ces fluences, un étalement un peu plus important est remarqué pour les ions
U. Cette différence provient essentiellement de l’énergie plus importante et donc du Se plus
grand des ions U par rapport aux ions Xe (déjà indiqué lors de la comparaison des valeurs de
contraintes biaxiales dans la partie 5.2). Pour l’échantillon GaN/Al2O3 irradié aux ions Ar (Se
< Seth), un pic de diffraction assez large centré aux alentours de 72,92˚est constaté. Aucune
modification significative n’est relevée sur la réflexion par comparaison à celle de l’échantillon
non irradié.

Concernant la réflexion de l’échantillon GaN sans substrat irradié aux ions Ar (Se < Seth),
un pic de diffraction plus intense et plus fin est observé pour la même position. Cependant,
de nouveaux pics apparaissent (semblables à ceux déjà observés dans les chapitres précédents)
composant un gradient de déformation qui s’étale vers les plus bas angles, synonyme d’un
gonflement du matériau.

Des cartographies 2D de l’espace réciproque sont aussi effectuées à l’aide de la DRX sur les
échantillons irradiés aux ions Ar 35 MeV pour la réflexion asymétrique (1124(-)) (figure 5.6.3).
De plus, l’épaisseur sondée par le faisceau X pour cette réflexion (11,2 µm) est supérieure au
Rp des ions.

Les échantillons non irradiés sont également représentés pour une meilleure comparaison
avec les échantillons irradiés. Il apparaît sur les échantillons de GaN sans substrat une fine et
très large réflexion pour l’échantillon non irradié. Après irradiation, il est possible de voir que la
réflexion est beaucoup moins large et moins intense, résultat du désordre qui diminue le volume
diffractant. La cartographie montre également un étalement de la réflexion qui progresse vers les
plus faibles valeurs de Qz. Cela correspond à l’extension de la maille selon l’axe c (déjà observée
précédemment). De plus, aucune modification n’est visible selon Qx et donc peu de variations
selon l’axe a à cette fluence. Concernant les échantillons de GaN/Al2O3, la figure présente une
réflexion assez intense avec une zone aux contours bien arrondis pour l’échantillon non irradié.
Après irradiation, une réflexion assez identique est observée, possédant des valeurs de Qz et Qx
similaires à celles de l’échantillon témoin. Des résultats similaires aux diffractogrammes 2θ-ω
haute résolution sur la réflexion (0004) sont donc obtenus.
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Figure 5.6.3 : Cartographies 2D de la réflexion (1124(-)) pour les échantillons de GaN sans substrat
et de GaN/Al2O3 non irradiés et irradiés aux ions Ar 35 MeV pour la fluence 2x1014 ions/cm2.

Une étude est effectuée ensuite à l’aide de la spectroscopie Raman afin de compléter les
résultats obtenus à l’aide de la DRX. Les mêmes configurations que pour les études précédentes
sont utilisées (faisceau laser 532 nm et objectif x10), sondant le matériau aux alentours de 14
µm, bien au-delà du Rp des ions. Des mesures sont alors réalisées sur les échantillons de GaN
sans substrat et de GaN/Al2O3 non irradiés et irradiés aux ions Ar 35 MeV à la fluence 2x1014

ions/cm2 (figures 5.6.4 et 5.6.5 respectivement).

Sur la figure 5.6.4 concernant les échantillons GaN sans substrat, trois modes de vibrations
sont visibles : 144 (E2 low), 568 (E2 high) et 734 cm−1 (A1 (LO)). A 2x1014 ions/cm2, aucune
modification pour le fond continu n’est constatée mais une perte d’intensité des modes, plus
visible pour le mode à 568 cm−1 est présente. La perte d’intensité provient de la diminution du
volume diffractant dans le matériau, provoquée par l’augmentation de l’endommagement.
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Figure 5.6.4 : Spectres Raman pour les échantillons de GaN sans substrat non irradiés et irradiés
aux ions Ar 35 MeV à 2x1014 ions/cm2.

Figure 5.6.5 : Spectres Raman pour les échantillons de GaN/Al2O3 non irradié et irradié aux ions
Ar 35 MeV à 2x1014 ions/cm2.
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La figure 5.6.5 concernant les échantillons de GaN/Al2O3 présente les trois mêmes modes
de GaN observés sur la figure précédente ainsi que quatre modes de l’Al2O3 : 418 (A1g), 431
(Eg ext), 449 (Eg int) et 751 cm−1 (Eg int). Aucune modification de l’intensité relative des
différents modes n’est relevée entre l’échantillon non irradié et celui irradié. De plus, à l’aide
des différentes études réalisées en spectroscopie Raman, il est constaté une modification de
l’intensité du fond continu lorsque le substrat d’Al2O3 est présent. Cette observation confirme
bien que ce résultat est relié à un phénomène de diffusion du laser dans le matériau (différence
des indices de réfraction). Les mesures en spectroscopie Raman complètent et confirment ainsi
les observations effectuées en DRX : l’endommagement provoqué par l’irradiation n’est visible
que sur les échantillons de GaN sans substrat dans le cas d’une irradiation aux ions Ar 35 MeV.

En résumé, les résultats ont montré que la formation de l’endommagement du GaN est
assez complexe. Tout d’abord, il est connu que le Se seuil de formation de traces dans le GaN
est aux alentours de 17 keV/nm. En sachant que les ions Ar 35 MeV possèdent un Se d’entrée
de 9 keV/nm, aucune trace n’est présente dans le film mince. Dans un film mince (cas ici de
3,5 µm donc absence du pic d’implantation), le Se provoque la formation de l’endommagement
dans le matériau lorsque sa valeur est supérieure à celle du Seth. Si le Se < Seth, aucun désordre
n’est relevé. Cependant, il a été observé dans un matériau de GaN sans substrat une présence de
désordre après une irradiation avec des ions possédant un Se inférieur à Seth. L’endommagement
présent ne provient donc pas d’un effet du Se. Par conséquent, l’origine de cet endommagement
est expliquée par la présence du pic d’implantation (effet maximal du Sn) dans le matériau.
Cet effet peut aussi être visible sur la figure 5.4.2, où des couches endommagées sont présentes
au-delà de la profondeur correspondant au Seth pour la fluence de 2x1014 ions/cm2. De plus, en
comparant la réflexion (0004) de l’échantillon de GaN/Al2O3 irradié aux ions 92 MeV et celui
de GaN sans substrat irradié aux ions Ar 35 MeV pour une même fluence de 2x1014 ions/cm2, le
pourcentage de déformation relevé est plus important via l’effet du Sn (0,44% contre 0,32%).
Ce calcul ne considère évidemment pas les différences sur les épaisseurs irradiées et sondées
mais cela permet de se rendre compte de l’importance de la contribution du Sn. Les mécanismes
de l’endommagement du GaN proviennent ainsi de l’association de l’effet du Se et de l’effet du
Sn.

5.7 Conclusion

Afin de conclure sur ce chapitre concernant les modifications induites dans le film mince de
GaN sous irradiation, de nombreux résultats ont été obtenus des différentes études effectuées.
Premièrement, il a été observé que le comportement de ce matériau sous irradiation aux ions Xe
92 MeV est assez similaire à celui de l’α-Al2O3, irradié aux mêmes ions à la même énergie. Un
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gradient de déformation a été constaté en DRX, synonyme d’une extension de la maille selon
l’axe c. Cependant, par comparaison aux évolutions observées pour l’Al2O3, les variations du
paramètre de maille c sont beaucoup plus faibles pour le film GaN. Ce désordre provient de la
formation des traces liée au Se lorsque sa valeur est supérieure au Seth ≃ 17 keV/nm. Ensuite,
à haute fluence, une ZFE se forme en surface par accumulation de défauts dont l’épaisseur
augmente avec la fluence. Contrairement à la couche amorphe qui se forme en surface de
l’Al2O3, la ZFE conserve une certaine structure cristalline malgré un fort endommagement. De
plus, de l’endommagement a aussi été relevé en MET au delà de l’épaisseur correspondant au
Seth ≃ 2 µm à haute fluence (cf 5.1.1). Cette observation met en évidence que le désordre est
induit par le Se ("black dots") mais aussi par la formation de défauts ponctuels par le Sn.

