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Introduction générale

Les couches minces sont aujourd’hui largement étudiées et utilisées, notamment dans les do-
maines des semi-conducteurs et de l’optoélectronique. Elles permettent par combinaison, ou
superposition, de cumuler des propriétés optiques, mécaniques ou encore de conduction. Il est
possible en microélectronique d’élaborer des matériaux par des procédés contrôlant très précisé-
ment, à la fois les compositions des couches minces, la taille et la géométrie des nanostructures.
Par ailleurs, dans les domaines de l’énergie avec le photovoltaïque, ainsi que le bâtiment et ses
vitrages, les couches minces sont un moyen d’apporter de nouvelles fonctionnalités au verre pour
que les matériaux du futur soient durables et haute-performance (Figure 0.1). On peut citer les
verres bas-émissifs [1], dont les couches minces d’argent améliorent l’isolation en empêchant les
pertes thermiques dans l’infrarouge, les vitrages dynamiques électrochromes [2] qui contrôlent
l’ensoleillement et se teintent sous tension, ou encore les vitres autonettoyantes [3] permettant
la catalyse des pollutions. Dans tous les cas il est nécessaire de maîtriser finement les propriétés
des couches minces à l’échelle de quelques nanomètres en épaisseur, et ce sur des surfaces de
l’ordre du mètre carré.

a Vitrage bas-émissif
Planithermr

b Vitrage électrochrome
SageGlassr

c Vitrage autonettoyant
Biocleanr

Figure 0.1 Trois exemples de fonctionnalités obtenues grâce à des couches minces
industrielles, issues des activités vitrage du Groupe Saint-Gobain.

La plupart de ces couches sont déposées sur le verre par pulvérisation cathodique magnétron,
et par conséquent sont planes. Bien que les procédés de fabrication de nanostructures, comme
la lithographie électronique, soient difficilement implémentables pour travailler sur de grandes
surfaces, il serait intéressant d’utiliser des couches minces nanostructurées afin d’obtenir de
nouvelles fonctionnalités. Pour réussir ce changement d’échelle, on peut se tourner vers une
approche bio-inspirée et puiser dans les structures présentes dans la nature. On trouve alors des
phénomènes physico-chimiques d’auto-organisation, de morphogénèse qui relèvent de la physique
hors équilibre. Les nanostructures sont particulièrement étudiées, notamment pour leurs effets
sur les propriétés optiques et leurs propriétés de mouillage. Par exemple, la rugosité de surface
de l’ordre du micron procure une excellente hydrophobie chez de nombreux végétaux, dont
l’exemple le plus connu est celui de la feuille de nénuphar (Fig. 0.2c). Les couleurs structurales
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sont également à l’étude qu’elles soient irridescentes comme les ailes de papillons [4] (Fig. 0.2a)
ou non comme les barbes de certains oiseaux [5] (Fig. 0.2b). Ce sont les tailles et l’organisation
des structures qui permettent la réflexion, par diffraction ou diffusion de la lumière, et non des
pigments. Les nanostructures photoniques amorphes sont assez répandues car ces assemblages
non-cristallins ont la particularité d’être visibles de la même façon sous tous les angles [6, 7].
De plus, les propriétés finales sont plus robustes aux défauts tant que les tailles des structures
aléatoires sont contrôlées. L’auto-organisation a parfois lieu par séparation de phase, comme
chez certains insectes [8]. Cette dernière peut être vue comme une alternative à l’utilisation de
pigments pour peu qu’on sache contrôler les tailles des domaines formés sur de grandes surfaces.

a Structure d’une aile de papillon
Crédit : Stephan Borensztajn

b Séparation de phase dans
la barbe du merlebleu [5]

c Rugosité de surface du
nénuphar [9]

Figure 0.2 Trois exemples de nanostructures dans la nature donnant respective-
ment a des couleurs iridescentes, b des couleurs structurales non-iridescentes, c de
l’hydrophobie.

La démarche suivie dans ce travail de thèse consiste à étudier la séparation de phase dans
les couches minces de verre comme moyen de nanostructuration de surface : un
procédé grande échelle donnant accès à des structures nanométriques contrôlées. On choisit le
verre comme matériau d’étude car la thermodynamique de séparation de phase y est largement
étudiée ; de plus la robustesse et la transparence permettent facilement de viser des applications.
La stratégie expérimentale mise en œuvre est pertinente pour travailler sur de grandes surfaces
et se décompose en trois étapes. L’élaboration des couches minces d’une centaine de nanomètres
se fait par pulvérisation d’une cible de verre (pulvérisation cathodique magnétron sous vide)
qui est le procédé de dépôt courant pour les vitrages industriels. Un traitement thermique,
également adaptable sur des lignes de production, induit la séparation de phase liquide-liquide
dans le verre. Puis une étape de dissolution par voie liquide est réalisée pour dissoudre l’une
des deux phases et révéler les nanostructures. Dans la Figure 0.3 on peut voir les morphologies
typiques, vermiculaires ou en gouttelettes disjointes, obtenues en couches minces et étudiées ici.

Ce projet, motivé par l’application, comporte une forte composante expérimentale pour la fabri-
cation d’échantillons. Il a la particularité d’être aussi fondamental car pour maîtriser la morpho-
logie et la taille des nanostructures nous avons cherché à comprendre la cinétique de croissance
par diffusion en milieu ultra-confiné.
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a Morphologie en gouttelettes,
phase blanche disjointe

b Morphologie vermiculaire,
deux phases interconnectées

Figure 0.3 Deux morphologies typiques obtenues par séparation de phase dans
des couches minces de verre de l’ordre de 200 nm, images MEB.

Pour cela nous élaborons un verre modèle, un borosilicate de baryum, choisi pour son grand
domaine d’immiscibilité donnant de la séparation de phase, mais aussi pour le contraste électro-
nique apporté par le baryum. Cela permet, contrairement à beaucoup de systèmes, de s’affranchir
de l’étape systématique de dissolution au cours de l’étude. Il est alors possible de distinguer di-
rectement les deux phases de verre par microscopie électronique à balayage (MEB) quelle que
soit leur position dans la couche. En outre, ce contraste donne accès à des observations, uniques
et précieuses, in-situ lors du traitement thermique.

La géométrie 2D est une autre caractéristique de nos systèmes modèles, car elle permet l’étude
d’une monocouche d’hétérogénéités dans la couche mince. En évitant la superposition des objets,
les tailles et les formes des structures deviennent représentatives. Afin d’extraire des données
quantitatives, des outils numériques de traitement d’images ont été développés sous Python au
laboratoire.

Cependant comme nous le verrons, la dépendance expérimentale entre la composition des couches
minces, l’énergie de surface, l’épaisseur et le type de nucléation ne nous permettent pas toujours
de trancher entre différentes hypothèses. Nous avons donc entrepris en complément un travail
de simulations par champ de phase, en collaboration avec Hervé Henry au laboratoire PMC
à Polytechnique. Grâce à cette combinaison de méthodes expérimentales et numériques, nous
mettrons en évidence une cinétique de croissance anormalement lente par rapport au même
système tridimensionnel, pilotée par l’ultra-confinement 2D du matériau.

Les trois morphologies différentes permises par la séparation de phase, trous, structures intercon-
nectées et plots peuvent être formées à partir de couches minces de verre. Ce jeu d’échantillons
particulièrement riche a donné deux axes d’applications : l’un sur les propriétés de diffusion de la
lumière par les surfaces faiblement rugueuses et l’autre sur le démouillage d’argent sur surfaces
nanotexturées.

En 2020 ce projet, issu des travaux de deux thèses précédentes, David Bouttes en 2014 [10] et
Jean-Thomas Fonné [11] en 2017, reflète la collaboration de longue date entre trois acteurs : (i)
Saint-Gobain Recherche, qui par la maîtrise des techniques industrielles de dépôt magnétron, a
permis la mise en place d’un protocole robuste, (ii) le laboratoire Surface du Verre et Interfaces,
qui étudie les phénomènes de surface et la nanostructuration, apporte l’expertise instrumentale
et numérique pour les caractérisations, (iii) le laboratoire de Physique et Mécanique des Milieux
Hétérogènes qui a les compétences en physique statistique hors équilibre.
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Structure du manuscrit

Ce manuscrit est séparé en 2 parties principales. La première est orientée « matériau », elle se
concentre sur la maîtrise de la composition des couches minces de verre pour obtenir grâce à
la séparation de phase 3 systèmes aux nanostructures différentes. Le savoir-faire expérimental
ainsi que la caractérisation et le traitement d’image permettent la compréhension physique des
phénomènes de mûrissement dans la seconde partie. L’objectif est de savoir contrôler les tailles
caractéristiques des morphologies obtenues. Enfin, une partie additionnelle très courte propose
d’appliquer ces nanostructures pour la synthèse de nanoparticules par démouillage d’argent.

La première partie sur la maîtrise des nanostructures se décompose en trois chapitres.
Tout d’abord le Chapitre 1 présente le principe de la séparation de phase d’un point de vue
thermodynamique, une introduction à la séparation de phase dans les verres massifs, ainsi que
l’état de l’art sur les couches minces de verre. On insiste sur l’intérêt de contrôler la composition
du système car différentes morphologies peuvent être obtenues, plutôt en gouttelettes ou sous
forme d’un réseau interconnecté. Le Chapitre 2 décrit le protocole expérimental, les étapes
de pulvérisation magnétron de la couche mince de verre, le traitement thermique induisant la
séparation de phase et la dissolution d’un des deux verres formés pour révéler les nanostructures.
Deux types de microscopie sont utilisés pour la caractérisation de la morphologie, le MEB et
l’AFM. Quant à la quantification de la composition du verre en couche mince, elle est présentée
en détailsChapitre 3. En particulier la compréhension du facteur environnemental sur la chimie
des couches minces a été déterminante pour obtenir in fine 3 compositions d’intérêt associées à
3 types de nanostructures : des trous, des surfaces rugueuses ou des plots.

La seconde partie concerne la cinétique de séparation de phase en couches minces ; elle
est formée de 4 chapitres. Le Chapitre 4 vient compléter l’état de l’art par l’étude du mûrisse-
ment des morphologies formées par séparation de phase, c’est-à-dire l’évolution temporelle des
deux phases. On présente les études théoriques, numériques et expérimentales en milieu confiné
issues de la littérature. Le Chapitre 5 se concentre sur le mûrissement d’une assemblée de gout-
telettes confinées en couche mince dans nos échantillons de verre. Afin de mieux appréhender les
résultats de cette étude, des expériences numériques en 2D sont présentées dans le Chapitre 6.
Ces simulations sur le modèle de Cahn-Hilliard explorent l’impact du confinement sur la crois-
sance de gouttelettes. Pour finir, le Chapitre 6, s’intéresse au mûrissement de la morphologie
interconnectée en couche mince et aux propriétés optiques des surfaces rugueuses obtenues.

La dernière partie, constituée du seul Chapitre 8, concerne l’application des nanostructures
au démouillage d’argent. Le démouillage solide est une voie de synthèse de nanoparticules mé-
talliques, compatible avec les procédés grandes surfaces. On utilise les surfaces texturées par
séparation de phase possédant des trous de l’ordre de la centaine de nanomètres pour contrôler
la taille des nanoparticules obtenues. Cet axe a récemment donné lieu à une demande de brevet.

On notera donc que l’état de l’art est réparti entre les Chapitres 1 et 4 afin que les parties 1
et 2 puissent se lire de manière quasi-indépendante. Le premier est centré sur la séparation de
phase en fonction de la composition. Il décrit les matériaux, le verre et les procédés d’obtention
de couches mince afin de comprendre l’intérêt du système modèle utilisé dans cette thèse. L’ob-
jectif est de maîtriser le type de morphologie de nanostructures. Le second chapitre s’intéresse
par la suite à l’évolution temporelle de ces structures, aux processus physiques, la diffusion,
l’hydrodynamique, les phénomènes d’interfaces. Il s’interroge sur le rôle du confinement à tra-
vers des études expérimentales et numériques. L’objectif est de prédire et contrôler la taille des
nanostructures.
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La partie expérimentale se trouve principalement Chapitre 2 pour le protocole de fabrication
des échantillons, mais aussi chapitre 3 pour l’étude de la composition des couches minces. Par
ailleurs on retrouvera la description des travaux numériques disséminée au début de chaque
chapitre, car ce sont des notions spécifiques au chapitre où elles interviennent. Notamment le
traitement d’image se trouve Section 5.1 pour la segmentation de gouttes sur des images MEB,
et Section 7.1 pour l’analyse d’images MEB et AFM dans le cas de réseaux interconnectés. De
plus, la description du code en langage C pour les simulations numériques est faite Section 6.1.

Bonne lecture !
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Chapitre 1

État de l’Art : la séparation de phase
dans les couches minces de verres

Ce premier chapitre introduit quelques concepts sur la physique de la séparation de phase, puis
se focalise sur la séparation de phase dans les verres, avant d’aborder la séparation de phase
obtenue dans les couches minces. On s’intéressera tout d’abord à la description de la séparation
de phase liquide-liquide dans les mélanges binaires d’un point de vue thermodynamique, et en
particulier aux deux mécanismes de démixtion appelés nucléation-croissance et décomposition
spinodale. Nous introduirons ensuite quelques éléments sur la structure des verres de silicates
et parmi lesquels deux compositions de borosilicates attireront notre attention, le Pyrex R© et le
Vycor R©. Dans ces deux verres industriels la structure résulte de la séparation de phase, ce qui
apporte un intérêt applicatif. Enfin nous parcourrons les techniques de dépôt de couches minces
de verres. La séparation de phase dans ces films minces est étudiée dans la littérature pour un
large spectre de propriétés, en électronique, en optique ou encore en tant que matériau pour les
batteries.