Un profil d’endommagement en fonction de la profondeur a pu être déterminé. Les diffé-
rentes techniques ont conduit à établir l’hypothèse que la zone de déformation maximale se
situe à la surface du matériau sous la ZFE. Cette ZFE n’étant pas amorphe, il a aussi été
admis à l’aide des résultats obtenus en DRX, que le maximum de l’endommagement se trouve
en dessous de cette ZFE. La croissance de celle-ci va ainsi décaler en profondeur ce maximum
de déformation en fonction de la fluence avec l’augmentation de la profondeur endommagée.
Également, le paramètre de maille c proche de la surface augmente avec la fluence. Par la
suite, il serait intéressant d’étudier des échantillons à des fluences encore plus importantes afin
d’observer la saturation de l’épaisseur de la ZFE qui devrait se situer aux alentours de 2 µm
pour un Seth de 17 keV/nm.

L’étude concernant les échantillons de GaN sans substrat irradiés aux ions Ar 35 MeV (Se
< Seth) a permis de mieux visualiser l’effet du Sn dans la formation du désordre. L’utilisation du
matériau sous la forme d’un film mince (ici 3,5 µm) permet donc d’isoler l’effet du Se et du Sn.
Ainsi, où l’α-Al2O3 s’endommage principalement par effet du Se avec un possible effet du Sn
en fin de parcours, le GaN s’endommage par l’association de l’effet du Se avec une contribution
assez conséquente de l’effet du Sn.

Il serait intéressant par la suite d’étudier des échantillons sans substrat, cette fois irradiés
à des ions de plus forte énergie (ions Xe 92 MeV par exemple), afin d’observer l’évolution
de l’endommagement lorsque celui-ci dépend d’un effet du Se (> Seth) et du Sn. Aussi, le
fait d’observer en MET les échantillons de GaN sans substrat irradiés aux ions Ar 35 MeV
permettrait de voir si l’endommagement serait plus important au niveau du pic d’implantation
en fin de parcours des ions.

D’autre part, des hypothèses ont été émises lors des différents calculs de contraintes dans
l’Al2O3 et ensuite dans le GaN dans les parties précédentes. Les constantes élastiques ainsi
que le module d’Young ont été gardés comme invariants sous irradiation. Le prochain chapitre
porte sur l’étude de la nanoindentation de ces deux matériaux afin d’observer l’évolution de ces
paramètres sous irradiation en fonction de la fluence.
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6.1 Introduction

Dans les chapitres précédents, nous avons montré que l’Al2O3 et le GaN subissaient de
nombreuses modifications structurales sous irradiation aux ions de fortes énergies. Un profil de
l’endommagement en fonction de la profondeur a été établi. D’autre part, nous avons estimé
les contraintes induites par ces modifications.

Dans le calcul de ces contraintes, l’hypothèse que les constantes élastiques ainsi que le
module d’Young sont gardés invariants sous irradiation a été faite. Il est donc intéressant et
nécessaire de s’intéresser à l’évolution de ces paramètres en fonction de la fluence. La nanoin-
dentation va ainsi nous permettre d’obtenir des informations afin d’estimer l’évolution de ces
paramètres sous irradiation. De plus, nous avons montré que l’endommagement était maxi-
mal en surface (pouvoir d’arrêt électronique important). Afin d’estimer l’effet des modifications
structurales sur les propriétés mécaniques de la couche mince et du substrat, la nanoindentation
reste une des seules techniques permettant de sonder les propriétés mécaniques de la couche
endommagée seule.

Lors de cette thèse, l’étude des paramètres mécaniques sous irradiation a été commencée sur
ces deux matériaux par nanoindentation. Il a été mis en évidence des évolutions des paramètres
mécaniques en fonction de la fluence mais beaucoup de travail reste encore à fournir pour
comprendre les évolutions et corréler les résultats aux effets d’irradiation sur la microstructure.
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6.2 Évolution des paramètres mécaniques dans le GaN

Dans un premier temps, l’étude va porter sur le comportement du film mince de GaN
avant et après irradiation. Les mesures de nanoindentation sont effectuées sur la même série
d’échantillons irradiés aux ions Xe 92 MeV, étudiés dans les chapitres précédents.

Lors d’un essai de nanoindenation, la pointe de l’indenteur pénètre la surface du matériau
jusqu’à atteindre la profondeur fixée. Une fois la profondeur atteinte, la pointe s’extrait de
l’échantillon. Le matériau accomode alors élastiquement la déformation créée par la pointe jus-
qu’à une certaine profondeur, qui dépend de ces propriétés élastiques, pour ensuite se déformer
plastiquement. La figure 6.2.1 présente des courbes typiques de charge-décharge et met en
évidence l’évolution de la force appliquée par l’indenteur en fonction de la profondeur indentée
(ici jusqu’à 300 nm) pour différentes fluences. Il est connu et démontré que les paramètres
mécaniques d’un film mince mesurés par nanoindentation sont susceptibles d’être affectés par
les caractéristiques mécaniques du substrat dès une indentation supérieure à 10% de l’épaisseur
totale du film. En se fixant à une profondeur maximale de 300 nm, nous restons ici à une
profondeur inférieure à 10% de l’épaisseur totale du film de GaN et les mesures ne devraient
ainsi pas être affectées par la réaction du substrat. Pour chaque échantillon, les valeurs des pa-
ramètres mécaniques correspondent à la moyenne des résultats sur les 9 indents de la matrice
de mesure (3x3).

Figure 6.2.1 : Courbes de chargement et de déchargement des essais de nanoindentation effectués à
une profondeur maximale de 300 nm sur les échantillons de GaN avant et après irradiation à plusieurs
fluences, indiquées sur la figure en ions/cm2.
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Sur la figure 6.2.1, de nombreuses fluctuations des courbes selon la fluence sont observées.
Un comportement non monotone en fonction de la fluence est remarqué. De plus, différents
paramètres, directement reliés aux propriétés mécaniques du matériau, varient : la force appli-
quée et la valeur de profondeur du déplacement résiduel lors du retrait de la pointe. D’autre
part, la boucle d’hystéresis observée entre les courbes de charge et de décharge, qui correspond
à la dissipation de l’énergie plastique du matériau lors des essais, évolue avec la fluence.

A partir des différentes courbes de chargement, les valeurs de module et de dureté peuvent
être calculées à l’aide des relations énoncées dans la partie 3.2.2 (méthode d’Oliver et Pharr).
Les figures 6.2.2 et 6.2.3 représentent l’évolution de ces valeurs de module et de dureté res-
pectivement pour les différentes fluences en fonction de la profondeur indentée.

Les variations des valeurs de module ou de dureté sont assez similaires : elles augmentent
jusqu’à une profondeur d’environ 20 nm pour ensuite diminuer et atteindre une valeur relative-
ment constante. Cette augmentation en surface est typique des essais de nanoindenation [98],
provoquée par un effet de surface (interaction électrostatique entre la pointe et la surface de
l’échantillon). La microstructure évoluant lentement sous la surface (dans les premières cen-
taines de nanomètres) au regard de l’évolution du paramètre c avec la profondeur, il est cohérent
de tendre vers une valeur constante (ou évoluant très peu).