Sommaire du chapitre

1.1 Séparation de phase dans les liquides . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 4
1.1.1 Origine thermodynamique . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 4
1.1.2 Construction du dôme de démixtion . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 5
1.1.3 Mécanismes de séparation de phase . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 6
1.1.4 D’autres états d’équilibre . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 8

1.2 Introduction aux verres . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 9
1.2.1 Structure des verres . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 9
1.2.2 Borosilicates et séparation de phase . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 10
1.2.3 Diffusion et viscosité . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 13

1.3 Couches minces de verres . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 14
1.3.1 Techniques de dépôt de couches minces amorphes . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 15
1.3.2 Séparation de phase dans les couches minces . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 17



4 | Chapitre 1 État de l’Art : séparation de phase

1.1 Séparation de phase dans les liquides
Les matériaux formant des verres sont liquides à haute température, même s’il s’agit parfois
de liquides surfondus. On peut donc décrire les phénomènes d’immiscibilité dans les verres par
la séparation de phase liquide-liquide. Cette section présente le vocabulaire essentiel mais pour
un contenu plus complet on pourra consulter la référence classique pour les verres d’oxydes,
Mazurin et Porai-Koshits [12], plus récemment, le chapitre rédigé par Sophie Schüller [13] dans
le livre de l’USTV, ou encore en anglais le cours basé sur l’école d’été de l’ICG rédigé par María
Jesus Pascual [14]. De manière plus générale, on retrouve les concepts de transitions de phases
en physique statistique comme dans la revue de Bray [15].

1.1.1 Origine thermodynamique

Considérons un système binaire constitué de deux liquides, A et B, que nous voulons mélan-
ger. Ces deux liquides peuvent être soit complètement miscibles, en toutes proportions à une
température donnée, soit partiellement immiscibles dans une certaine gamme de composition.
Le système tend à atteindre son équilibre thermodynamique en minimisant l’énergie totale. On
peut alors décrire l’évolution d’un mélange en étudiant l’enthalpie libre G, appelée aussi énergie
libre de Gibbs, telle que :

G = H − TS (1.1)

Dans l’équation 1.1 on remarque la compétition de 2 termes : l’enthalpie H, qui caractérise les
interactions entre atomes et la contribution entropique TS, qui représente le gain d’énergie lié
à l’augmentation du désordre S, avec la température T .

On peut classiquement définir des grandeurs de mélange ∆Gm, ∆Hm et ∆Sm comme la différence
entre l’état des corps purs avant mélange (Ytot) et la solution une fois mélangée (Ym).

∆Gm = Gm −Gtot = ∆Hm − T∆Sm (1.2)

Le terme d’entropie de mélange ∆Sm peut être décrit en fonction de la composition, c’est-à-dire
des fractions molaires XA et XB des liquides A et B. En calculant le nombre de configurations
microscopiques permises par le mélange on obtient l’équation 1.3 où R est la constante des gaz
parfaits [16]. Ainsi le mélange est toujours favorable à l’augmentation du désordre d’où −T∆Sm
toujours négatif, Fig. 1.1.

∆Sm = −R(XAln(XA) +XBln(XB)) (1.3)

Plusieurs modèles sont possibles pour décrire ∆Hm en fonction de la composition. Dans le cas
des solutions idéales, on considère qu’un composé A a une interaction indifférenciée avec ses
voisins que ce soit une molécule B ou une molécule A. L’enthalpie est donc proportionnelle à la
concentration et ∆Hm = 0, représentée par une ligne pointillée sur les Figures 1.1 a et b. Un
modèle plus complet est celui des solutions régulières qui prend en compte une force d’interaction
Λ entre les liquides A et B (1.5), où Z est la coordinence, Na le nombre d’Avogadro, EAA, EBB,
sont les énergies d’interaction homonucléaire et EAB l’énergie d’interaction hétéronucléaire.

∆Hm = ΛXAXB(1 + aXA + bX2
A + ...) (1.4)

Λ = −ZNa(EAB −
1
2(EAA + EBB)) (1.5)

Si les interactions hétéronucléaires sont plus fortes que les interactions homonucléaires, le cas est
favorable au mélange. L’écart à l’idéalité se traduit par ∆Hm < 0 et le mélange est exothermique
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a ∆Hm ≤ 0 et T = T1 b ∆Hm > 0 et T1 ≥ Tc c ∆Hm > 0 et T2 < Tc

Figure 1.1 Représentations schématiques des différents cas possibles de variation
de ∆Gm, a-b en fonction du signe de ∆Hm, b-c en fonction de la température. La
démixtion est possible quand ∆Gm n’est pas convexe, lorsque à la fois l’enthalpie
de mélange est défavorable et la température est insuffisante pour le mélange.

(Fig. 1.1 a). Au contraire si l’affinité entre les composés A et B est plus faible qu’entre AA et BB,
Λ s’oppose à la miscibilité et ∆Hm > 0. Le mélange est endothermique lorsque H est supérieure
à la droite des solutions idéales (Figure 1.1 b).

C’est donc la compétition entre les convexités de H et TS qui définira la forme de G. La
température joue un rôle important sur la démixtion et on peut définir une température critique
Tc telle que :
– si T > Tc, l’énergie thermique est suffisante pour maintenir le mélange dans le système malgré

∆Hm > 0, G ne possède qu’un minimum (Fig. 1.1 b),
– si T < Tc, 2 minima apparaissent pour G offrant au contraire au système la possibilité de se
réarranger, c’est la séparation de phase (Fig. 1.1 c).

1.1.2 Construction du dôme de démixtion

Dans le cas où il existe de la séparation de phase (∆Hm > 0) il est possible de construire un
diagramme de stabilité du mélange en fonction de la température et de la composition. Pour
cela on décrit les points particuliers des variations de G et ce pour chaque température comme
l’illustre la Figure 1.2. On remarque que dans la Figure 1.1 c, les deux minima de G n’atteignent
pas les mêmes niveaux d’énergie et partagent des tangentes communes, représentées par une
ligne pointillée. Pour simplifier la description et les schémas dans la suite, on peut effectuer un
changement de variable en soustrayant l’équation de cette droite, les deux minima sont considérés
à la même énergie comme sur la Figure 1.2.
– l’équation d∆Gm(T )

dx
= 0 détermine tous les points P (x, T ) construisant la courbe de coexis-

tence, ou binodale. Cette courbe, appelée dôme, est la frontière entre les régions stables et
instables. Sous le dôme de démixtion, on observera la séparation de deux phases liquides, ϕA
riche en liquide A et ϕB riche en liquide B, tandis qu’à l’extérieur du dôme le mélange reste
stable, constitué d’une seule phase liquide ϕ0.
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– l’équation d
2∆Gm(T )
d2x

= 0 détermine tous les points P ′(x, T ) construisant la courbe spinodale.
Cette courbe est à l’intérieur du dôme de démixtion, en pointillés sur la figure. Elle correspond
aux points d’inflexion de G, donc au changement de courbure. Lorsque d2∆Gm

d2x < 0 le mélange
est dit instable tandis que pour d2∆Gm

d2x > 0 le système est dit métastable.

– l’équation d3∆Gm(T )
d3x

= 0 est la définition mathématique de la température critique Tc. C’est
le point où G passe de 1 à 2 minima donc le sommet des deux dômes.

On notera aussi qu’on représente souvent un dôme de démixtion symétrique, ce qui n’est pas
forcément le cas pour un système réel où les deux liquides peuvent avoir des propriétés très
différentes.

Figure 1.2 Construction du dôme de démixtion dans l’espace Température-
Composition. Les minima d’enthalpie libre forment la binodale tandis que les points
d’inflexion définissent la spinodale.

En conclusion on peut distinguer deux zones du diagramme. Sous le dôme de démixtion le
système n’est pas thermodynamiquement stable et il se séparera en deux phases liquides ϕA et
ϕB ; à l’extérieur du dôme on trouve une seule phase liquide ϕO, car le mélange est énergiquement
favorable.

Il faut préciser que dans certaines gammes de température le mélange est en réalité figé. Le
système peut devenir solide et créer un blocage cinétique empêchant la séparation de phase.
Dans le cas des verres, c’est à la température de transition vitreuse Tg qui réduit très fortement
la mobilité des atomes. Tg est définie comme une température critique où la viscosité devient
supérieure à 1012 Pa.s, zone hachurée Figure 1.2, on reviendra sur cette notion à la section 1.2.3.

1.1.3 Mécanismes de séparation de phase

Pour expliquer les mécanismes de séparation de phase, il faut s’intéresser à la stabilité des
fluctuations de composition ∆X autour de la composition initiale. Nous avons vu que le dôme
de démixtion est sous-divisé en deux régions d2∆Gm

d2x > 0 et d2∆Gm
d2x < 0 où la courbure de G

diffère, deux cas se présentent alors.
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Nucléation-croissance (NC)

La zone de Nucléation-croissance correspond à XM ∈ [XϕA ;XS ] ∪ [XS′ ;XϕB ]. Graphiquement
sur la Figure 1.3, comme d2∆Gm

d2x > 0 les fluctuations de composition proches de XM , en rouge,
augmentent l’énergie du système, elles ne sont pas stables et vont se dissoudre. Pour obtenir un
gain énergétique, en vert sur la figure, il faut de plus grandes fluctuations qui se rapprochent
des compositions d’équilibre. Une fois cette concentration locale atteinte, le germe créé doit
de plus avoir une taille critique suffisante pour franchir une barrière d’énergie. Il existe en
effet une compétition entre le gain d’énergie volumique décrit ici et le coût énergétique de la
création d’interface. Le germe atteint ensuite très vite les compositions d’équilibre, puis va
croitre latéralement. On conçoit que les grandes fluctuations sont moins probables donc que la
nucléation de germes est une étape limitante du mécanisme, on évoquera chapitre 4 la théorie
de la cinétique de nucléation.

Décomposition spinodale (DS)

La zone de décomposition spinodale correspond à XM ′ ∈ [XS ;XS′ ]. Cette fois toutes les fluctua-
tions de composition sont stables vu la convexité de G, d2∆Gm

d2x < 0. Les fluctuations s’amplifient
progressivement jusqu’à atteindre les compositions d’équilibre, correspondant au maximum de
gain énergétique. Les fluctuations thermiques et les inhomogénéités du système suffisent à dé-
clencher la séparation de phase (1).

Figure 1.3 Illustration des morphologies classiques obtenues par séparation de
phase suivant la composition initiale (inserts b). Schémas de la stabilité des fluctua-
tions de composition dans le cas a de la nucléation-croissance et c de la décompo-
sition spinodale.

Comme le montre l’insert de la Figure 1.3 b, pour des compositions M dans la zone de nucléation-
croissance, on aura des germes de la phase minoritaire dans la phase majoritaire. Donc pour un
mélange initialement proche de ϕA, on obtient des gouttelettes de ϕB (blanc) dans ϕA (noir),
tandis que ce sera l’inverse pour des compositions initiales proches de ϕB. Pour des compositions
M’ dans la zone de décomposition spinodale, on aura une morphologie interconnectée où les deux

(1)Pour une description plus détaillée de ces deux mécanismes, on pourra se référer à la lecture note de Favvas
et Mitropoulos [17] où ils schématisent l’évolution de la composition pour les différentes étapes. On notera
quelques caractéristiques intéressantes différenciant les deux mécanismes comme les morphologies résultant de
la répartition latérale des fluctuations, mais aussi la forme des interfaces entre les deux phases, ou encore
l’évolution des compositions avec le temps jusqu’à équilibre.
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phases seront en proportions plus symétriques. On peut ici évoquer la règle des leviers inverses,
permettant de calculer les proportions relatives des deux phases VϕA et VϕB à partir de la
composition initiale XM et des compositions d’équilibre XϕA et XϕB :

VϕA
VϕB

= XM −XϕB

XϕA −XM
(1.6)

Il faut noter que ce raisonnement sur le type de morphologie n’est valable qu’aux premiers
instants de la séparation de phase, car ensuite le système va continuer à se réarranger. Bien
qu’ayant atteint les compositions d’équilibre, il va évoluer pour minimiser la quantité d’interfaces
créées. C’est l’étape de mûrissement, que nous étudierons en détails chapitre 4 dans l’étude de
la cinétique de séparation de phase.

1.1.4 D’autres états d’équilibre

Il est important de préciser que la séparation de phase n’est pas forcément l’état le plus stable. Il
est d’ailleurs courant qu’il existe une gamme de composition et de température pour laquelle la
cristallisation est le minimum d’énergie du système. Les phénomènes de cristallisation peuvent
être limitants dans l’étude de la séparation de phase ou au contraire mis à profit. Il existe par
exemple de nombreuses études où la séparation de phase est une étape intermédiaire permettant
d’induire de la cristallisation de manière contrôlée comme présenté Figure 1.4 a. En effet lorsqu’il
est plus simple de travailler avec une composition initiale non stœchiométrique par rapport à
celle du cristal souhaité, la composition atteinte par séparation de phase peut permettre de s’ap-
procher de celle du cristal [18]. Par ailleurs la distribution spatiale et les tailles caractéristiques
de la séparation de phase peuvent contrôler la répartition des cristaux et améliorer les propriétés
finales visées [19–23].

a Verre démixé et vitrocéramique obtenue,
ZnO-Ga2O3-GeO2, images TEM [19]

b Verre métallique,
TiYAlCo, images TEM [24]

Figure 1.4 Exemples d’évolution d’un système après la séparation de phase a par
cristallisation d’une des deux phases obtenues, b par séparation de phase secondaire
de type nucléation-croissance suivant une première séparation de phase de type
spinodale.

Dans le cas d’un traitement thermique non-isotherme, de la séparation de phase secondaire
peut être observée si le refroidissement du système est trop lent par rapport à la cinétique de
démixtion. En effectuant un traitement thermique à T2 on obtient une première morphologie
avec deux phases ϕA2 et ϕB2, cependant si la température baisse lentement le système verra
une température T3 où ces compositions ne seront plus stables. On obtiendra localement une
seconde démixtion pour atteindre l’équilibre des phases ϕA3 et ϕB3, et ainsi de suite suivant
l’histoire thermique du mélange. La Figure 1.4 b illustre une première séparation de phase dans
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le domaine spinodal à T2 suivie d’une seconde étape de nucléation-croissance à T3 [24]. Il est
donc nécessaire de contrôler expérimentalement les variations de température, mais aussi d’avoir
la vitesse de refroidissement la plus rapide possible afin de figer le système dans l’état voulu.
Dans le cas des verres on parle généralement de trempe. La séparation de phase secondaire est
un phénomène qui peut aussi être utilisé pour créer des structures multiéchelles [25].