Figure 6.2.2 : Évolution des valeurs du module en fonction de la profondeur de pénétration à
différentes fluences, indiquées sur la figure en ions/cm2.
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Figure 6.2.3 : Évolution des valeurs de la dureté en fonction de la profondeur de pénétration à
différentes fluences, indiquées sur la figure en ions/cm2.

Pour la fluence 2x1014 ions/cm2, il est remarqué une évolution possédant des faibles valeurs
en surface qui augmentent avec la profondeur. Cela peut être corrélé à la formation de la ZFE
en surface.

D’autre part, les mesures de dureté, contrairement à celles du module d’élasticité, sont dé-
pendantes de l’orientation cristallographique du matériau et du nombre de plans de glissement
susceptibles d’être activés lors de la pénétration de la pointe. L’activation des plans de glisse-
ment dépend des facteurs de Schmidt, reflétant la force nécessaire à l’activation d’un système
de glissement suivant le plan et la direction concernés. La formation de défauts ponctuels ou de
défauts étendus peut induire un durcissement par un blocage des dislocations, comme cela a été
relevé dans la littérature pour le cas des basses énergies [98,99]. D’un autre côté, la diminution
des valeurs de module et de dureté avec la fluence peut être liée à la présence d’un désordre
important (ZFE en surface) pour les hautes fluences, observé dans le chapitre précédent.

Il va maintenant être intéressant d’étudier l’évolution de ces valeurs mais à une profondeur
bien spécifique. Les figures 6.2.4 et 6.2.5 montrent l’évolution des valeurs de module et de dureté
respectivement en fonction de la fluence avant et après irradiation à une profondeur de 300 nm.
Les 9 valeurs des indents composant la matrice de mesure sont représentées afin d’observer les
fluctuations possibles des valeurs pour chaque fluence. L’axe des abscisses (fluence) est brisé
pour une meilleure visualisation de l’évolution des différentes valeurs.
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Figure 6.2.4 : Dispersion des valeurs de module pour les 9 indents de chaque matrice de mesure à
une profondeur de 300 nm des échantillons de GaN nanoindentés avant et après irradiation en fonction
de la fluence.

Figure 6.2.5 : Dispersion des valeurs de dureté pour les 9 indents de chaque matrice de mesure à
une profondeur de 300 nm des échantillons de GaN nanoindentés avant et après irradiation en fonction
de la fluence.
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Il est observé sur ces figures une évolution identique des valeurs de module et de dureté.
Les figures permettent aussi de mettre en évidence la sensibilité de la technique par rapport aux
fluctuations de surface des échantillons, avec la présence d’une variation des valeurs obtenues
sur une matrice de 3x3 indents, pour un même échantillon.

Il est remarqué une évolution non monotone du module et de la dureté en fonction de
la fluence. Cette différence de comportement du matériau irradié en fonction de la fluence,
étant donné qu’il n’y a pas de variation continue avec la fluence, est appelée par la suite le
phénomène de "dents de scie". Les résultats obtenus pour les matrices réalisées aux autres
profondeurs (100, 200, 500 nm, 1 et 2 µm) confirment également ce comportement en "dents
de scie".

Dans un premier temps, il a été vérifié que le comportement en "dents de scie" n’était pas
un artefact de mesure lié à une barre d’erreur très importante ou un problème d’échantillon.
Des mesures ont été effectuées sur une autre série de GaN irradié aux ions U 109 MeV. Même
si le nombre d’échantillons irradiés à plusieurs fluences était faible, l’évolution obtenue n’était
pas monotone avec la fluence.

Dans un second temps, afin de vérifier que les fluctuations des différentes valeurs en "dents
de scie" proviennent bien d’un effet de l’irradiation aux ions et non d’un problème d’homogénéité
des échantillons ou de précision des mesures, d’autres tests ont été réalisés. Dix matrices de 9
indents ont été réalisées en différentes zones couvrant toute la surface de l’échantillon. Trois
échantillons ont été choisis spécifiquement pour ces essais : l’échantillon non irradié et ceux
irradiés à 5x1012 et 1x1013 ions/cm2, ces deux fluences ayant été choisies puisqu’elles conduisent
aux valeurs de dureté et de module les plus élevées et les plus faibles. De plus, les matrices
d’indents ont été réalisées à des profondeurs de 500 nm afin de faciliter l’observation des
indents résiduels en surface du matériau (empreintes plus grandes à cette profondeur et donc
observables avec des moyens classiques de microscopie optique). Les figures 6.2.6 et 6.2.7
représentent l’évolution des valeurs du module et de la dureté respectivement, en fonction de
la fluence. Les valeurs correspondant à chaque indent de ces 10 matrices supplémentaires sont
superposées aux valeurs obtenues initialement lors des premières mesures pour des matrices
d’indent de 300 nm de profondeur.

L’étalement des valeurs de chacune des mesures pour chaque fluence provoque une atté-
nuation du phénomène de "dents de scie". Cependant, aucun chevauchement des valeurs n’est
observé entre les valeurs extrêmes pour les fluences de 5x1012 et 1x1013 ions/cm2. Ce résul-
tat tend donc à confirmer les premières observations, à savoir une variation non linéaire du
comportement mécanique du matériau sous irradiation aux ions en fonction de la fluence.
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Figure 6.2.6 : Évolution des valeurs de module pour des essais à une profondeur maximale de 500
nm en fonction de la fluence. Les valeurs de chaque indent des 10 matrices pour l’échantillon non
irradié et ceux irradiés à 5x1012 et 1x1013 ions/cm2 sont superposées aux valeurs obtenues initialement
pour des matrices à des profondeurs maximales de 300 nm.

Figure 6.2.7 : Évolution des valeurs de dureté pour des essais à une profondeur maximale de 500 nm
en fonction de la fluence. Les valeurs de chaque indent des 10 matrices pour l’échantillon non irradié
et ceux irradiés à 5x1012 et 1x1013 ions/cm2 sont superposées aux valeurs obtenues initialement pour
des matrices à des profondeurs maximales de 300 nm.
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De plus, il a été vu précédemment que l’aire de l’empreinte résiduelle après indentation est
un paramètre important pour le calcul des paramètres mécaniques du matériau. Une erreur sur
la mesure de l’aire de contact peut conduire à une erreur très importante sur les paramètres
mécaniques calculés. Or, l’aire de contact est calculée en considérant la profondeur de péné-
tration et la forme exacte de l’indenteur dans le cas d’un matériau modèle. Des phénomènes
de création de bourrelets en périphérie de l’empreinte ou au contraire d’effondrement (appelé
"pile-up" et "sink-in" respectivement) conduisent à une mauvaise évaluation de l’aire de contact
et donc à des erreurs importantes dans les calculs de dureté et de module. Ainsi, une observa-
tion des empreintes résiduelles après indentation permet de s’assurer de la forme des empreintes
et d’apporter une correction éventuelle lors du calcul des paramètres mécaniques. Les obser-
vations ont été effectuées à l’aide d’un microscope confocal (figure 6.2.8) afin d’observer les
différentes matrices d’empreintes résiduelles et les effets provoqués aux alentours de celles-ci.
Le microscope confocal est un microscope optique, utilisant un faisceau laser comme source de
lumière, permettant une visualisation des empreintes résiduelles en profondeur mais aussi de la
surface des échantillons.

Ces clichés montrent les empreintes résiduelles de matrices de 9 indents pour des essais
réalisés à des profondeurs de 500 nm et non de 300 nm comme présenté précédemment, ceci
pour une meilleure visualisation des empreintes (les observations ont été effectuées pour des
matrices de 300 nm, 500 nm, 1 et 2 µm avec des résultats identiques).