1.2 Introduction aux verres

Il n’est pas si facile de donner une définition simple d’un verre, mais de nos jours la communauté
scientifique s’accorde sur les principales caractéristiques : un verre est un solide non-cristallin,
avec un ordre à courte portée, présentant une transition vitreuse. Bien qu’ayant les pro-
priétés macroscopiques d’un solide, le verre possède la structure «figée» d’un liquide. Par abus
de langage, on continuera à parler de «verre» dans ce manuscrit pour désigner le matériau li-
quide silicaté métastable. Dans cette introduction, on s’intéressera particulièrement au cas des
silicates (et notamment des borosilicates) qui sont les verres les plus communs dans notre quo-
tidien : vitres, vaisselle, verrerie de laboratoire, etc... Cependant on peut garder à l’esprit qu’il
existe d’autres verres d’oxydes [26, 27], voire des verres de chalcogénures (S, Se, Te remplacent
l’oxygène) [28–30] ou encore des verres métalliques [31].

1.2.1 Structure des verres

A la différence d’un cristal qui possède une structure ordonnée, pour lequel la définition d’une
maille élémentaire permet par translation de connaître la position de tous les atomes, aux dé-
fauts près, le verre ne présente pas d’ordre à longue distance. On peut cependant décrire l’ordre
à courte distance constituant des unités structurales semblables à celles des cristaux (la coordi-
nance, les premiers voisins, les distances interatomiques) mais aussi l’ordre à moyenne distance,
c’est-à-dire le type de connexions entre ces unités structurales désordonnées (enchaînement sta-
tistique, angle). A partir du modèle aléatoire continu de Zachariasen [32] représenté Figure 1.5
on décrit traditionnellement différents rôles pour les atomes :
– les formateurs de réseau, comme Si, Ge, B ou P. Les formateurs s’entourent d’oxygènes par
des liaisons covalentes. Ces polyèdres rigides constituent le réseau. Si un oxygène est relié à
deux de ces polyèdres il est dit pontant (BO) à l’inverse s’il n’appartient qu’à un seul polyèdre
il est non-pontant (NBO).

– les non-formateurs, comme Na, K ou Ca, Ba. Ils ne participent pas à proprement parler au
réseau. Ils brisent les liens entre polyèdres en créant des liaisons ioniques avec des oxygènes
non-pontants, ils sont dit modificateurs de réseau. Ils peuvent aussi s’insérer comme com-
pensateurs de charges.

– les intermédiaires, comme Al ou Ti. Suivant la composition du verre ces atomes pourront
avoir un rôle de modificateurs ou de formateurs si leur charge est compensée par des cations.

Concrètement pour les verres à base de silice on peut décrire l’environnement du silicium par un
tétraèdre d’oxygènes, ces tétraèdres liés par leurs sommets forment des anneaux de tailles irrégu-
lières (projection Fig. 1.5 b). Tandis que pour la même composition la répartition périodique des
mêmes tétraèdres forment un cristal, qui peut être du Quartz dans le cas de SiO2 (Fig. 1.5 a).
Lorsque des cations, alcalins ou alcalino-terreux, sont insérés, ils dépolymérisent le réseau de
silice (Fig. 1.5 c). Depuis les années 80, des expériences sur synchrotron ont montré que la ré-
partition de ces modificateurs de réseau n’est pourtant pas complètement homogène. Certaines
régions sont plus riches en formateurs de réseaux tandis que les modificateurs se rassemblent
dans des structures quasi-1D dites «canaux». C’est le modèle de réseau aléatoire modifié, proposé
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par Greaves [33], qui décrit l’existence de deux sous-réseaux interconnectés.

Figure 1.5 Schémas comparatifs de la structure ordonnée d’un cristal, de celle
désordonnée d’un verre simple et d’un verre suivant le modèle de réseau aléatoire
continu. Les formateurs de réseau constituent des triangles avec les oxygènes, pro-
jection de tétraèdres vus du dessus. Adapté de [34].

1.2.2 Borosilicates et séparation de phase

L’origine structurale de la séparation de phase dans les verres a été expliquée qualitativement dès
les années 30 par Kracek [35], puis raffinée par Warren et Pincus [36]. Plus récemment Hudon et
Baker [37] en ont donné une description précise dans les binaires. Il existe une compétition pour se
lier aux oxygènes, entre les formateurs et les modificateurs de réseau, qui favorise la démixtion.
Les formateurs de réseau ont des liaisons majoritairement covalentes avec les oxygènes (BO)
tandis que les cations modificateurs forment des liaisons ioniques (NBO). L’impact des cations
est décrit par le paramètre z/R, la force ionique, où z est la charge et R le rayon ionique. Plus
la force ionique augmente, plus le système est apte à démixer car les interactions coulombiennes
se renforcent.

Pour décrire les verres ternaires, on représente l’espace des compositions par un triangle où
chaque sommet correspond à un oxyde pur. Plus on s’éloigne du sommet, plus on s’appauvrit en
l’oxyde correspondant. Les côtés du triangle correspondent au binaire des deux composés à leurs
extrémités. Conventionnellement pour les silicates on représente SiO2 en haut du diagramme.
La Figure 1.6 représente la projection des dômes de démixtion correspondant à différentes iso-
thermes et ce pour les borosilicates d’alcalins et d’alcalino-terreux. Dans ces verres, le bore et
le silicium sont tous les deux formateurs de réseau. Le silicium possède comme nous l’avons dit
un environnement tétraédrique alors que le bore peut aussi former des triangles avec l’oxygène.
Les unités structurales de bore peuvent soit se lier entre elles (diborate, anneaux boroxol) soit
former des groupements structuraux mixtes B-O-Si [38]. Les diagrammes expérimentaux de la
figure 1.6 montrent que la notion de force ionique reste consistante dans les ternaires. Pour les
alcalins (RO) la lacune de miscibilité la plus large est celle de Li2O, z/R étant le plus grand
puisque le lithium est le plus petit ion de la série. De la même façon la lacune la plus petite
pour les alcalino-terreux (R2O) est celle du baryum qui est le cation le plus large, d’où z/R le
plus faible.
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a Borosilicates d’alcalin R2O b Borosilicates d’alcalino-
terreux RO

Figure 1.6 Evolution des dômes de démixtion dans les ternaires de borosilicates
en fonction des oxydes modificateurs de réseau RO ou R2O. Les lacunes de miscibilité
les plus larges correspondent aux forces ioniques z/R les plus grandes [12].

Parmi tous ces ternaires celui des borosilicates de sodium a été largement étudié car les tempé-
ratures d’élaboration de ces verres sont relativement basses. L’utilisation des propriétés induites
par la séparation de phase a aussi permis le développement de produits commerciaux. On peut
mentionner le Vycorr (Fig. 1.7 a) dont la composition donne lieu à de la séparation de phase
spinodale et par là une morphologie interconnectée. En dissolvant la phase riche en sodium on
conserve un squelette de silice quasiment pure dont la porosité est contrôlée. Cette silice poreuse
trouve par exemple son intérêt pour la fabrication de membranes. Quant au Pyrexr (Fig. 1.7 c),
la séparation de phase par nucléation-croissance produit des gouttelettes de quelques nanomètres
qui ont été mises en évidence après échange ionique à l’argent [39]. Le fait d’avoir des gouttelettes
plus riches en sodium permet que la matrice soit appauvrie en alcalins. Ce verre apparemment
très riche en silice possède une excellente résistance aux attaques chimiques, tout en restant
bas-coût grâce aux températures d’élaboration basses, ce qui en fait un matériau de choix pour
la verrerie de laboratoire.

Figure 1.7 Microstructures des deux borosilicates industriels, exemples classiques
du ternaire SiO2-Na2O-B2O3 présenté au centre de la figure [40]. a Le Vycorr pré-
sente une structure interconnectée visible après dissolution d’une des deux phases,
microphotographie MEB (Vogel 1977 [41]). c Le Pyrex est un exemple de nucléation-
croissance, les tailles caractéristiques sont de 30 Å, image MET après échange ionique
à l’argent pour augmenter le contraste électronique (Doremus 1969 [39]).

Nous choisissons de travailler pour cette thèse dans le ternaire SiO2-BaO-B2O3. Le diagramme
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de phase de ce ternaire a été déterminé expérimentalement par le NIST dès 1953 car certaines
compositions de ces verres ont un intérêt en optique (2), puis la zone de démixtion a été particu-
lièrement explorée quelques années plus tard [42, 43]. Le diagramme présenté Figure 1.8 donne
les limites de la zone d’immiscibilité pour plusieurs isothermes, sans tenir compte de la cristal-
lisation : ce sera notre référence pour ce manuscrit (3). Il a été tracé par FactSager, un logiciel
de calculs thermodynamiques comprenant notamment des bases de données pour les oxydes.

Figure 1.8 Ternaire SiO2-BaO-B2O3 en poids d’oxyde, représentant les iso-
thermes de la zone d’immiscibilité tracées par Factsage R© de 650 C̊ à 1650 C̊.
On représente les compositions étudiées par Bouttes [10] en tant que verres massifs
et les points colorés sont ceux pour lesquels des couches minces ont déjà été déposées
par Fonné [11]. Les lignes pointillées sont les conodes calculées pour trois tempéra-
tures d’intérêt, 1070 C̊, 950 C̊ et 650 C̊. Les compositions notées Vg et Ba1070
correspondent aux deux verres massifs utilisés dans ce manuscrit.

Trois raisons principales motivent le choix de ce ternaire pour notre étude. Tout d’abord le
sommet du dôme de démixtion est éloigné de plusieurs centaines de degrés de la température de
transition vitreuse (Tg ≈ 650 C̊). Cela se traduit par une mobilité assez élevée dans le système
qui permet d’observer la séparation de phase à des échelles de temps raisonnables expérimenta-
lement. Ensuite les deux verres après démixtion ont des compositions très différentes, l’une riche
en baryum (Ba/Si ≈ 0,5) et l’autre riche en silice et très pauvre en baryum (Ba/Si ≈ 0,001).
Le baryum ayant un numéro atomique élevé (ZBa=56, ZSi=14, ZB=5) le contraste électro-
nique par rapport au silicium est conséquent. Ces deux caractéristiques induisent donc un bon
contraste pour les techniques d’imagerie comme les microscopies électroniques à balayage et en

(2)Les verres dit crown possèdent un nombre d’Abbe élevé. Cela correspond à de faibles aberrations chromatiques
(3)On choisit de présenter un diagramme en poids d’oxyde, ce qui est habituel dans le milieu des verriers. Cette

représentation « agrandit » la zone de démixtion vu le poids relatif BaO/SiO2 et permet de placer plus facilement
les différentes compositions sur le diagramme. Par ailleurs on ne s’intéressera pas aux mécanismes réactionnels
mais on donnera en Annexe B.1 un diagramme en mole pour comparaison (Fig. B.1).
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transmission mais aussi l’absorption des rayons X, et toutes les caractérisations in-situ qu’elles
permettent. Enfin ce système a été exploré lors de deux thèses au laboratoire par David Bouttes
et Jean-Thomas Fonné [10, 11] : les procédés d’élaboration des verres sont maîtrisés, des para-
mètres comme la viscosité ont déjà été mesurés et la séparation de phase a pu être étudiée à la
fois dans les verres massifs et en couches minces. On remarquera que les compositions étudiées,
reportées Figure 1.8, se situent pour la plupart sur la même conode autour de 1000 C̊. On
gardera en tête que les compositions d’équilibre varient avec les températures, mais aussi que
l’orientation des conodes évolue, par là les calculs thermodynamiques confirment les observations
du NIST [43].

1.2.3 Diffusion et viscosité

Lorsque les verres sont portés à des températures supérieures à leur transition vitreuse (Tg)
la mobilité dans le système augmente dans le liquide surfondu. On définit la Tg comme la
température sous laquelle la viscosité est tellement élevée qu’on considère le système solide, ce
pour une valeur arbitraire (4) de η = 1012 Pa.s soit 15 ordres de grandeur supérieure à celle de
l’eau. La nature de la transition vitreuse, comme changement de phase thermodynamique ou
transition cinétique fait encore débat dans la communauté [45].

La mobilité régissant l’écoulement visqueux dans les verres est contrôlée par les formateurs de
réseaux. Ceux-ci faisant partie d’un réseau rigide, les mécanismes de diffusion sont vus comme
la rupture de liaisons Si-O. On conçoit que plus la température augmente plus il sera possible
de briser ces liaisons et de réorganiser la structure. Ainsi l’évolution empirique de la viscosité
en fonction de l’inverse de la température inverse est souvent décrite par une exponentielle.
L’équation 1.7 propose deux modèles classiques, celui de Vogel-Fulcher-Tammann [46–48] où A,
B et T1 sont des variables ajustables, et celui d’Eyring [49] tenant compte de Ea une énergie
d’activation physique liée aux mouvements élémentaires. On peut alors relier le coefficient de
diffusion D à la viscosité η par l’équation 1.8 où kB est la constante de Boltzman et λ une
distance de saut atomique.

ηV FT = A exp
(

B

T − T1

)
ou ηEyring = A′ exp

(
Ea
kBT

)
(1.7)

Dvisq. = kBT

λη
(1.8)

De la même façon, on comprend que la composition du verre impacte sa viscosité. Si le réseau est
partiellement dépolymérisé par la présence d’ions modificateurs, il sera moins contraint et donc
plus fluide. On peut s’intéresser à la diffusion des cations eux-mêmes dans le verre qui comme
nous l’avons vu, forment un sous-réseau dans les canaux de Greaves. Ils peuvent alors diffuser plus
librement dans ces régions formant des chemins préférentiels. Les coefficients de diffusion Ddiff.

varient énormément suivant les espèces ; le sodium est par exemple connu pour être très mobile
dans les silicates même à des températures assez faibles [50]. On peut de plus introduire la notion
de découplage entre les propriétés de diffusion et les propriétés de viscosité pour des températures
proches de la température de transition vitreuse entre Tg et 1,2Tg. Lorsqu’il est possible de
mesurer indépendamment ces deux phénomènes on peut calculer un coefficient de découplage
Πdec. = Ddiff.

Dvisq.
entre la diffusion réelle et la diffusion attendue à viscosité donnée [51, 52]. De

(4)Cette valeur «arbitraire» correspond en réalité à un temps de relaxation du système de 1000 s, supérieur à
15 min, considéré comme long du point de vue expérimental [44].
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nombreuses études sont en cours sur ce sujet, que ce soit dans les domaines de la géologie [53],
pour la compréhension des propriétés des verres industriels [54] ou du vieillissement des verres
nucléaires [55]. Enfin on peut garder à l’esprit que les phénomènes de diffusion dans les verres
sont souvent couplés, induisant des réarrangements coopératifs. Les coefficients de diffusion
des différents atomes sont alors interdépendants [56, 57]. C’est aussi pour cela qu’on choisit de
travailler avec une composition de verre modèle, dans un ternaire ne comportant qu’un seul
alcalino-terreux. Comme tous les atomes ne diffusent pas à la même vitesse, il est nécessaire
lorsque l’on parle de coefficient de diffusion, de préciser quels éléments diffusent le plus.