Les observations réalisées au microscope confocal confirment le comportement non mono-
tone des paramètres mécaniques du matériau en fonction de la fluence. En effet, ce phénomène
se traduit par des fluctuations de la taille et de la forme des empreintes résiduelles avec la
fluence. Une taille assez identique des indents est relevée pour les échantillons témoin, 5x1012,
2x1013 et 2x1014 ions/cm2, échantillons possédant des valeurs de dureté et de module assez
proches. Les empreintes possèdent une forme triangulaire avec des contours bien nets. Concer-
nant les échantillons irradiés à 2x1012 et 1x1013 ions/cm2 (échantillons possédant des valeurs
de dureté et de module similaires), une taille plus faible des empreintes est constatée, accom-
pagnée d’une forme plus arrondie des contours. Pour un matériau moins "dur", des indents
résiduels plus grands sont attendus. Cependant, les empreintes résiduelles observées ici sont
plus petites. Ce résultat peut être expliqué par un retour visco-élastique plus important ou bien
par la formation de bourrelets autour des empreintes, qui fausse le calcul des valeurs de dureté
et de module. En effet, la formation de bourrelets semble plus importante pour les deux fluences
avec des valeurs de dureté faibles. Il est donc possible que les mesures aient été faussées par une
mauvaise estimation de l’aire de contact. Par contre, il est clairement observé une évolution en
"dents de scie" de la taille et de la forme des indents résiduels. Ceci met en évidence que l’effet
de l’irradiation sur les propriétés mécaniques n’est pas un phénomène simple (plusieurs stades
ou plusieurs phénomènes avec des cinétiques différentes en fonction de la fluence).
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Figure 6.2.8 : Clichés de microscopie confocale des échantillons de GaN nanoindentés à une pro-
fondeur de 500 nm avant et après irradiation à plusieurs fluences, indiquées sur la figure en ions/cm2.

De plus, il est remarqué la formation de petites sphères autour des indents pour l’échantillon
irradié à 2x1014 ions/cm2 (figure 6.2.9). Ces sphères proviennent bien de la nanoindentation
puisqu’elles ne sont présentes qu’aux alentours des empreintes résiduelles et non sur toute la
surface de l’échantillon. Elles peuvent être expliquées par une "remontée" de la matière, lorsque
la pointe de l’indenteur pénètre dans le film. Cependant, ce genre de phénomène n’a, à notre
connaissance, jamais été reporté dans la littérature.

Afin de mieux comprendre les variations des propriétés mécaniques en fonction de la fluence,
des lames MET ont été réalisées au centre des indents, correspondant à la zone indentée la
plus profonde. La figure 6.2.10 représente une image MET sur une empreinte résiduelle après
une indentation à une profondeur de 300 nm de l’échantillon non irradié du GaN.
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Les couches de GaN de 3,5 µm (grise foncée) et d’Al2O3 (grise claire) sont clairement
identifiées sur cette figure avec une ligne noire assez épaisse parallèle à la surface, correspondant
à l’interface des deux matériaux. Les différentes couches présentes en surface, au dessus de
l’empreinte, sont des couches de platine et de carbone, déposées afin de protéger l’empreinte
lors de la fabrication de la lame. La présence de dislocations natives est observée dans le film
de GaN (lignes noires perpendiculaires à la surface), apparues lors de la croissance. La zone
la plus profonde de l’empreinte apparait sous forme d’une région plus claire (blanche). Une
partie endommagée étendue sous toute l’empreinte est mise en évidence (zone noire), avec
une profondeur de l’ordre du micron au sein du matériau. Cela confirme ainsi qu’avec ces
profondeurs de pénétration, les résultats des essais d’indentation n’ont pas été influencés par
la réaction du substrat. Cette zone fortement endommagée peut être composée de différents
types de défauts étendus, tels que des dislocations possédant différents systèmes de glissement.

Figure 6.2.9 : Clichés de microscopie confocale de l’échantillon de GaN nanoindentés après ir-
radiation à 2x1014 ions/cm2. La figure représente un zoom d’une empreinte résiduelle d’un essai
d’indentation à une profondeur de 500 nm.
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Figure 6.2.10 : Cliché MET d’une empreinte résiduelle après une indentation à une profondeur
maximale de 300 nm de l’échantillon non irradié de GaN.

Afin de mieux visualiser cette zone endommagée sous l’empreinte résiduelle et de com-
prendre les différents mécanismes d’endommagement activés au cours de l’indentation, une
image à plus fort grandissement a été réalisée (figure 6.2.11).

La zone la plus profonde de l’empreinte est toujours visible en surface (haut de l’image),
indiquée par une flèche blanche. La zone désordonnée observée sous l’empreinte possède des
contrastes sombres et clairs avec des lignes plus claires relevées dans différentes directions. Il
apparaît clairement ici qu’au moins deux types de plans de glissement sont présents et sont
à l’origine du mouvement des dislocations au sein de la couche mince : le système basal, qui
comporte les plans parallèles à la surface, et le système pyramidal ou prismatique. Ce phénomène
a déjà été relaté dans la littérature par plusieurs auteurs ayant observé que le mécanisme
provoquant l’endommagement dans le film provient de la propagation des dislocations suivant
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les plans basaux et pyramidaux avec une zone de compression sous l’empreinte [100–104].

Figure 6.2.11 : Cliché MET d’une empreinte de l’échantillon non irradié du GaN témoin après une
indentation à une profondeur maximale de 300 nm.

La figure 6.2.12 est une image MET d’une lame sur une empreinte résiduelle pour une
indentation à une profondeur de 300 nm effectuée sur l’échantillon du GaN irradié à 2x1013

ions/cm2.
Comme pour l’échantillon non irradié, les couches de GaN et d’Al2O3 sont clairement

identifiées. L’empreinte est visualisée par une cavité au niveau de la surface. Les différentes
couches de platine et de carbone sont aussi observées. Des variations de luminosité sont relevées
dans l’épaisseur du film, jusqu’à l’interface avec l’Al2O3. Elles sont provoquées par de fortes
contraintes, qui ont déformé la lame. Une zone fortement endommagée est ici encore observée
sous l’empreinte. Cependant, il est assez difficile de décrire précisément le comportement du
matériau localement au niveau de l’empreinte. Comme précédemment, un zoom à plus haute
résolution est alors réalisé sous l’indent de façon à mieux visualiser cette zone (figure 6.2.13).
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Figure 6.2.12 : Cliché MET d’une empreinte résiduelle après une indentation à une profondeur
maximale de 300 nm de l’échantillon de GaN irradié à 2x1013 ions/cm2.

La zone la plus profonde de l’empreinte est toujours visible en surface (haut de l’image, zone
plus claire indiquée par une flèche blanche sur la figure). Une zone de contraste très sombre
est visible directement sous l’empreinte, correspondant à une zone fortement endommagée.
De plus, des lignes noires sont présentes sous cette zone fortement endommagée, uniquement
parallèlement à la surface. Donc contrairement à l’échantillon non irradié où au moins deux sys-
tèmes de glissement étaient présents, un seul système de glissement est visible pour l’échantillon
après irradiation : le système basal, comportant des plans parallèles à la surface. L’irradiation
aurait provoqué le "blocage" du système de glissement pyramidal ou prismatique et ne per-
mettrait la propagation des dislocations que selon le système basal. Ce phénomène a déjà été
observé sur d’autres matériaux de structure hexagonale lors d’irradiation, comme les alliages de
zirconium [105,106].
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Figure 6.2.13 : Cliché MET d’une empreinte résiduelle après une indentation à une profondeur
maximale de 300 nm de l’échantillon de GaN irradié à 2x1013 ions/cm2.