La viscosité a été mesurée expérimentalement par Bouttes [10] dans le ternaire SiO2-BaO-B2O3,
pour les compositions proches des bords du dôme de démixtion. Comme on peut s’y attendre
pour des silicates, le verre riche en silice est beaucoup plus visqueux que celui contenant du
baryum. Le contraste de viscosité vers 1100 C̊ est de plus de 5 ordres de grandeur. Il n’y a
pas eu de mesures à des températures plus basses, lorsqu’on se rapproche de la température de
transition vitreuse (Tg=570 C̊ pour le verre riche en Si contre Tg=640 C̊ pour le verre riche en
Ba) et que la viscosité augmente encore. Cependant si les deux verres ont des comportements
arrhéniens, le contraste peut s’accentuer (5). Cette asymétrie de viscosité engendre une asymétrie
de diffusion des espèces, la dynamique de transport est alors différente dans les deux verres. Cet
effet d’asymétrie dynamique sur la séparation de phase a été étudié par Tanaka dans une revue
abordant en outre les effets de viscoélasticité particulièrement observés dans des systèmes comme
les polymères et les gels [59]. Nous verrons dans le chapitre 4 les conséquences pour la cinétique
de séparation de phase et les changements de morphologie.

1.3 Couches minces de verres

Les couches minces de verre sont maintenant largement étudiées dans la littérature, mais aussi
utilisées, notamment grâce au contrôle des procédés de dépôts de couches minces à l’échelle
industrielle. On ne traitera pas ici des émaux ou des glaçures qui sont pourtant des couches
vitrifiables très utilisées dans l’industrie, mais généralement plus épaisses. Différents types de
verres sont employés. On peut citer notamment les verres métalliques qui combinent les pro-
priétés des métaux avec les caractéristiques des amorphes, permettant de compenser les limites
liées à la cristallinité [60]. En particulier les propriétés mécaniques comme la résistance à la
fatigue sont améliorées. L’effet antibactérien et la très faible rugosité de surface de ces verres,
les rendent utiles pour des applications médicales, comme les instruments de découpe chirurgi-
caux [61]. Le contrôle de la structure et de la haute densité de ces alliages apporte aussi des
propriétés anticorrosion [62]. Les verres de chalcogénures (S, Se, Te) sont très utilisés en couches
minces pour leurs propriétés électroniques et optiques, notamment pour leur transparence dans
l’infrarouge. Leur intérêt réside dans leur haut indice permettant un effet guide d’onde, mais
aussi des phénomènes non-linéaires. Les applications peuvent aller des cellules photovoltaïques
aux capteurs physico-chimiques [30, 63]. Des travaux sont aussi réalisés pour obtenir des com-
positions minéralogiques, comme l’olivine, où le fait de travailler en couches minces est un outil
d’étude des phénomènes de diffusion ou de cristallisation de surface [64]. Enfin du côté des verres
d’oxydes on pourra trouver beaucoup de travaux sur les films minces de bioverres comme revê-
tement d’implants. En effet certaines compositions comme les phosphosilicates se sont révélées

(5)On suppose cependant que la phase riche en silice est un liquide fort, tandis que la phase riche en baryum
risque d’être un liquide fragile, au sens d’Angell [58]. La fragilité d’un liquide est caractérisée par la grandeur
T1 dans l’équation( 1.7). C’est un comportement classiquement observé lors de l’ajout d’alcalino-terreux dans
les silicates.
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bio-actives. Les alcalins contenus dans le verre s’échangent avec le milieu biologique pour stimu-
ler la formation d’hydroxyapatite (Fig.1.9a [65]) permettant l’adhésion des cellules [66, 67]. De
nombreuses autres propriétés sont utilisées chez les silicates parmi lesquelles, des revêtements
anti-reflet SiO2-PbO pour les lasers [68], des électrolytes solides (LiO2-V2O5-SiO2) en couches
minces pour les batteries [69] (Fig. 1.9b), voire des couches anti-rayures auto-cicatrisantes par
l’alternance de verre SiO2-Al2O3-CaO-BaO et d’oxyde de vanadium [70] (Fig.1.9c).

a Verres bioactifs,
avant et après immersion
en milieu biologique [65]

b Electrolyte solide,
verre LVSO [71]

c Verre auto-cicatrisant,
empilement de 4 couches minces [72]

Figure 1.9 Exemples de couches minces de verres d’oxydes illustrant quelques
propriétés dans des domaines comme le médical, l’énergie et les matériaux.

1.3.1 Techniques de dépôt de couches minces amorphes

On peut classer les méthodes de dépôt de couches minces en deux catégories, les dépôts par
voie chimique, où une réaction chimique a lieu pour former le film mince, et les dépôts par voie
physique où on empile les atomes jusqu’à l’obtention d’une couche mince.

Dépôts par voie chimique

Historiquement c’est la voie liquide par sol-gel qui a d’abord été étudiée dès les années 40 [73].
Des sels et des alcoolates servent de précurseurs, ils sont mis en solution où ils vont commencer
à gélifier. On dépose des couches minces de quelques dizaines de nanomètres, voire quelques
dizaines de microns, par trempage (dip-coating) [74], enduction (spin-coating) [75] ou spray [76].
Les polymérisations successives permettent alors d’obtenir un réseau vitreux, le verre peut en-
suite être densifié par cuisson. Cette technique de chimie douce s’effectue à basse température,
elle est assez légère du point de vue instrumental mais les cinétiques d’hydrolyse, condensation
et séchage doivent être contrôlées pour obtenir les propriétés mécaniques adéquates. Le principal
avantage est l’étape de mélange en solution qui permet d’obtenir des verres multi-composants,
mais aussi d’introduire des dopants en haute concentration.

Les dépôts chimiques en phase vapeur (CVD) sont aussi largement étudiés [77]. Les précurseurs
utilisés sont introduits sous forme de gaz, généralement dans une chambre sous vide, et vont
réagir à la surface de l’échantillon pour former une couche mince. En variant les conditions
opératoires ainsi que la chimie des précurseurs, on maîtrise entre autre la composition des films
et leur densité. Les très grandes vitesses de croissance de couches permettent d’obtenir des
revêtements épais sur des substrats de grandes tailles et de formes complexes (CVI Chemical
Vapour Infiltration). L’inconvénient majeur est la décomposition intempestive des précurseurs
hors de la surface d’intérêt du substrat qui entraîne des écarts de composition et des problèmes
de stabilité du procédé (obturation des lignes d’alimentation, poudrage...). De plus, les sous-
produits de réactions, résidus, doivent être évacués sous peine de s’insérer et de contaminer le
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matériau en croissance. En outre, les températures nécessaires à l’activation des réactions qui
peuvent être élevées ainsi que la toxicité des précurseurs sont autant de désavantages pour cette
technique. Plusieurs variantes existent pour pallier l’un ou l’autre de ces problèmes, comme
l’assistance plasma (PECVD [78]) qui conserve un taux de réaction élevé et permet de travailler
à des températures plus basses, ou le dépôt de couches successives (ALD [79, 80]) qui permet
d’obtenir une composition bien maîtrisée.

Pour une étude exhaustive, on pourrait également s’intéresser aux procédés électrochimiques
comme la cathophorèse (EPD) particulièrement mise en œuvre dans l’industrie automobile [81,
82].

Dépôts par voie physique

Le concept le plus simple de dépôt par voie physique est l’évaporation thermique où une
élévation de la température va engendrer la vaporisation du matériau cible. Il existe différents
moyens pour chauffer la cible : par une source thermique, par résistivité ou encore par faisceau
d’électrons. Généralement sous vide, les atomes en phase gaz vont se condenser sur le substrat
pour former un film. Les phénomènes de croissance de couches minces et leurs différents méca-
nismes sont largement étudiés dans la littérature [83]. L’éjection d’atomes du matériau cible peut
aussi être induit par un faisceau laser appelée ablation laser pulsée (PLD). Cette technique est
répandue en laboratoire car elle permet une très bonne maîtrise de la stœchiométrie des couches
minces et des vitesses de dépôt élevées, mais elle reste relativement limitée en taille d’échan-
tillons [72]. Enfin la pulvérisation cathodique (sputtering) consiste à pulvériser le matériau
sous l’impact d’ions générés par une décharge plasma [84]. Cette technique a d’abord été utilisée
pour les métaux, mais grâce au développement du mode radiofréquence (RF), de l’assistance
d’un magnétron, et de l’utilisation de gaz réactifs (O2), on peut également déposer des oxydes.
Les vitesses de dépôts sont assez faibles particulièrement pour les oxydes (quelques nanomètres
par minute) et la composition des couches minces demande l’ajustement de nombreux para-
mètres comme la puissance et la pression [85]. L’état de surface et la rugosité dépendent de plus
de la géométrie et des énergies en jeu [86]. Les matériaux de départ peuvent être des métaux
qui seront oxydés lors du dépôt, ou directement des oxydes massifs. Pour les verres, on trouve
des exemples de phosphosilicates [87] et de borosilicates [88], à partir de cibles de verres frittées
qui demandent beaucoup d’ajustement sur les procédés de mise en forme (liants, températures,
pression). Il est aussi possible d’utiliser des verres massifs commerciaux, notamment pour les
compositions comme le Pyrex [89], ou de fondre ses propres verres lorsque les compositions sont
complexes [90].

Le dépôt par pulvérisation cathodique magnétron, utilisée industriellement par Saint-Gobain, est
la technique qui semble la plus prometteuse en termes d’application aux grandes surfaces. Cette
méthode versatile permet une bonne homogénéité tout en travaillant à des vitesses de dépôt
adaptées aux lignes de production. Elle a été développée dans les travaux de thèse de Fonné [11]
pour déposer des couches de borosilicates de baryum à partir de cibles de verre massif. L’influence
des différents paramètres sera discutée dans la partie expérimentale Chapitre 2 page 28.

Densité des couches minces amorphes

Nous avons vu précédemment que les verres possèdent une structure locale particulière. Le
dépôt d’une couche mince par pulvérisation étant un processus hors équilibre, on obtient la
plupart du temps un matériau amorphe, désordonné et dont la densité dépend de nombreux
paramètres. C’est alors un abus de langage de parler de «verre». Cependant après un traitement
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thermique les réarrangements sont possibles, le matériau passe en phase liquide visqueuse et
après refroidissement on retrouve une structure de verre.

L’étude de la structure locale des couches minces après dépôt est un sujet de plus en plus étudié.
Par exemple de nombreux travaux expérimentaux et numériques ont été faits sur l’ultra-stabilité
des couches minces de verres organiques [91–93]. Ces films de plusieurs microns d’épaisseur
obtenus par évaporation sont denses et possèdent une stabilité cinétique particulière, semblable à
des verres de plusieurs centaines voire millions d’années. Par ailleurs, on s’intéresse à caractériser
la porosité dans les couches minces amorphes. Celle-ci peut être nanométrique dans le cas des
méthodes PVD [83,94] ou mésoscopique pour des couches de sol-gel, voire multi-échelles [95,96].

1.3.2 Séparation de phase dans les couches minces

On trouve depuis une cinquantaine d’années des travaux sur la séparation de phase dans les
couches minces, particulièrement dans les films minces de polymères [97–99] ou encore dans les
alliages métalliques [100–102]. Les travaux sont beaucoup moins exhaustifs pour la séparation
de phase dans des silicates en géométrie confinée. Nous présenterons ici quelques études qui
s’intéressent aux différentes morphologies possibles et à l’obtention de nanostructures. Elles
n’étudient pas quantitativement la cinétique de séparation de phase. Les rares études en faisant
mention [11,103,104] sont évoquées au chapitre 4 section 4.2.4.

Études de compositions binaires

Dès 1968 Seward et al. [105] ont voulu observer la séparation de phase en couches minces
afin d’étudier les premiers instants de la démixtion et comparer les morphologies observées
à celles vues dans les verres massifs. Pour cela ils développent une expérience très élégante
en chauffant les couches in-situ. Ils détournent le faisceau d’électrons d’un MET (Microscope
Electronique à Transmission) pour induire la séparation de phase puis imager les échantillons.
Ils travaillent donc dans le binaire SiO2-BaO afin d’avoir un bon contraste électronique entre
les deux phases, protocole validé dans une autre de leur étude [106]. Des couches minces de
100 nm sont déposées par évaporation thermique sur une lame de microscope traitée avant
d’être décollée pour l’observation par MET. Ils étudient 5 compositions 0, 4, 8, 12 et 16% de
BaO et vérifient par diffraction des électrons que les films minces initiaux sont amorphes. La
Figure 1.10 montre les deux morphologies observées selon la composition : des gouttelettes de
phase « électro-optiquement dense (6) » d’environ 3-5 nm pour la nucléation-croissance et des
structures interconnectées de l’ordre de 15 nm pour la décomposition spinodale. Bien que la
température ne soit pas précisément contrôlée, les films minces témoins de silice pure restent
homogènes et ne cristallisent pas.

Plus tard, l’utilisation de couches minces pour des applications en électronique motive de nou-
velles études. Utsuno et al. [107] étudient le binaire SiO2-Na2O en déposant des couches minces
de 30-700 nm d’épaisseur. La séparation de phase est cette fois induite pour des tempéra-
tures contrôlées entre 500 C̊ et 650 C̊. Contrairement au baryum, le sodium ne crée pas un
contraste électronique suffisant pour une observation directe en microscope électronique à ba-
layage (MEB) ; une dissolution par attaque acide (HF) de la phase riche en alcalins doit être
effectuée, l’étude in-situ n’est donc pas possible. Cette fois encore les morphologies gouttelettes et
interconnectée sont observées pour deux compositions différentes (Fig. 1.10 b et d). Les auteurs
remarquent que la composition moyenne en sodium de la couche mince est toujours inférieure à

(6)NB : Contrairement au reste du manuscrit où l’on montre des images MEB, dans les images MET en mode
Bright Field présentées ici, la phase riche en baryum ressort noire car vue en transmission.
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Figure 1.10 Séparation de phase en couches minces illustrant les morphologies
obtenues par nucléation-croissance (a-b) et décomposition spinodale (c-d) dans une
couche mince de verre. a-c Images MET de couches minces SiO2-BaO irradiées sous
faisceau d’électrons, 4 % et 12 % de BaO [105] b-d Images MEB de couches minces
SiO2-Na2O après traitement thermique à 620 C̊ 10h, et gravure HF, pour deux
concentration en Na2O [107].

celle des matériaux cibles, et que la répartition est hétérogène en profondeur grâce à des analyses
XPS. D’où le fait que la structure en dômes, due à des gouttelettes inversées, n’est pas observée
en couches minces alors que le cas est possible pour les matériaux massifs témoins.

Nanostructure dans des compositions ternaires

Inspirée par les nombreuses études sur les verres poreux et notamment le Vycorr, le ternaire
SiO2-Na2O-B2O3 a été exploré pour la fabrication de couches minces poreuses. Dans leurs tra-
vaux Hwang et al. [103] déposent des revêtements de l’ordre de quelques dizaines de microns par
screen-printing. Ils étudient une gamme de composition dans la région spinodale, l’influence de
la température entre 580 C̊ et 620 C̊ et du temps de traitement thermique entre 1 h et 9 h.
C’est ici aussi la différence de composition des deux phases de verre démixées qui permet de
dissoudre la phase riche en sodium pour obtenir une porosité interconnectée.

En parallèle Aytug et al. explorent les différentes propriétés permises par ces couches minces
poreuses et publient de nombreux papiers et brevets [108–113]. Ils choisissent comme technique
la pulvérisation cathodique magnétron, plus industrialisable, et obtiennent des couches minces
homogènes, sans bulles, donc de meilleure qualité. Les épaisseurs étudiées sont entre 500 nm
et 1 µm et les traitement thermiques rapides durent quelques dizaines de minutes autour de
700 C̊ (Fig. 1.11 a,b,c). Le contrôle de l’attaque acide, par la concentration en HF/NH4F et le
temps d’immersion, permet d’obtenir une surface rugueuse du squelette riche en silice restant
mais aussi un gradient de porosité en profondeur de la couche (Fig. 1.11 d). Cette porosité
formée de nanostructures sub-longueur d’onde constitue un gradient d’indice, compris entre
1 pour l’air et 1,5 pour la silice, donnant des propriétés antireflet (Fig. 1.11 e). La rugosité
de surface elle-même permet des applications anti-trace de doigts voire easy to clean lorsque
l’hydrophobie est ajoutée par une étape de silanisation (Fig. 1.11 f). Enfin quelques travaux ont
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été faits pour obtenir des couches minces transparentes conductrices en recouvrant ces mêmes
nanostructures d’une couche mince de quelques dizaines de nanomètres d’oxyde de zinc (AZO)
et de nanoparticules d’or (Fig. 1.11 f).

Figure 1.11 Evolution avec le temps de recuit de la porosité obtenue après disso-
lution d’un verre démixé. Images MEB de couches minces du ternaire SiO2-Na2O-
B2O3, traitement thermique à 710 C̊ a - 5 min, b - 30 min, c - 120 min, d - vue en
tranche. Des exemples d’applications étudiées par Aytug et al. sont aussi présentés
e - les propriétés antireflet induites par le gradient d’indice, f - les propriétés super-
hydrophobes après silanisation améliorées par la rugosité g - obtention d’antireflet
conducteur par dépôt d’une couche d’AZO et nanoparticules d’or. [108–110].

Bien que la grande majorité des études travaillent dans le domaine spinodal, les travaux de
thèse de Fonné [11] explorent le domaine de nucléation-croissance. Généralement ce domaine
n’est pas exploité pour obtenir des nanostructures, car pour dissoudre une phase il faut qu’elle
soit accessible. Or ce n’est pas forcément le cas si la phase est discontinue, contrairement aux
pores interconnectés des morphologies spinodales. Cela reste envisageable dans le cas de cette
étude car la démixtion crée des gouttelettes affleurant la surface : après dissolution préférentielle
des nanotrous sont obtenus. Des couches minces de ternaire SiO2-BaO-B2O3 sont déposées par
pulvérisation cathodique magnétron. La composition, les températures et les temps de recuits
ont été étudiés post-mortem par microscopie électronique à balayage grâce au contraste apporté
par le baryum. L’impact de l’épaisseur de la couche de verre initiale a également été mis en
évidence pour des couches comprises entre 20 nm et 120 nm. À traitement thermique fixé, les
tailles latérales des gouttes obtenues augmentent linéairement avec l’épaisseur (Fig. 1.12).
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Figure 1.12 Séparation de phase par nucléation-croissance d’une phase riche en
BaO (blanc) dans une matrice riche en SiO2 (noir). La taille des gouttes augmente
avec l’épaisseur de la couche initiale. Images MEB de couches minces de verre ter-
naire SiO2-BaO-B2O3 (69 : 8 : 23 wt%), après traitement thermique de 2 h à 950 C̊
d’épaisseur a - 20 nm, b - 45 nm, c - 80 nm, d - 115 nm. [11].

Couches ultra-minces

Le rôle de l’épaisseur et notamment du confinement extrême a été questionné dans le milieu
de l’électronique. La séparation de phase dans des couches minces de verre HfO2-SiO2 ultra-
confinées est observée par Stemmer et al. par microscopie électronique à transmission (MET)
et quantifiée par diffusion (GISAXS) [114]. Des couches de 4 nm d’épaisseur sont déposées par
CVD pour deux compositions, 80 % et 40 % d’HfO2. Après un traitement rapide à 1000 C̊,
cette dernière donne lieu à de la décomposition spinodale où la structure interconnectée a une
taille latérale de l’épaisseur de la couche, puis à de la cristallisation dans la phase riche en Hf
(Fig. 1.13 a).

Les études de Liu et al. [79, 80] font elles varier l’épaisseur de la couche mince entre 4 nm et
20 nm grâce à des dépôts par ALD. Cette fois des images en tranche au MET révèlent une
stratification de la séparation de phase, dont l’alternance et la taille caractéristique dépendent
de l’épaisseur (Fig. 1.13 b). La théorie de la séparation de phase orientée par la surface (SDSD
Surface Directed Spinodal Decomposition) proposée par les auteurs est principalement révélatrice
d’effets d’énergie de surface préférentielle car les inhomogénéités en profondeur existent déjà dès
le dépôt de la couche mince.

Figure 1.13 Séparation de phase spinodale dans des couches ultra-minces de
HfO2-SiO2, mise en évidence d’une stratification. a Image MET d’une couche de
4 nm HfO2 40 % après 10 s à 1000 C̊, vue de dessus [114].b Image MET d’une
couche de 6,4 nm HfO2 25 % après 6 s à 800 C̊, vue en tranche. [80].
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Confinement dans les fibres

Un dernier cas de confinement mérite d’être évoqué dans les études sur le fibrage. La séparation
de phase permet par exemple de concentrer certains dopants, notamment des terres rares, dans
un environnement dont la structure les rend plus actifs. Il est alors nécessaire de maîtriser la
morphologie des deux phases pour atteindre un optimum entre une grande concentration de
dopant et de petites tailles de domaines pour ne pas engendrer de pertes par diffusion de la
lumière. Les travaux récents de Blanc et al. [115] s’intéressent au cas de l’Er+ concentré dans
des gouttelettes obtenues par nucléation-croissance dans des fibres de SiO2-GeO2-MgO-P2O3.
Des reconstructions 3D de tomographie par sonde atomique (APT), présentées Figure 1.14, ont
permis d’étudier quantitativement la concentration de ces gouttes, amorphes, inférieures à la
dizaine de nanomètres. Contrairement au cas de couches cristallines, il est difficile d’obtenir plus
que la composition moyenne dans les couches minces amorphes, où l’APT permet justement
d’obtenir des informations locales. Il a été mis en évidence, ici que les gouttes denses en Mg et P
s’enrichissent en grossissant (Fig. 1.14 c). Contrairement à la théorie classique décrite plus haut,
la concentration des germes par nucléation-croissance pourrait donc évoluer avec leur taille, ce
qu’il faudrait garder à l’esprit dans le cas de couche ultra-minces.

Figure 1.14 La tomographie par sonde atomique comme outil d’étude quantitatif
de la séparation de phase. Nucléation-croissance dans un système SiO2-GeO2-MgO-
P2O3 a - reconstruction 3D et b - coupe où l’oxygène est un bleu et le magnésium
en rose. c - Quantification de la composition dans les gouttes en fonction de leur
rayon. [115].
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En résumé
La séparation de phase liquide-liquide est un phénomène thermodynamique qui peut avoir lieu
pour des liquides immiscibles lorsque la température n’est pas assez élevée pour homogénéiser
le mélange. Lorsque les termes entropique et enthalpique sont en compétition, la minimisation
de l’énergie totale passe par la démixtion du système en deux liquides de compositions pré-
férentielles. Cette démixtion peut avoir lieu par deux mécanismes, la nucléation-croissance et
la décomposition spinodale. Les morphologies résultantes dépendent à la fois des mécanismes,
donc de la composition et de l’histoire thermique du mélange mais aussi d’autres propriétés du
système comme la viscosité.

Les verres sont des solides non-cristallins, c’est-à-dire qu’ils ne présentent pas d’ordre à longue
distance. Cependant le réseau vitreux peut être décrit par des structures élémentaires, l’envi-
ronnement des atomes et l’enchaînement de ces unités. On peut décrire différents rôles pour
les atomes : formateurs de réseau, compensateurs de charge, modificateurs de réseau ou inter-
médiaires. En particulier dans les verres de silicates et les borosilicates, les alcalins et alcalino-
terreux viennent dépolymériser le réseau par leurs interactions ioniques avec les oxygènes. La
séparation de phase peut s’expliquer qualitativement par cette compétition pour les oxygènes,
qui entraîne des structures locales plus stables lorsque deux types de régions se créent, l’une
riche en alcalins et l’autre riche en formateurs de réseau. Les deux phases ainsi créées ont ce-
pendant des caractéristiques très différentes, comme la mobilité, la viscosité ou les coefficients
d’expansion thermique.

Bien que les borosilicates de sodium aient longtemps été des verres classiques pour la séparation
de phase, du fait de la commercialisation du Pyrexr et du Vycorr, on choisit ici de travailler
dans un autre ternaire : SiO2-BaO-B2O3. Les borosilicates de baryum ont une grande lacune
de miscibilité permettant une gamme de compositions et de propriétés assez vaste. Ce ternaire
est pour nous un système modèle principalement car le numéro atomique du baryum induit un
contraste électronique suffisant pour distinguer les différentes phases obtenues par MEB, sans
avoir à dissoudre l’une des deux phases après démixtion.

On retiendra de la littérature sur les couches minces de verre que de nombreuses techniques
de dépôt permettent d’obtenir des films amorphes de l’ordre de la centaine de nanomètres. La
maîtrise de la composition de ces couches minces est un point essentiel pour contrôler les mor-
phologies et donc les nanostructures obtenues par séparation de phase. Le temps de traitement
thermique, la température et l’épaisseur sont d’autres leviers pilotant les tailles caractéristiques.
En outre la texturation de surface par séparation de phase a de nombreuses applications notam-
ment en optique.



Chapitre 2

Méthodes expérimentales :
Fabrication d’échantillons et
caractérisations morphologiques

L’objectif de ce chapitre est de détailler la stratégie expérimentale mise en place pour obtenir
des nanostructures par séparation de phase. Le protocole se décline en quatre étapes. D’abord
l’élaboration de cibles de verre, matériau de base, qui sera ensuite déposé par pulvérisation catho-
dique pour obtenir des couches minces de verre. Les échantillons subissent alors un traitement
thermique afin que les deux phases de verre stables forment des nano-objets, la morphologie
obtenue est étudiée à l’aide d’un microscope électronique à balayage. Finalement une solution
acide permet de dissoudre préférentiellement l’une des deux phases de verre, révélant les nano-
structures dont les variations de hauteur sont mesurées au microscope à force atomique.
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2.1 Description du protocole

2.1.1 Stratégie expérimentale

Savoir réaliser des nanostructures de tailles et de morphologies contrôlées permet de conférer
aux couches minces un ensemble de propriétés très variées. C’est par exemple le cas en optique
où des structures sub-longueur d’onde permettent une fonctionnalité antireflet [108] tandis que
les structures plus grandes sont utilisées pour leurs effets de diffusion de la lumière [116]. La
stratégie de texturation de surface proposée ici, se base sur un phénomène d’auto-organisation de
la matière : la séparation de phase. Elle se décompose en 4 étapes, comme l’illustre la Figure 2.1 :

1. L’élaboration d’une cible de verre de la composition souhaitée aux dimensions contrôlées.
2. Le dépôt d’une couche mince homogène de ce verre par pulvérisation cathodique.
3. Le traitement thermique permettant d’induire la séparation de phase dans la couche mince,

en deux verres aux propriétés différentes, sans modifier le substrat. La température et le
temps sont les leviers contrôlant les tailles caractéristiques.

4. La dissolution préférentielle d’une des deux phases de verre pour révéler les nanostructures.

Figure 2.1 Schéma de principe de texturation de surface par séparation de phase
d’une couche mince de verre. Suivant les quantités relatives des deux phases plusieurs
alternatives sont possibles, on représente les deux extrêmes menant respectivement
à l’obtention de trous ou de piliers après dissolution.

Compatibilité industrielle

L’intérêt de déposer une couche additionnelle pour obtenir des nanostructures est de conserver à
la fois les propriétés initiales du matériau utilisé comme substrat mais aussi les procédés de mise
en forme déjà optimisés. Plus particulièrement dans le cas des vitrages, de grandes plaques de
verre sont fabriquées sur des lignes de production float et les fonctionnalités supplémentaires sont
apportées par des couches minces, métalliques ou diélectriques. Toutes les étapes de fabrication
des échantillons doivent donc être compatibles, ou facilement adaptables, avec les contraintes
des procédés industriels actuels.

Parmi les nombreuses techniques de dépôt de couches minces utilisées dans la littérature (1.3.1
page 15), nous choisissons la pulvérisation cathodique magnétron car c’est le procédé déjà en
place sur les coaters industriels. En effet cette technique permet de traiter de grandes surfaces,
telles que les dimensions standards de l’industrie verrière de 3,2 x 6,0 m2. Le traitement ther-
mique est une étape aisée à ajouter sur une ligne de production, il est déjà appliqué pour les
verres trempés ou le bombage des pare-brises par exemple. Quant à la dissolution partielle qui
se fait jusqu’à maintenant par attaque acide, il est envisageable de remplacer cette étape par



2.1 Description du protocole | 25

une gravure par plasma fluoré (RIE, Reactive Ion Etching) bien qu’il faille porter attention aux
potentiels phénomènes d’ombrage et de masquage par les résidus solides.