Un bilan peut être réalisé pour les résultats de l’étude du GaN par nanoindentation après ir-
radiation. Concernant l’effet de l’irradiation sur les valeurs de module et de dureté, une variation
non continue, et non attendue, de ces deux paramètres est relevée en fonction de la fluence. Ce
comportement peut être associé à une évolution des mécanismes d’endommagement du maté-
riau, en fonction de la fluence. Concernant les valeurs de dureté, une augmentation des valeurs
pourrait correspondre à un écrouissage (blocage des systèmes de glissement perpendiculaires à
la surface) alors qu’une diminution des valeurs est généralement synonyme d’un adoucissement
du matériau. Il serait alors intéressant d’observer le comportement du GaN nanoindenté à l’aide
du MET pour des fluences bien spécifiques, comme pour 5x1012 et 1x1013 ions/cm2 (présentant
des valeurs extrêmes). Les résultats pourraient permettre de comprendre les fluctuations des
paramètres mécaniques avec la fluence puisque pour l’instant, l’évolution en "dents de scie"
des paramètres n’est pas encore comprise. Les observations réalisées permettent d’expliquer un
durcissement du matériau lié à la formation de défauts sous irradiation. L’adoucissement du
matériau lors de la formation de la ZFE en surface est lui aussi compris. Cependant, les faibles
valeurs de dureté obtenues pour deux fluences intermédiaires (2x1012 et 1x1013 ions/cm2) ne
sont pas encore comprises, bien qu’elles semblent significatives (obtenues pour plusieurs séries
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d’échantillons).

6.3 Évolution des paramètres mécaniques dans l’Al2O3

Les mesures de nanoindentation ont été effectuées sur les échantillons irradiés aux ions Xe
92 MeV afin de mesurer l’influence des modifications structurales sur les propriétés mécaniques
et d’observer l’évolution de ces propriétés sous différentes fluences d’irradiation.

La figure 6.3.1 présente des courbes typiques de charge-décharge pour les différentes
fluences étudiées. Comme pour le GaN, les résultats présentés correspondent à la moyenne
des valeurs de 9 indents d’une matrice de mesure (3x3).

Figure 6.3.1 : Courbes de charge-décharge pour des indentations d’une profondeur maximale de 3
µm effectuées sur les échantillons d’α-Al2O3 avant et après irradiation à plusieurs fluences, indiquées
sur la figure en ions/cm2.

Pour l’échantillon témoin, il est observé un phénomène de "pop-in" dès les premières étapes
du chargement (figure 6.3.2). Le "pop-in" est le plus souvent lié à l’apparition de phénomènes
plastiques dans le matériau, provoquée généralement par une mise en mouvement des dislo-
cations pré-existantes. Cependant, aucun "pop-in" n’est relevé sur les courbes après irradia-
tion [107]. L’absence de ces "pop-in" sous irradiation peut être expliquée par un blocage du
mouvement des dislocations, dû à l’endommagement du matériau. Il est également relevé une
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diminution de la force nécessaire pour atteindre la profondeur fixée après irradiation, synonyme
d’un matériau plus "mou". Par ailleurs, le retour élastique du matériau lors du déchargement est
beaucoup moins important après irradiation (déformation résiduelle après le déchargement plus
importante) et signifierait que le matériau devienne plus ductile à ces fluences. Une fluctuation
des courbes est remarquée suivant la fluence. Le comportement du matériau pour la haute
fluence 2x1014 ions/cm2, avec une augmentation de la force nécessaire à l’indentation, est lié à
la formation de la couche amorphe en surface observée en MET dans les chapitres précédents,
mais aussi à l’endommagement qui est très important à cette fluence.

Figure 6.3.2 : Lois de comportement en début de chargement sur des échantillons d’α-Al2O3 avant
et après irradiation à plusieurs fluences, indiquées sur la figure en ions/cm2, pour une profondeur
maximale d’indentation de 3µm. Le "pop-in" visible sur l’échantillon témoin est identifié directement
sur la courbe.

Les valeurs de module et de dureté sont alors calculées à partir des données des courbes (fi-
gures 6.3.3 et 6.3.4 respectivement), en fonction de la profondeur indentée, pour les différentes
fluences (méthode d’Oliver et Pharr). Comme pour les courbes de chargement, les valeurs pré-
sentées pour chaque échantillon correspondent à la moyenne des valeurs des 9 indents réalisés
à chaque essai.
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Figure 6.3.3 : Évolution du module en fonction de la profondeur de pénétration à différentes
fluences, indiquées sur la figure en ions/cm2, pour une profondeur d’indentation maximale de 3 µm.

Figure 6.3.4 : Évolution de la dureté en fonction de la profondeur de pénétration à différentes
fluences, indiquées sur la figure en ions/cm2, pour une profondeur d’indentation maximale de 3 µm.
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Les valeurs de module et de dureté pour chaque fluence augmentent pour atteindre un
maximum à une profondeur aux alentours de 400 nm et ensuite diminuer progressivement
pour atteindre une valeur stable à la profondeur d’indentation maximale. Ce phénomène est
associé à l’effet de l’Indentation Size Effect (ISE) [108, 109], qui est directement associé au
volume nanoindenté du matériau. Une diminution des valeurs assez conséquente est relevée
après irradiation pour les fluences allant jusqu’à 5x1013 ions/cm2. Ensuite, ces valeurs ré-
augmentent à haute fluence (2x1014 ions/cm2).

La figure 6.3.5 montre l’évolution des valeurs de module et de dureté en fonction de la
fluence, avant et après irradiation pour la profondeur maximale de 3 µm. Les valeurs des 9
indents de chaque matrice de mesure sont représentées afin d’observer la dispersion des valeurs
pour chaque fluence.

Figure 6.3.5 : Évolution des valeurs de module et de dureté en fonction de la fluence pour les 9
indents des différents essais sur les échantillons d’α-Al2O3 nanoindentés avant et après irradiation,
pour une profondeur maximale de 3 µm.

Pour des irradiations de basses énergies, il a été généralement vu que les valeurs de dureté
augmentent tandis que celles du module restent constantes [107, 109–111]. Il est clairement
observé ici pour des énergies supérieures, une diminution des deux paramètres après irradia-
tion, avec une ré-augmentation pour la haute fluence. Ce résultat a déjà été relevé dans la
littérature [112] sous implantation mais pour une irradiation spécifique aux ions Al 90 keV
et O 55 keV. Le saphir étant difficile à amorphiser, seulement dans certaines conditions bien
particulières, l’irradiation avec ces deux ions spécifiques va créer une microstructure amorphe
dans le matériau. La diminution des deux paramètres par rapport à l’échantillon non irradié est
directement liée à l’amorphisation du matériau à hautes fluences (1016 ions/cm2).

De plus, Barbour et al. [97] ont constaté que les valeurs de ces deux paramètres sont
associées à la densité de défauts présents dans le matériau. La ré-augmentation des valeurs
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observée pour la fluence 2x1014 ions/cm2 est associée à la formation de la couche amorphe en
surface d’une épaisseur assez importante (500 nm à cette fluence). Cependant, l’évolution des
paramètres pour l’échantillon irradié à 5x1012 ions/cm2 est assez inattendue.

Étant donné la grande dispersion des valeurs sur un même échantillon, il peut être considéré
qu’une diminution des valeurs de modules et de duretés est présente. La diminution des valeurs
à faible fluence est peu attendue puisque généralement la formation de défauts possède un effet
durcissant (blocage des dislocations). Cela montre que la microstructure est différente entre
une irradiation à haute et à basse énergie. Ce résultat est vérifié par MET : à basse énergie,
une répartition homogène de défauts ou amas de défauts est observée, alors qu’à haute énergie
dans le domaine des impacts uniques, des petites zones désordonnées dans une matrice non
modifiée sont relevées. Il est possible que ces petites zones permettent la nucléation de source
de dislocations sans bloquer leurs mouvements, ce qui expliquerait la baisse des paramètres,
mais cela reste à mettre en évidence.