Système modèle

Un aspect fondamental de cette étude est de comprendre, grâce à la séparation de phase, la
cinétique de diffusion dans des couches ultra-confinées. Pour réduire la complexité du système,
on choisit un verre modèle pour réduire la variabilité expérimentale et isoler les paramètres
principaux. Comme nous l’avons vu section 1.2.2 les borosilicates de baryum sont des verres
donnant lieu à de la séparation de phase dans une grande gamme de composition. De plus
le contraste électronique dû au baryum, et la nette différence de composition en pourcentage
d’oxyde de baryum entre les deux phases formées, permet des observations par MEB avec un
contraste suffisant pour des couches de 50 nm à 200 nm. On verra que l’intérêt de ces couches
ultra-minces est leur géométrie 2D qui donne des monocouches d’objets. Avoir un seul objet
dans l’épaisseur de la couche est un réel avantage pour le traitement des données. Cela évite
les artéfacts dus aux cas de superposition d’objets, les vues de dessus donnent directement leur
diamètre et leur forme.

Avoir accès à ces informations sans devoir systématiquement dissoudre l’une des deux phases a
trois avantages. D’une part c’est un gain de temps, d’autre part cela augmente la confiance dans
les formes observées en sachant qu’il n’y a pas de modification des rapports d’aspect. En outre
il est possible de visualiser des objets qui n’affleurent pas la surface et par conséquent ne sont
pas révélés lors de l’attaque acide (Figure 3.2.1 et Figure 3.9). Par ailleurs, des expériences de
MEB-in-situ uniques, explicitées section 3.3 ont été déterminantes dans l’avancée de la thèse.

Le substrat est également un substrat modèle. On choisit d’utiliser des wafers de silicium (100)
pour la plupart des études morphologiques et de la silice amorphe lorsque qu’il est nécessaire
de travailler sur des substrats transparents pour des mesures optiques. En effet la contrepar-
tie du système SiO2-BaO-B2O3 est de travailler à des températures de traitement thermique,
entre 650 C̊ et 1000 C̊, supérieures à la température de transition vitreuse des verres silico-
sodocalciques (Tg ≈ 550 C̊), utilisés classiquement pour les vitrages. Le silicium et la silice
amorphes sont compatibles avec des recuits jusqu’à 1100 C̊ sans déformations macroscopiques.

Il faut également signaler que les phénomènes de diffusion alimentant la séparation de phase
ne se limitent pas à l’intérieur de la couche mince. Cette même diffusion chimique a aussi lieu
entre le substrat et la couche, et peut être très rapide à ces températures pour les alcalins
par exemple [11]. Les substrats modèles permettent de s’affranchir de la diffusion d’éléments
contenus dans les verres industriels (Na, K, Ca, Mg...) qui, même présents en petites quantités,
pourraient modifier la séparation de phase. En effet certains éléments sont susceptibles de créer
des centres de nucléation, d’abaisser localement la viscosité ou encore de donner des domaines
de séparation de phase mixte (1).

Paramètres étudiés

Le protocole expérimental a été mis en place lors de la thèse de Fonné [11] et il est appliqué
dans ces travaux. Nous n’étudierons pas l’impact des paramètres de la pulvérisation cathodique,
qui est utilisée comme un outil, afin de déposer des couches minces homogènes. Nous avons
exploré différentes compositions de verre du ternaire SiO2-BaO-B2O3, permettant le contrôle

(1)Il existe par exemple un domaine de démixtion dans le quaternaire SiO2-Na2O/CaO-B2O3. Il est donc probable
dans notre cas de modifier la séparation de phase en passant d’un ternaire à un quaternaire SiO2-Na2O/BaO-
B2O3 si on permet la diffusion du sodium provenant d’un substrat.
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de la morphologie (chapitre 3). L’impact du confinement fait l’objet du chapitre 5 avec en
particulier une étude sur l’épaisseur des couches minces section 5.2.3. L’effet des interfaces
a été brièvement exploré par des tests d’encapsulation et de changement de substrat 5.3. Pour
comprendre la cinétique de diffusion dans ces milieux confinés nous avons fixé la température
de travail et étudié les différents temps de recuit.

2.1.2 Étapes de fabrication d’échantillons

Élaboration des cibles de verre

La composition des verres utilisés n’étant pas conventionnelle, il n’est pas possible d’acheter
directement des cibles de ces verres de borosilicate de baryum. Les verres massifs ont été fondus
dans un four à flammes au département d’Élaboration des Verres de Saint-Gobain Research
Paris. C’est grâce au savoir-faire d’Eric Lamotte et de Johnny Vallon, que ces verres ont pu
être élaborés en grande quantité (1 kg) permettant ensuite leur mise en forme. On utilise comme
matières premières de la silice, de l’acide borique et du carbonate de baryum, qui sont mélangées
puis fondues à 1600 C̊ dans un creuset en platine. Le bore étant très volatile, il est surdosé de
5% de son poids pour atteindre la composition prévue. Le processus d’affinage dure environ 2 h
et comprend 10 min de bullage sous argon afin d’homogénéiser le mélange.

Afin d’intégrer la cible de verre dans le bâti de pulvérisation cathodique assistée magnétron, des
dimensions spécifiques doivent être respectées : disque de 4”, soit environ 100 mm de diamètre et
5,5 mm d’épaisseur. Il est donc nécessaire d’usiner le verre massif (2). On effectue une recuisson
à 650 C̊ suivie d’une descente lente à température ambiante afin de relaxer les contraintes pour
éviter la casse et la propagation de fissures à la découpe. N’ayant pas de creuset assez large, on
utilise un creuset de 70 mm dans lequel on débite des disques d’environ 7 mm d’épaisseur. Des
quarts de disques de rayon 50 mm sont découpés pour reconstituer la cible finale (3) puis polis
2 faces jusqu’à 5,5 mm. Afin d’obtenir des faces bien parallèles, l’usinage et le polissage se font
chez l’entreprise OPA-Opticad. Pour un bon contact avec le magnétron les quarts de disques de
verre sont finalement collés sur une plaque de cuivre de 1 mm d’épaisseur, à l’indium, dont la
température de fusion d’environ 160 C̊ permet la manipulation sur une plaque chauffante.

Figure 2.2 Photos des différentes étapes d’usinage d’une cible de 4”. a Carotte
de verre après recuit, b Découpe réussie validant la relaxation des contraintes, c
Exemples de disques polis deux faces d Assemblage des quarts de disques, collés à
l’indium sur plaque de cuivre. [11]

(2)On aurait pu choisir des méthodes de frittage comme Tiwari et al. [88] mais beaucoup de paramètres sont à
contrôler comme la granulométrie, les liants, la température de frittage, le retrait lors du traitement thermique,
et cela demanderait une étude spécifique.

(3)Il serait également possible de couler le verre sur plaque ou dans un moule, cependant le choc thermique génère
beaucoup de contraintes résiduelles, difficiles à relaxer correctement en plus de la séparation de phase. En effet
le test a été fait dans la thèse de Fonné [11], mais la différence de température de 1600 C̊, lors de la coulée,
est trop grande comparée à la différence de « seulement » 1000 C̊ vue lorsque le creuset est directement placé
dans le four de recuisson.
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Deux cibles ont ainsi été fabriquées, Vg riche en silice et Ba1070 riche en baryum, dont les
compositions mesurées par analyse chimique sont données dans le tableau 2.1. Vg a été fabriquée
lors de la thèse précédente et Ba1070 a été faite suivant le même protocole (Fonné, 2017, [11]).
La source des matières premières est différente pour le sable et le carbonate de baryum utilisés,
la fraction totale des pollutions reste comprise entre 0,1% et 0,5% en masse.

Verre Composition (wt%) PollutionsSiO2 BaO B2O3
Vg 66,4 14,3 19,3 Al2O3, Fe2O3, CaO, TiO2, K2O, Na2O

Ba1070 32,8 41,4 25,8 SrO, Al2O3, Na2O, K2O, TiO2, Fe2O3, MgO

Table 2.1 Compositions massiques, en poids d’oxydes, des cibles de verres élabo-
rées et dosées par voie humide. Liste des pollutions dues aux matières premières,
par ordre décroissant, la teneur des oxydes en gras est supérieure à 0.02wt%.

Pulvérisation de couches minces de verre

La seconde étape de fabrication des échantillons est le dépôt de la couche mince de verre, que
nous effectuons par une méthode de dépôt physique en phase vapeur (PVD), la pulvérisation
cathodique magnétron. De nombreux matériaux sont industriellement déposés par ce procédé :
métaux (Au, Ag, Pt, etc...), oxydes (TiO2, ZnO, Al2O3, etc..), nitrures (TiN, Si3N4, etc...) ou
encore alliages. Le principe est de générer un plasma dont les ions vont frapper le matériau cible
pour en éjecter les atomes ; ceux-ci viennent ensuite se condenser sur les parois, recouvrant en
particulier le substrat d’un film mince (Figure 2.3). Pour cela on injecte un gaz, inerte ou réactif,
dans une chambre initialement sous vide secondaire. Le gaz est soumis à la différence de potentiel
appliquée entre la cathode et les parois, ce qui génère un plasma froid. Les espèces positives du
gaz ionisé sont attirées par la cathode, négative, appelée cible dans ce cas particulier où elle
est constituée du matériau à déposer. Lors du choc avec la cible différentes interactions ont
lieu : notamment l’émission d’électrons secondaires, de photons, d’ions et d’atomes. En effet, les
ions incidents transfèrent leur quantité de mouvement, produisant une cascade de collisions à la
surface qui mène à la pulvérisation des atomes. Ces atomes, non chargés, ne sont pas orientés par
le champ électrique et se dispersent aléatoirement dans un cône jusqu’à atteindre pour certains
l’échantillon placé en face de la cible.

La particularité de la pulvérisation cathodique assistée magnétron est de combiner avec le plasma
un champ magnétique en plaçant des aimants sous la cathode, pour créer une force de Lorentz
qui influence la trajectoire des électrons secondaires pour les confiner au voisinage de la cible.
Dans cette zone la probabilité d’ionisation du gaz augmente, le plasma devient dense, ce qui
accroît le taux de pulvérisation du matériau et donc la vitesse de dépôt. On remarquera que
cela entraîne localement une augmentation de la température nécessitant le refroidissement de
la cible.

Les cibles céramiques étant isolantes, il n’est pas possible de travailler en courant continu à cause
de l’accumulation de charges en surface de la cible qui finissent par repousser les ions incidents,
ce qui inhibe le dépôt. Il est donc nécessaire de travailler en champ alternatif pour éliminer les
charges positives, qui ne peuvent pas s’évacuer classiquement par la cible, par l’attraction des
électrons. Nous avons donc opté pour une décharge radiofréquence (RF).

Comme les cibles céramiques ont des comportements différents des matériaux classiques, il a fallu
adapter les conditions standard. Fonné [11] a déterminé durant sa thèse les meilleures conditions
pour obtenir des couches minces homogènes de l’ordre de 50 à 500 nm, qui sont résumées dans
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Figure 2.3 Schéma de principe de la pulvérisation magnétron, géométrie expéri-
mentale utilisée avec la cible sous l’échantillon. (www.arzuffisrl.com/sputtering)

Figure 2.4 a Machine de dépôt type MOSAIC b Répartitions des cibles 2” et
4” c Plasma d’une cible de verre 4” d Échantillon type, avec trait de feutre pour
mesure de marche - a-b photos constructeur (www.ajaint.com/sputtering-systems)

le tableau 2.2. Nous les réutilisons telles quelles, en commentant ci-dessous quelques points
d’intérêt. Pour plus de détails, on pourra se référer au livre Reactive Sputter Deposition de
Depla et Mahieu [84].
– Le bâti : La machine de dépôt utilisée est un bâti haut débit (MOSAIC, AJA international

inc., Fig. 2.4a) du département Couches Minces de Saint-Gobain Research Paris. Il dispose
de deux alimentations RF, nécessaires pour les cibles de verre. Son second avantage est la
possibilité d’utiliser une cible large (4”) ce qui permet d’obtenir des échantillons homogènes
sur de plus grandes tailles latérales, même si cela implique des contraintes d’élaboration vues
au paragraphe précédent.

– Le dépôt réactif : Malgré la présence d’oxygène dans le matériau céramique initial, ici le
verre, on se place dans des conditions de dépôt réactif, c’est-à-dire en présence d’O2 afin
de conserver la stœchiométrie des oxydes. En effet certaines études mettent en avant que
l’oxygène présent dans l’échantillon provient majoritairement de l’oxygène introduit dans la
chambre et non de celui de la cible [84]. Cependant les vitesses de dépôt étant plus lentes avec
de l’oxygène, on choisit un compromis en utilisant un mélange de gaz Ar/O2 au ratio 1/1.

– La distance cible-substrat : Pour avoir un gradient d’épaisseur radial moins fort on choisit
d’éloigner le substrat de la cible bien que cela entraîne une diminution très nette de la vitesse
de dépôt. Une distance cible-échantillon de 26,5 cm permet une zone centrale homogène de
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40 mm avec une variation de hauteur de moins de 10 %. Pour calibrer les épaisseurs déposées,
un trait de feutre est tracé sur le wafer, puis dissout à l’éthanol 96 % dans un bain à ultrason
(Fig. 2.4d). Ainsi la couche délamine proprement laissant une marche que l’on peut mesurer
au profilomètre (Dektak, Bruker).

– La pression et la puissance : La pression dans l’enceinte pilote la densité du plasma,
ainsi plus la pression diminue, moins il y a de collisions, plus le libre parcours moyen des
atomes éjectées de la cible augmente. A distance du substrat fixée, la probabilité d’atteindre
l’échantillon augmente. De même la densité du plasma est impactée par la puissance électrique.
Dans le cas de couches amorphes, ces deux paramètres influencent principalement la vitesse
de dépôt et la densité de la couche obtenue.

– La prépulvérisation : Lors de la première utilisation de la cible un décapage long de 2h
est effectué pour éliminer des hétérogénéités de surface. Par la suite à chaque dépôt une
prépulvérisation de 15 min est faite, avec cache fermé pour protéger l’échantillon, ce qui
correspond au temps expérimental de stabilisation du potentiel électrique. En effet le matériau
cible est un verre démixé donc il faut un certain temps pour équilibrer les probabilités de dépôt
de tous les éléments. (4) De plus on évite les chocs en allumant et en éteignant la cible avec
des rampes de puissance.