Il a été vu précédemment que l’aire de contact est un paramètre important pour le calcul
du module et de la dureté. Une erreur sur cette aire peut entraîner des erreurs sur les valeurs
de ces deux paramètres. Afin de visualiser les empreintes résiduelles après indentation, des
observations sont effectuées à l’aide d’un microscope confocal. Ceci va permettre d’apporter
des informations supplémentaires sur la déformation du matériau sous irradiation et sur l’erreur
éventuelle dans le calcul du module et de la dureté. La figure 6.3.6 présente des clichés issus du
microscope confocal des différents échantillons d’α-Al2O3 indentés à une profondeur maximale
de 3 µm, avant et après irradiation à plusieurs fluences. Des observations similaires en fonction
de la fluence ont été réalisées sur les matrices de mesure à différentes profondeurs.

Sur l’échantillon témoin, il est observé des indents assez importants, de forme triangulaire
et présentant des contours nets. De plus, ces observations révèlent plusieurs phénomènes : des
fissures se forment aux extrémités des empreintes avec des zones déformées visibles autour des
régions indentées, avec des plissements du matériau pouvant être liés à une forte déformation
plastique autour des indents. Hockey et al. ont également relevé ces phénomènes à l’aide du
MET au niveau des empreintes résiduelles sur de l’Al2O3 non irradié [113]. Ils expliquent la
présence de ces fissures et de ces plissements par un glissement et/ou une nucléation des
dislocations, provoquant des contraintes de compression au sein du matériau [114, 115]. A la
fluence 1x1012 ions/cm2 (comparable à la fluence de 1x1013 ions/cm2), les empreintes résiduelles
sont beaucoup plus petites que pour l’échantillon témoin avec des contours plus arrondis. Il n’est
pas observé de fissures mais des petits bourrelets sont présents autour de certaines empreintes.
De tels bourrelets ("pile-up") ont déjà été observés sur de l’Al2O3 par microscopie à force
atomique, après irradiation aux ions Ni et Au 3 MeV [115]. Pour rappel, les bourrelets se forme
par les dislocations créées par l’indenteur, qui provoquent la plasticité du matériau.
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Figure 6.3.6 : Clichés issus du microscope confocal d’échantillons d’α-Al2O3 nanoindentés avant
et après irradiation à plusieurs fluences, indiquées sur la figure en ions/cm2, pour une profondeur
maximale de 3 µm.

Pour l’échantillon irradié à la fluence 5x1012 ions/cm2, l’image obtenue est comparable à
celle de l’échantillon témoin. Les empreintes sont de grande taille mais présentent cette fois
des contours arrondis. De plus, des fissures sont visibles aux extrémités de certaines empreintes
(tout en étant moins nombreuses que pour le témoin mais plus longues) et des bourrelets
sont clairement constatés aux bords des empreintes. Ceci peut être lié au développement de
contraintes résiduelles sous irradiation, plus particulièrement en compression, par la formation
de désordre [107,116]. Par ailleurs, sur cet échantillon, les zones sombres (écaillage) sont indé-
pendantes de la nanoindentation (présentes sur toute la surface de l’échantillon). Le comporte-
ment de cet échantillon est assez inattendu (comme observé sur les évolutions des paramètres
en fonction de la fluence) avec des phénomènes similaires à l’échantillon non irradié. Il n’est
pas exclu que cela provienne d’une plus faible qualité de l’échantillon.
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L’échantillon irradié à 5x1013 ions/cm2 met en évidence la sensibilité de l’indenteur par
rapport à l’état de surface surface du matériau. Seuls 3 indents (au lieu de 9) ont pu être réalisés
par l’indenteur à cause de l’état de surface (technique sensible à la rugosité). Les empreintes
visibles sont assez grandes et présentent des contours bien nets. Des zones déformées autour des
régions indentées sont observées alors qu’aucun bourrelet n’est présent. A 2x1014 ions/cm2, les
empreintes de la matrice sont encore assez étendues et leurs bords sont arrondis. Plus aucune
fissure n’est visible en surface du matériau. Des bourrelets conséquents sont observés. Nous
savons, de par les observations en MET réalisées précédemment sur ce matériau, que la couche
amorphe en surface est assez importante pour cette fluence (500 nm). McHargue et al. [114]
ont constaté que la présence de cette couche amorphe provoque une diminution des valeurs
de la dureté. De plus, cette équipe a observé que la déformation dans la couche amorphe se
produit par écoulement visqueux et non plus par glissement des dislocations ou par clivage, ce
qui pourrait expliquer les observations sur cet échantillon.

Dans notre étude, la diminution de la taille des empreintes correspond à la diminution
des valeurs de module et de dureté. Il convient de signaler une fois encore que les bourrelets
présents aux alentours des empreintes peuvent entraîner une erreur dans le calcul des paramètres
mécaniques. De plus, le comportement de l’échantillon irradié à 5x1012 ions/cm2 n’a pu être
expliqué. Il serait intéressant d’effectuer les mêmes essais que ceux réalisés sur le GaN, visant
à caractériser l’homogénéité des mesures sur toute la surface des échantillons, afin de vérifier
l’éventuelle dépendance des résultats avec la localisation de la matrice de test sur l’échantillon.
D’autres mesures sur un échantillon différent pour la même fluence pourrait permettre de vérifier
si ce comportement ne provient pas d’une fragilisation de l’échantillon antérieure à l’irradiation.
Également, une étude MET d’une lame pour cette fluence serait aussi intéressante.

Concernant l’effet de l’irradiation aux ions lourds sur l’α-Al2O3, une diminution de la dureté
et du module d’élasticité sont observées. L’endommagement provoque une ductilité du matériau
puisqu’il est clairement mis en évidence la fissuration de l’échantillon non irradié (comportement
fragile) alors qu’après irradiation, il n’y a plus de fissures mais au contraire des empreintes
présentant des bords arrondis, typiques d’une déformation plastique. Lors d’irradiation à basse
énergie, un comportement totalement contraire a été relevé [107, 109–111]. Cette évolution
assez contre-intuitive est observée pour toutes les matrices de mesure réalisées à différentes
profondeurs. Ce résultat n’est pas encore compris mais pourrait être lié à la différence de
microstructure du matériau entre la basse et la haute énergie. A haute fluence, le comportement,
ainsi que l’évolution des paramètres mécaniques, sont directement liés à l’amorphisation en
surface du matériau. Des essais supplémentaires sont nécessaires pour la fluence spécifique de
5x1012 ions/cm2 afin de confirmer ce comportement et de vérifier si cette fluence correspond
à un mécanisme de déformation différent.
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6.4 Conclusion

Pour conclure concernant cette partie sur l’évolution des propriétés mécaniques dans le
film mince GaN et le substrat α-Al2O3, il a été observé que l’irradiation aux ions provoquait
des variations de la dureté et du module d’élasticité des deux matériaux. Pour l’α-Al2O3, une
diminution des valeurs des deux paramètres a été observée, synonyme d’un adoucissement du
matériau. Ce comportement n’est pas encore compris pour les faibles fluences. L’évolution
des paramètres dans le GaN est un peu plus complexe que celle dans l’Al2O3. Pour certaines
fluences, le désordre va engendrer l’ancrage des dislocations et ainsi provoquer un durcissement.
Concernant les échantillons irradiés possédant des valeurs de module et de dureté plus faibles,
des études supplémentaires restent à réaliser afin de confirmer ce résultat et de comprendre
ce qui pourrait l’expliquer au niveau microstructural. Le comportement des deux matériaux à
haute fluence (adoucissement) semble, quant à lui, lié à la formation de la ZFE (pour le GaN)
et de la couche amorphe (pour l’Al2O3) en surface ainsi qu’à l’important endommagement
présent à ces fluences.

De plus, concernant le calcul des contraintes résiduelles effectué dans les chapitres précé-
dents pour ces deux matériaux, nous avons vu dans ce chapitre que les valeurs de module et de
dureté varient beaucoup en fonction de la fluence. Il serait alors plus correct de réaliser le cal-
cul des contraintes hydrostatiques et biaxiales en tenant compte des évolutions des constantes
élastiques et du module d’Young sous irradiation.

Cependant, au vu des résultats obtenus, il est difficile de déterminer une valeur assez précise
des paramètres élastiques selon la fluence. Il a été montré une importante dispersion des valeurs
des paramètres, que ce soit pour l’Al2O3 ou le GaN, pour une même fluence. Concernant les
valeurs de module d’Young obtenues pour les échantillons témoins, d’importantes différences
ont été relevées, avec des variations d’un facteur deux d’un indent à l’autre. Une incertitude du
même ordre de grandeur que les variations des valeurs avec la fluence est obtenue. Étant donné
ces résultats, les valeurs de module d’Young issues de la littérature sont conservées, afin d’éviter
des erreurs plus importantes. Nous espérions pouvoir mieux estimer les contraintes résiduelles
en utilisant les évolutions des paramètres en fonction de la fluence, obtenus à l’aide de la
nanoindentation. Cependant, il s’avère finalement que cette technique ne donne un résultat
qu’avec une très grande incertitude.

Pour une perspective plus générale, il serait aussi intéressant d’effectuer l’expérience de
nanoindentation non plus avec une pointe pyramidale de Berkovich mais avec une pointe sphé-
rique. La pointe Berkovich peut ainsi activer des systèmes de glissement spécifiques lors de
l’indentation par la concentration des contraintes au niveau de la pointe. Au contraire, la
pointe sphérique permet une répartition plus large des contraintes, sans concentration impor-
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tante sous l’indenteur. Cette hypothèse est appuyée par une étude réalisé par Jian et al. Cette
équipe a relevé des cassures sous un indent effectué sur un matériau de Si indenté avec une
pointe Berkovich tandis qu’aucun phénomène n’est observé avec une pointe sphérique [117].
Cela permettrait de comparer les résultats avec ceux déjà obtenus avec la pointe Berkovich.

D’autre part, des caractérisations complémentaires sont nécessaires afin de bien comprendre
l’évolution de l’état de surface du GaN sous indentation. Des essais pourront être réalisés par la
suite sur une série d’échantillons de GaN sans substrat irradiés aux mêmes ions. Ceci permettrait
d’effectuer des matrices d’indents possédant une profondeur beaucoup plus importante sans
toute fois que les mesures soient influencées par la présence du substrat.
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Le GaN appartient à la famille III-N des matériaux semiconducteurs, présentant des appli-

cations dans de nombreux domaines tels que l’électronique et l’optique. Ce matériau intéresse
particulièrement pour des applications de diodes électroluminescentes. Étant donné la difficulté
à synthétiser le GaN, la croissance d’un film mince sur un substrat est généralement utilisée.
En raison de ces propriétés diélectriques et de sa structure hexagonale, l’Al2O3 est couramment
employé en tant que substrat. Mis à part ces qualités en tant que substrat, l’Al2O3 est très
important d’un point de vue technologique pour ces propriétés électriques, optiques ou encore
mécaniques.

De nombreuses applications consistent à intégrer différents éléments dans le matériau dans
le but d’améliorer ces propriétés. L’implantation est une des voies d’incorporation et consiste
à bombarder le matériau avec des ions de basses énergies (quelques dizaines à quelques cen-
taines de keV). Également, le GaN/Al2O3 peut être utilisé dans des environnements dits hostiles
comme l’espace ou les centrales nucléaires, pouvant ainsi être soumis à des flux de particules
de plus ou moins grandes énergies. Afin de simuler ces environnements, des ions de plus fortes
énergies sont utilisés (quelques dizaines à quelques centaines de MeV). De nombreux dom-
mages sont alors causés dans les matériaux. C’est pourquoi, il est important de caractériser cet
endommagement afin de mieux comprendre le comportement sous irradiation.

Beaucoup d’études ont déjà été réalisées sur l’Al2O3 et le GaN sous irradiation. A basse
énergie, il a été montré que ces deux matériaux étaient très difficiles à amorphiser. De plus,
il a été observé que le GaN s’endommageait d’une manière particulière. Où la plupart des
semiconducteurs s’endommage en profondeur, proche du pic d’implantation des ions, le GaN
possède différentes couches endommagées avec également une zone en surface, provoquée par
la migration des défauts. Dans le cas d’une irradiation aux ions de fortes énergies, des traces ont
été remarquées dans les deux matériaux. Lors du recouvrement des ions à haute fluence, une
couche amorphe est présente en surface de l’Al2O3 alors qu’une couche fortement endommagée
est visible en surface du GaN.

Durant cette thèse, les effets de l’irradiation aux ions lourds ont été étudiés dans le semi-
conducteur GaN épitaxié sur de l’α-Al2O3 irradié principalement aux ions Xe 92 MeV. Il a fallu
comprendre dans un premier temps le comportement du substrat pour ensuite comprendre celui
du film mince. Plusieurs caractérisations ont été réalisées à l’aide de différentes techniques afin
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d’analyser les modifications structurales et l’endommagement induit dans ces deux matériaux.
Pour l’α-Al2O3, une extension de la maille selon l’axe c a été remarquée en fonction de

la fluence alors que peu de variations ont été constatées selon l’axe a. Ceci engendre alors du
gonflement au sein du matériau. Il a été observé à l’aide de la microscopie électronique en
transmission la formation d’une couche amorphe en surface du matériau. L’épaisseur de cette
couche va alors augmenter avec la fluence ainsi que l’endommagement le long du parcours des
ions. D’autre part, il a été remarqué que l’évolution de cet endommagement était étroitement
liée à l’évolution du pouvoir d’arrêt électronique en fonction de la profondeur, dont la contri-
bution est très importante. Cependant, un effet du pouvoir d’arrêt nucléaire est aussi présent
par l’observation de l’endommagement au-delà de l’épaisseur correspondante au Seth.

Concernant le GaN, un comportement assez similaire à celui de l’α-Al2O3 a été observé. Une
extension de la maille a aussi été relevée selon l’axe c avec très peu de variations selon l’axe a. La
formation d’une ZFE en surface (restant cependant cristalline) a été observée, dont l’épaisseur
augmente elle aussi en fonction de la fluence. L’étude d’un échantillon de GaN massif irradié
aux ions Ar 35 MeV (Se = 9 keV/nm < Seth) a mis en évidence la présence d’un étalement de
la réflexion observée en DRX. L’effet du Se étant absent dans ce cas, l’endommagement relevé
provient essentiellement d’un effet du Sn. Le substrat permet alors d’isoler l’effet du Se dans
le film mince (3,5 µm). Néanmoins, contrairement à l’Al2O3, l’endommagement dans le GaN
est étroitement lié aux évolutions du Se et du Sn en fonction de la profondeur.

L’objectif principal de ces études était de réaliser un profil de l’évolution de l’endommage-
ment au sein des matériaux, en fonction de la profondeur. En mettant en relation les différents
résultats obtenus par les nombreuses techniques complémentaires utilisées, ce profil a été établi
à l’aide d’hypothèses (figure 7.0.1). A partir des simulations, il a été constaté que le paramètre
c en surface augmente en fonction de la fluence ainsi que la profondeur endommagée.