– L’encapsulation : Dans ce bâti il est possible d’avoir de petites cibles 2” supplémentaires
en périphérie (Fig. 2.4b-e), nous utilisons pour certains types d’échantillons une cible de SiO2
céramique non dopée afin de déposer une couche de silice de protection, en restant sous vide.
Nous verrons dans la suite l’importance de cette encapsulation sur l’étude et la maîtrise de
la composition des couches minces. La caractérisation de la composition des couches minces
d’oxydes a fait l’objet d’un travail de développement particulier, elle sera présentée en dé-
tail dans le chapitre suivant et notamment dans la section 3.1.2, page 41 et le détail des
compositions obtenues est donné dans le Tableau 3.2 et dans le ternaire de la Figure 3.6.

Cibles Vg ou Ba1070 SiO2
Diamètre 4” 2”
Géométrie droit tilté
Distance à la cible 26,5 cm 21 cm
Puissance RF 300 W 100 W
Pression 1,5 mTorr 3 mTorr
Débit Ar/O2 20/20 sccm 30/10 sccm
Pré-pulvérisation 15 min 15 min
Vitesse de dépôt 1,5 à 3 nm.min−1 0,33 nm.min−1

Table 2.2 Récapitulatif des paramètres utilisés sur le bâti MOSAIC pour la pul-
vérisation cathodique assistée magnétron de couches minces de verre.

(4)Les éléments aux taux les plus élevés vont être arrachés rapidement, découvrant une aire plus grande d’éléments
aux taux plus faibles, ce qui va en retour augmenter leur probabilité de dépôt. Ces taux dépendent de la masse
des atomes Si/B/Ba mais aussi de leur énergie de liaison qui n’est probablement pas la même dans les 2 phases
de verre. Ainsi pour avoir des aires respectives des deux phases à l’équilibre il faut pulvériser la surface pendant
suffisamment longtemps [11,83,117,118].
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Traitement thermique

Une fois la couche de verre déposée on induit la séparation de phase par traitement thermique
au four, à atmosphère ambiante. Le four haute-température (Thermoconcept) du département
d’Élaboration des Verres permet d’atteindre 1600 C̊. Nous utilisons ici une gamme de tempé-
ratures allant de 650 C̊ à 1000 C̊. Les échantillons sont enfournés à chaud dans une barquette
réfractaire déjà à température dans le four. La barquette est recouverte de sable pour faciliter
la préhension des échantillons de petites tailles avec les équipements de protection anti-chaleur.
Après des durées entre 1 min et 32 h, ils sont sortis à chaud également afin de subir la trempe
thermique à l’air ambiant la plus rapide possible (sans l’assistance d’un flux d’air).

Le four est programmé pour effectuer une rampe de montée en température d’environ 10 C̊/min.
Il est ainsi relativement stable lors de l’enfournement, et revient à sa température de consigne
en 3 min environ (Fig. 2.5b). Pour avoir une idée de l’histoire thermique vue par un échantillon,
on peut mesurer la température avec un thermocouple de type K placé à l’intérieur du four juste
au-dessus de la barquette. On remarque qu’il y a un écart d’environ 40 C̊ entre la valeur de
consigne et la température réelle, cependant les températures indiquées dans tout le manuscrit
resteront les températures de consigne.

a Température du four b Traitement thermique

Figure 2.5 a Courbe de montée en température du four pour une consigne de
950 C̊. Les flèches indiquent les ouvertures de la porte. b Température vue par
un échantillon lors d’un traitement thermique de 2 h. Environ 3 min après l’en-
fournement, la température se stabilise, on prend t0 comme début du traitement
thermique.

Dissolution préférentielle

Une méthode classique pour dissoudre les verres silicatés est l’attaque chimique par de l’acide
fluorhydrique. Une attaque acide va dissoudre plus rapidement un réseau silicaté peu polymérisé
que de la silice pure, notamment s’il est riche en modificateurs de réseau comme les alcalins.
Pour les borosilicates de sodium, on peut avoir un facteur de l’ordre de l’ordre de 100 à 1000 en
faveur de la phase riche en sodium pour des verres contenant 70 wt% à 40 wt% de SiO2 [119].
Dans notre cas, après traitement thermique, la couche mince de verre s’est séparée en deux
phases : un verre riche en silicium, donc en formateur de réseau, et un second verre riche en
baryum, modificateur de réseau. Lors d’une attaque acide les deux phases seront dissoutes mais
avec des vitesses différentes, plus rapide pour la phase riche en baryum qui est beaucoup moins
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polymérisée. C’est pour cela que l’on parle de dissolution préférentielle.

Les échantillons sont placés 3 min dans une solution aqueuse de HNO3/HF concentrée à 0,3 %/0,3 %,
(solution type P-etch [120]). Ils sont ensuite rincés à l’eau DI. L’utilisation d’acide fluorhydrique
requiert des conditions de sécurité drastiques. Les attaques acides ne sont pas faites au labora-
toire mais par Rémy Gronnwald, au département de chimie analytique de Saint-Gobain Research
Paris. Dans la littérature on trouve des vitesses de gravure de 2 Å.s−1 pour la silice thermique,
de 10 Å.s−1 pour la silice moins dense déposée par pulvérisation [121] et de 30 à 1200 Å.s−1

pour les borosilicates. On estime ici la vitesse de gravure à quelques dizaines de nanomètres par
minute pour la phase riche en baryum.

2.2 Méthodes de caractérisation morphologique

Les tailles caractéristiques des morphologies obtenues par séparation de phase ont été étu-
diées, par des méthodes directes comme la microscopie confocale pour des mélanges de poly-
mères [122–124], ou réciproques comme la diffusion des rayons X (SAXS) dans les matériaux vo-
lumiques [125–127]. Les méthodes dans l’espace réciproque fournissent des grandeurs moyennées
et restent difficilement applicables dans le cas de couches minces de matériaux amorphes, bien
que des mesures de diffusion X en incidence rasante pourraient être envisagées (GISAXS) [128].
Nous nous tournons vers des méthodes d’observation directe qui ont l’avantage de donner des
informations de tailles, de morphologie et de répartition, comme la microscopie électronique à
balayage [41] et la microscopie à force atomique [129]. Ces deux méthodes ont une résolution de
l’ordre du nanomètre, compatible avec les tailles que l’on s’attend à observer pour des couches
minces d’environ 100 nm. Le MEB a été la technique de caractérisation systématique tandis que
l’AFM, qui demande une étape de dissolution d’une des deux phases, nous a servi à consolider
les résultats.

2.2.1 Microscopie électronique à balayage, MEB

Le microscope électronique à balayage est un microscope haute-résolution dont le faisceau in-
cident n’est pas constitué de photons mais d’électrons. Leur longueur d’onde est plus petite
que celle de la lumière permettant ainsi d’avoir une résolution plus fine que la centaine de na-
nomètres. On utilise un MEB-FEG (7600F, Jeol) dont la technologie de canon à émission de
champ améliore la résolution qui est proche d’un nanomètre.
L’interaction entre le faisceau d’électrons et l’échantillon génère plusieurs types de particules et
de rayonnements comme illustré Figure 2.6. Suivant la nature des processus physiques en jeu, ces
émissions ont des énergies différentes : plus elles sont énergétiques plus elles sont produites en
profondeur. Classiquement c’est l’intensité des électrons secondaires, de basses énergies, qui est
collectée pour reconstruire l’image topographique de la surface de l’échantillon. En chaque point
d’impact cette intensité va dépendre à la fois du relief et de la nature chimique de l’échantillon.
Donc en balayant le faisceau sur la surface, on obtient une cartographie dont le contraste tra-
duit ces deux types d’hétérogénéités. Contrairement à un microscope optique cette technologie
nécessite cependant de travailler sous vide.

La préparation d’échantillons d’environ 1 cm2 consiste à faciliter l’évacuation des charges de
surface, générées par le faisceau primaire, de nos échantillons isolants vers le support métallique.
Pour cela on colle l’échantillon à l’aide d’une pastille conductrice en carbone double-face. Puis,
un contact électrique est fait grâce à de la laque d’argent déposée pour faire un pont entre le
support et l’échantillon. Enfin, une couche de 0,7 nm de platine est déposée par pulvérisation
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Figure 2.6 Schéma de la poire d’interaction à la surface d’un échantillon sous un
faisceau d’électrons (MEB).

dans un métalliseur sous vide secondaire, suffisamment fine et conforme pour ne pas modifier
la topographie de la surface. Les échantillons peuvent alors être insérés dans la chambre sous
ultravide à 10−4 Pa.

Les images sont prises à plusieurs grandissements pour comparaison entre différentes séries (ty-
piquement x20 000, x50 000 et x100 000) puis on acquiert un ensemble de 10 images représenta-
tives à un grandissement adapté. Un bon contraste et des tailles caractéristiques suffisamment
grandes sont nécessaires pour les étapes de segmentation du traitement d’image (sections 5.1.1
et 7.1.1). Notamment dans le cas de morphologies discontinues, on cherche à toujours observer
une centaine d’objets par image afin d’avoir une statistique suffisante.

Différents types de détecteurs

Communément, les images MEB sont obtenues à partir des électrons secondaires, cependant
toutes les interactions peuvent être utilisées, voire combinées. En extrême surface des électrons
Auger sont éjectés (AES) dans les quelques premiers nanomètres, puis en surface dans les pre-
mières dizaines de nanomètres les électrons secondaires (SE) sont émis, et jusqu’à quelques
centaines de nanomètres des électrons rétrodiffusés (BSE) sont produits. Pour finir des photons
X caractéristiques (EDS) et de la fluorescence X sont générés sur plusieurs microns. Donc les
électrons secondaires sont plus sensibles à la topographie de surface et donnent une meilleure
résolution latérale, tandis que les électrons rétrodiffusés sondent un volume plus important.

La nature physique des processus d’émission des électrons SE et BSE est différente. Les électrons
secondaires résultent d’interactions électroniques inélastiques, tandis que les électrons rétrodif-
fusés proviennent d’interactions élastiques avec le noyau. En particulier ces derniers dépendent
du numéro atomique de l’élément : plus l’atome est lourd plus le coefficient d’émission est
grand [130, 131]. Les détecteurs BSE donnent ainsi des informations sur la composition du ma-
tériau.

Le MEB utilisé possède deux détecteurs, SE in-lens et BSE, qui peuvent faire des acquisitions
simultanées. La Figure 2.7 illustre les différences entre les images obtenues pour trois types
d’échantillons en couches minces : la séparation de phase avant gravure (b et c) et après utilisa-
tion des nanostructures gravées pour l’obtention de nanoparticules d’argent par démouillage (a,
détails chapitre 8). On voit sur la Figure 2.7a que les niveaux de gris du détecteur SE révèlent
trois catégories de reliefs : le substrat plat gris, les nanoparticules en blanc et les trous en noir.
L’image du détecteur BSE, elle, est bimodale et ne distingue que les nanoparticules d’argent
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a Nanoparticules d’argent
sur substrat texturé

b Nucléation en surface c Nucléation sous la surface

Figure 2.7 Images MEB de trois échantillons, acquisition simultanée par deux dé-
tecteurs, illustrant les différences entre : SE, électrons secondaires et BSE, électrons
rétrodiffusés.

brillantes sur substrat de silice sombre (ZAg > ZSi) puisque les variations topographiques ne gé-
nèrent pas de contraste. De même pour la séparation de phase, Fig. 2.7b, on différencie dans la
couche mince la phase riche en silice, matrice foncée, de la phase riche en baryum, gouttes claires
(ZBa � ZSi). On notera en comparant les images b et c qu’on peut discriminer le type de nu-
cléation, en surface ou dans la couche. Les objets apparaissent moins nets, voire imperceptibles,
lorsqu’ils sont sous la surface sur les images en électrons secondaires.

On utilisera principalement le détecteur d’électrons rétrodiffusés pour l’analyse quantitative
d’images puisqu’il permet d’avoir des aplats de niveaux de gris correspondant aux différentes
phases du matériau. Quant au détecteur d’électrons secondaires, il nous apporte des informations
qualitatives de profondeur. Pour compenser la perte de résolution latérale on fera particulière-
ment attention aux réglages d’alignement de la colonne, du plan focal et de l’astigmatisme.

Influence du voltage

Comme évoqué précédemment, la poire d’interaction électron-matière dépend de la tension uti-
lisée, son volume augmente avec l’énergie des électrons incidents, qui peuvent pénétrer plus
profondément. Généralement pour travailler avec la meilleure résolution permise par un MEB-
FEG, on utilise des tensions faibles afin de réduire le volume sondé par la poire d’interaction.
Comme on le voit sur la Figure 2.8, les poussières en surface ressortent très bien à 2 kV en SE
puis sont noyées dans le signal de la couche. Le contraste des clichés acquis en BSE avec des
électrons primaires de 10 kV nous apparaît optimal pour nos configurations d’échantillons, ce
sera donc la tension utilisée pour toutes les images évoquées par la suite.
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a 2 kV b 5 kV c 10 kV

Figure 2.8 Images MEB d’un même échantillon de couche mince de verre démixée,
illustrant l’impact du voltage sur la détection d’objets : plus le voltage augmente
plus la profondeur sondée est grande. Le détecteur BSE n’est suffisamment résolu
qu’à partir de 10 kV.

Analyse chimique

Un détecteur EDS (analyse dispersive en énergie des rayons X) est également disponible sur
ce MEB. En même temps que l’image classique, il est possible d’acquérir une cartographie par
élément chimique comme présenté Figure 2.9. En effet les photons X émis par désexcitation des
atomes ont une énergie caractéristique de l’élément, chaque raie peut être identifiée.

A titre d’exemple, on peut vérifier qualitativement que la phase majoritairement claire en BSE
(zone 2) correspond bien à la phase riche en baryum. Les trois raies dans la gamme 4-5 keV du
spectre de cette zone sont attribuées au Ba, alors qu’elles sont dans le niveau de bruit pour la
phase riche en silice (5). Il y a cependant deux inconvénients majeurs à cette méthode d’analyse
chimique. D’une part seuls les éléments avec un numéro atomique supérieur à 5 peuvent être
détectés ici, donc il n’est pas possible de voir les quantités relatives de B dans les deux phases
de verre. D’autre part la résolution spatiale est beaucoup moins bonne, de l’ordre du micron,
et n’est pas suffisante pour la majorité des échantillons où les tailles typiques de séparation de
phase sont de l’ordre de 100 nm.