De plus, il est remarqué que les deux matériaux ne possèdent pas les mêmes évolutions
d’endommagement, en raison de la différence entre les deux profils. En effet, il est remarqué
pour l’Al2O3, une augmentation en surface du paramètre c sur une profondeur assez faible
(et inférieure à la profondeur correspondant au seuil de création de traces). Puis, lorsque le
désordre en surface devient important, il y a amorphisation et extension de la zone déformée
en profondeur. Pour les fortes fluences, la zone déformée s’étend bien au-delà de la profondeur
correspondant au seuil de formation de traces mais semble s’arrêter au niveau de la zone
d’implantation des ions. Cela met bien en évidence l’endommagement de ce matériau couche
par couche à partir de la surface, où différentes zones endommagées sont présentes sur tout le
parcours des ions.

Concernant le GaN, pour les faibles fluences, la zone déformée s’étend jusqu’à la profondeur
correspondant au seuil de formation de traces en augmentant continûment. A forte fluence,
une extension de la zone est remarquée au-delà de cette limite. L’endommagement semble
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directement lié au Se avec du désordre créé par les traces. Cependant, les mesures réalisées
sur les échantillons sans substrat irradiés aux ions Ar, montrent que le Sn contribue lui aussi à
l’endommagement du matériau.

Figure 7.0.1 : Simulation de l’évolution du paramètre de maille c en fonction de la profondeur
à différentes fluences dans a) l’α-Al2O3 et b) le GaN. Les fluences sont indiquées sur la figure en
ions/cm2. Les courbes sont décalées selon l’axe des abscisses en tenant compte de l’épaisseur de la
couche amorphe dans l’Al2O3 et de la ZFE dans le GaN. Les évolutions du Se et du Sn en fonction
de la profondeur sont aussi ajoutées afin de les associer aux résultats présentés.

La nanoindentation a permis d’étudier l’effet de l’irradiation sur les propriétés mécaniques
des matériaux. Cette technique a permis de mettre en évidence que les valeurs de dureté et de
module d’élasticité évoluaient avec l’irradiation. De plus, des comportements assez inattendus
ont été observés pour les deux matériaux. Contrairement à la basse énergie, l’irradiation à forte
énergie va provoquer un adoucissement de l’Al2O3. Ce comportement n’est pas encore compris.
Pour le GaN, un phénomène de fluctuations importantes de ces deux paramètres a été relevé en
fonction de la fluence, pouvant être associé à différentes étapes dans l’endommagement de ce
matériau. Des études supplémentaires sont bien sûr nécessaires afin de vérifier ces hypothèses.
Certaines études ont d’ailleurs déjà été initiées. Ainsi, des lames MET supplémentaires des
échantillons de GaN nanoindentés sont en cours de fabrication au laboratoire afin de pouvoir
déterminer et/ou confirmer l’évolution exacte de l’endommagement au sein de ce matériau en
fonction de la fluence.

Il serait également intéressant d’étudier une série d’échantillons irradiés à plus haute énergie
(quelques centaines de MeV), plus particulièrement l’α-Al2O3. Ceci permettrait d’observer si
la cinétique de l’endommagement varie en fonction du Se et de la fluence, avec la possible
saturation de l’épaisseur de la couche amorphe dans ce matériau. Également, ces nouvelles
expériences d’irradiation permettrait de vérifier si les hypothèses émises pour l’établissement
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du profil de l’endommagement en fonction de la profondeur peuvent être conservées à ces
énergies.

D’un point de vue plus général, il serait judicieux de réaliser des études sur des matériaux
alliages de types AlxGa1−xN. Ces alliages associent les différentes propriétés de chaque matériau
et permettent d’étendre le champ des applications. Plusieurs études ont déjà été effectuées au
laboratoire durant la thèse de F. Moisy ainsi que lors de ma thèse. En particulier, des analyses
en absorption optique lors d’irradiation in-situ d’échantillon dopé Si ont permis de mettre en
évidence l’effet du dopage dans la formation des centres colorés dans le matériau. De plus,
nous savons que l’AlN s’endommage difficilement sous irradiation aux ions, apportant ainsi une
résistance à l’endommagement pour les alliages lors de la présence de l’élément Al (plus ou
moins importante) dans ces matériaux. Il serait alors intéressant d’étudier l’évolution de cet
endommagement dans le but d’établir un profil en fonction de la profondeur pour différents types
(p et n) et taux de dopage et pour différents pourcentages d’Al présents dans la composition
des matériaux. En effet, la présence de dopant peut influer sur le taux et la nature des défauts
ponctuels. Les défauts créés par irradiation compensent le dopage et en fonction de celui-ci (et
donc du niveau de Fermi), les défauts créés auront tendance à être des accepteurs (dopage de
type n) ou des donneurs (dopage de type p). Ainsi, les lacunes d’azote peuvent se convertir en
lacune de gallium avec un anti-site ou inversement selon le dopage.
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Étude du profil en profondeur des modifications induites par irradiation aux ions du
substrat d’α-Al2O3 et du film mince GaN

La famille des matériaux semiconducteurs III-N présente des propriétés adéquates pour diverses
applications que ce soit dans le domaine de l’optique ou de l’électronique. Certaines de ces applications
consistent à intégrer ces matériaux dans des environnements hostiles et notamment soumis à l’action
d’ions lourds à différentes énergies. Lors de cette thèse, le travail consistait tout d’abord à comprendre
l’évolution microstructurale sous irradiation du substrat α-Al2O3, puis du film mince GaN, afin d’établir
un profil de l’évolution de l’endommagement en fonction de la profondeur. Un comportement assez
similaire concernant l’évolution des paramètres de maille a été observé pour les deux matériaux. Dans
la direction parallèle à la trajectoire du faisceau d’ions, une importante augmentation du paramètre de
maille a été mise en évidence tandis que peu de variations ont été relevées perpendiculairement à la
trajectoire du faisceau d’ions. Les formations de couche amorphe pour l’α-Al2O3 et de couche fortement
endommagée pour le GaN ont été observées en surface. Les épaisseurs de ces couches augmentent en
fonction de la fluence, associé à l’augmentation des contraintes résiduelles au sein du matériau. A
l’aide d’hypothèses et des différents résultats obtenus, deux profils d’endommagement en profondeur
ont été proposés. D’autre part, la nanoindentation a montré que les paramètres de dureté et de module
d’élasticité évoluent fortement sous irradiation en fonction de la fluence.

Mots Clefs : α-Al2O3, GaN, Irradiation, Ions lourds, DRX, MET, Profil d’endommagement,
Pouvoir d’arrêt électronique, Pouvoir d’arrêt nucléaire

Damage depth profile of modifications induced in α-Al2O3 substrate and GaN thin
film under swift heavy ions

Nitride semiconductors are attractive materials for the development of optical and electronic devices.
Some of these applications can expose materials to extreme environments and especially radiation of
heavy ions at different energies. In this thesis, the study focused first on behaviour evolution under
irradiation of α-Al2O3 and then of GaN thin film, in order to establish a profile of damage evolution as
function of the depth. Concerning lattice parameter, a similar behaviour was observed for both materials.
An important increase of lattice parameter parallel to ion beam was highlighted while few variations was
noted for the lattice parameter perpendicular to ion beam. Formation of amorphous layer for α-Al2O3

and highly disordered layer for GaN were observed in surface. Layers thicknesses increase as function
of the fluence with an increase of residual stresses in material. Using different results and assumptions,
two damage profiles as function of the depth have been proposed. In addition, nanoindentation has
shown hardness and modulus of elasticity parameter evolve highly under irradiation as function of the
fluence.

Key Words : α-Al2O3, GaN, Irradiation, Heavy ions, XRD, TEM, Damage profile, Electronic
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