MEB environnemental, HT-ESEM

Quelques expériences de MEB in-situ ont aussi été réalisées en collaboration avec Renaud Po-
dor et Joseph Lautru, à l’Institut de Chimie Séparative de Marcoule (ICSM). Ce MEB-FEG
environnemental (FEI Quanta 200) permet d’introduire une platine chauffante dans la chambre
du microscope. Les températures atteintes peuvent être de 1300 C̊ avec un système de me-
sure fiable à +/-5 C̊, développé par l’équipe de l’ICSM [132]. Un bouclier thermique protège

(5)Ces conditions d’acquisition ne sont pas optimales pour une quantification EDS, cependant le contraste entre les
deux phases sur l’image BSE diminue lorsque la profondeur d’intégration augmente. L’énergie primaire devrait
en principe être au moins 2,5 fois supérieure à l’énergie de la raie analysée (2,5×5 kV>10 kV). On remarque
que la métallisation au platine est aussi détectée, ainsi que des pollutions d’indium qui sert à coller la cible lors
du dépôt de couche mince.
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Figure 2.9 Haut Image MEB et cartographies EDS pour le silicium et le baryum
Bas - spectre de fluorescence X acquis avec un faisceau primaire de 10 kV confirmant
la différence de chimie des deux phase démixées.

la colonne et la taille des échantillons est réduite à 2 mm × 2 mm. En plus de la possibilité
de travailler à haute-température, le contrôle de l’humidité, de la nature et de la pression du
gaz dans la chambre permet des études uniques de cristallisation [133], de démouillage [134] ou
encore d’hydratation [135,136].

On introduit l’échantillon à 500 C̊, en-dessous de sa température de transition vitreuse, puis on
applique la rampe la plus rapide possible, 100 C̊/min, jusqu’à 950 C̊ ou 1000 C̊. La pression
résiduelle de la chambre est de type vide secondaire (10−3 Pa) tandis qu’autour de l’échantillon
une pression d’air sec de 200 Pa est maintenue, mimant au mieux les conditions de recuit au
four classique.

A haute température les acquisitions sont relativement difficiles car l’échantillon se déplace
sous le faisceau à cause des dilatations thermiques. Pour rester focalisé sur la même zone il
faut donc compenser continument par un déplacement manuel, c’est là toute l’habileté des
expérimentateurs de l’ICSM. Les paramètres d’acquisition ont d’abord été déterminés sur un
échantillon où la séparation de phase était déjà induite : on choisit une tension de 8 kV pour
une distance de travail de 23 mm. On peut travailler à des grandissements entre x2 500 et x20
000.

Nous avons cependant constaté un effet de faisceau relativement important lors de la séparation
de phase. La zone sous le faisceau d’électrons se réorganisait plus rapidement et la coalescence
de gouttes semblait favorisée. Pour éviter cet effet, il est nécessaire d’abaisser la tension au
maximum et d’augmenter la vitesse de balayage. Pour certains échantillons, nous sommes même
allés jusqu’à imager trois zones différentes en parallèle, à trois grandissements différents, pour
rester focalisé au même endroit le moins longtemps possible. Avec ces précautions nous avons
réussi à obtenir des images représentatives de l’échantillon, en sacrifiant la fréquence d’acquisition
à une image toutes les 2-3 min. Les résultats, bien que qualitatifs, ont été déterminants pour la
suite du projet et sont présentés section 3.3.
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2.2.2 Microscopie à force atomique, AFM

Le microscope à force atomique est un outil classique pour étudier les couches minces [137]
mais également la séparation de phase dans des verres [138]. Dans un premier temps nous nous
servons de l’AFM comme d’une technique d’imagerie. Nous décrivons succinctement son principe
ici tandis que la section 7.1.2 détaille plus amplement les grandeurs statistiques que l’on peut
extraire à partir de la distribution des hauteurs.

Le principe de l’AFM est de balayer la surface de l’échantillon avec une pointe nanométrique
placée à l’extrémité d’un cantilever afin d’en caractériser la topographie. Pour cela un faisceau
laser se réfléchit sur la face supérieure du cantilever avant d’être collecté par un photodétecteur :
on suit ainsi les mouvements de la pointe. Plusieurs modes d’acquisition existent, nous nous
servons uniquement du mode Soft Tapping qui n’est qu’en contact intermittent avec la surface.
Cette technique consiste à faire vibrer l’ensemble cantilever/pointe proche de sa fréquence de
résonance afin que les interactions à courte portée viennent modifier cette fréquence lorsqu’on
s’approche de la surface. Une rétroaction électrique fixe une distance de travail constante pour
ajuster le déplacement de la pointe aux variations du relief. Ce mode donne deux types d’images :
l’une de hauteur (Fig. 2.10b) qui équivaut à la variation d’amplitude du signal, l’autre de phase
(Fig. 2.10c) qui traduit le décalage entre l’excitation sinusoïdale et la réponse de la pointe. Cette
dernière peut apporter des informations sur la chimie de surface.

La précision des mesures de hauteur atteint l’Ångström, alors que la résolution latérale est de
l’ordre de quelques nanomètres car elle dépend de la finesse de la pointe. Les pointes de silicium
utilisées ont un rayon de courbure inférieur à 10 nm et un revêtement en aluminium améliore la
réflexion de la face arrière (Tap300Al-G, Nanoandmore). En effet l’une des principales limitations
de l’AFM est due à la forme de la pointe qui convolue la topographie. Elle peut être trop large
par rapport à des structures en creux et ne pas atteindre le fond d’un relief, ou avoir un rayon
de courbure trop grand par rapport aux structures à imager. En particulier, les variations de
hauteur abruptes ne seront pas résolues. De plus, des motifs répétitifs sur une images peuvent
par exemple être le signe d’artéfacts dus à l’érosion. La pointe doit être changée régulièrement
surtout en travaillant sur des surfaces abrasives comme les verres de silice.

a Schéma de principe b Image de hauteur c Image de phase

Figure 2.10 Schéma de fonctionnement d’un AFM, et images d’un échantillon
après dissolution préférentielle, prise en hauteur et en phase, montrant l’absence d’ef-
fet de pointe. (a schéma issu de open.oregonstate.education/generalmicrobiology)

Pour nos échantillons, une fois dissoute la phase riche en baryum, l’AFM (ICON, Bruker) est
complémentaire du MEB. Il confirme les tailles latérales, la morphologie, mais donne aussi
accès à la profondeur des nanostructures. Pour chaque échantillon, six images sont enregistrées
toujours afin d’obtenir des données statistiques suffisantes. Les images ont une taille typique
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allant de 1 µm × 1 µm à 2 µm × 2 µm. La pointe est changée avant chaque série d’images,
préférentiellement en laissant une nuit de stabilisation (6). On exploite principalement l’image en
hauteur tandis que l’image de phase permet de vérifier la qualité de l’acquisition (pas de dérive
de l’amplitude ou d’effet de pointe).

(6)Il a été observé expérimentalement qu’une décroissance rapide de l’amplitude de vibration de la pointe a lieu
lorsqu’on la change, induisant parfois un décrochage. La pointe ne voit plus la surface et il faut réajuster les
paramètres d’acquisition comme l’Amplitude Setpoint. Pour s’affranchir de cet effet et permettre des paramètres
d’acquisition stables sur une même série, soit une demi-journée, la pointe est laissée en vibration une nuit. La
qualité des images pour les surfaces peu rugueuses en est nettement améliorée
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En résumé
On envisage l’obtention de larges surfaces nanostructurées en quatre étapes : l’élaboration de
cibles de verre, la pulvérisation cathodique magnétron de ce matériau pour déposer des couches
minces, le traitement thermique haute température des échantillons donnant lieu à de la sé-
paration de phase et enfin la dissolution préférentielle du verre le moins polymérisé. Toutes
ces étapes utilisent des procédés transposables industriellement afin de garder des perspectives
d’applications grandes échelles.

La pulvérisation cathodique magnétron est une méthode versatile qui permet des dépôts homo-
gènes sur de grandes surfaces. Elle est notamment employée pour déposer des couches minces
sur les vitrages par Saint-Gobain. Le bâti utilisé permet de déposer des couches d’oxydes grâce
à une alimentation radiofréquence et l’introduction de gaz réactifs, mais cette méthode est vue
comme un outil. Les paramètres ayant été optimisés lors de travaux précédents, on adaptera
seulement le protocole à de nouvelles compositions de verre sans chercher à contrôler tous les
mécanismes. La composition des couches minces n’est pas exactement celle du matériau cible
car elle est impactée par de nombreux paramètres (pression, puissance, géométrie...) et nécessite
une quantification. Cette mesure de la composition des couches minces est donc essentielle, elle
fait l’objet du chapitre suivant.

D’une part la microscopie électronique à balayage permet de distinguer les deux phases de verre
grâce au contraste apporté par le baryum. On pourra étudier les morphologies, leurs tailles
caractéristiques latérales, la répartition des objets et le type de nucléation, en surface ou dans la
couche mince. D’autre part la microscopie à force atomique permet d’étudier les nanostructures
après dissolution d’une des deux phases de verre. On peut ainsi confirmer les résultats MEB
mais de plus obtenir des informations de profondeur et de rugosité.

Le MEB environnemental a joué un rôle majeur grâce à des observations in-situ de séparation
de phase à haute température. Bien que la limite de résolution rende difficile la quantification
de la cinétique, ces films ont permis à la fois de vérifier les mécanismes de séparation de phase
et de sonder les gammes de températures d’intérêt.



Chapitre 3

Maîtrise de la composition des
couches minces

Le premier chapitre sur la thermodynamique des phénomènes de séparation de phase a mis
en évidence l’impact de la composition sur les morphologies obtenues. En particulier dans les
borosilicates, les mécanismes de nucléation-croissance ou de décomposition spinodale sont déter-
minés par la quantité relative d’alcalins et de silice. De plus, comme nous avons pu le voir dans
la littérature, il est important de s’intéresser à l’homogénéité de la composition dans l’épaisseur
du film mince. Il est donc essentiel de caractériser la composition des couches minces de verres
déposées.

Dans nos études les couches sont ultra-minces, de l’ordre de la centaine de nanomètres, donc
la technique la plus adaptée pour obtenir un profil de composition est le SIMS (Secondary Ion
Mass Spectroscopy). Cette méthode nécessite une calibration pour être quantitative et donc le
recours à des références couplées avec d’autres analyses par voie humide et par EPMA (Electron
Probe Micro Analysis), explicitées dans ce chapitre. Ces informations quantitatives permettent
notamment d’expliquer le rôle de l’humidité ambiante sur l’évolution de la composition des
couches minces de verre, et par là de maîtriser les différentes morphologies. Trois compositions
d’intérêt peuvent ainsi être atteintes, donnant lieu à trois types de nanostructures finales : des
trous, des plots et de la rugosité de surface.
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3.1 Quantification de la composition
Toutes les mesures SIMS ont été faites par Corinne Papret et Thierry Cretin du département
d’analyses EMC2 de Saint-Gobain Research Paris. Un grand merci pour leurs conseils, leur
temps et leur implication dans le projet.

Pour comprendre les phénomènes de séparation de phase il est nécessaire de connaître la com-
position moyenne du matériau. On choisit ici de quantifier la composition des couches minces de
verres par SIMS pour obtenir des profils de concentration dans l’épaisseur de la couche. Associée
à l’utilisation d’étalons bien choisi, cette technique nous permet d’une part de vérifier l’homo-
généité en profondeur des couches minces après dépôt et d’autre part d’en suivre l’évolution,
notamment la diffusion des espèces, après traitement thermique.

3.1.1 SIMS : Secondary Ion Mass Spectroscopy

Principe

La spectroscopie de masse des ions secondaires, SIMS, consiste à abraser couche après couche
un échantillon et à en analyser les ions émis pour remonter à la concentration moyenne de
chaque strate. Comme présenté Figure 3.1, un faisceau d’ions primaires (Cs+) bombarde la
surface d’un échantillon entrainant l’émission d’atomes neutres, de photons, d’électrons, d’ions
majoritairement monochargés (A+ ou A−) et de complexes entre les ions incidents et le matériau
(ACs+). Seuls les ions secondaires positifs ou négatifs sont collectés par un extracteur polarisé
puis identifiés par spectroscopie de masse [139]. Dans le cas d’un analyseur par temps de vol (ToF
Time of Flight), la discrimination des ions suivant leur temps de parcours dans le spectromètre
donne alors accès à leur masse [139].

Figure 3.1 Schéma de principe du SIMS, un faisceau d’ions primaires, ici Cs+,
permet le décapage de l’échantillon. Parmi la matière éjectée, les ions sont ensuite
analysés par spectroscopie de masse (modifié à partir de www.cameca.com).

Prenons l’exemple du suivi de l’émission de cations. L’intensité I(A+) du signal reçu pour chaque
ion A+ dépend de sa concentration cA+ mais aussi de paramètres à la fois, instrumentaux,
spécifiques à l’élément, et à la matrice M au sein de laquelle l’élément A est présent (Eq. 3.1).
L’efficacité de détection spécifique à l’ion DA+ peut être calibrée, l’abondance isotopique fA+ est
connue. Cependant le taux de pulvérisation global du matériau, et principalement de la matrice,
YM et surtout le rendement d’ionisation de l’atome A γA+(M) peuvent varier de plusieurs ordres
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de grandeur car ils dépendent des énergies de liaison propres à l’environnement local. Pour
pouvoir quantifier la concentration, il est donc nécessaire de comparer l’intensité reçue à des
références de compositions connues ayant des structures locales proches [140].

I(A+) = DA+I0fA+YMγA+(M)cA+ (3.1)

La sensibilité du SIMS est très bonne avec une limite de détection de quelques ppm suivant les
atomes. De plus contrairement aux techniques basées sur la fluorescence analysant les énergies
d’émission, il n’y a pas de difficultés à détecter les éléments légers. Il existe cependant de nom-
breux artéfacts dus au procédé d’émission ionique secondaire. On peut citer le régime transitoire
en extrême surface à cause de l’implantation des ions primaires, la ségrégation aux interfaces et
la diffusion de certains éléments comme le sodium sous le faisceau d’ions (illustrations en An-
nexe B.1). Par des cycles successifs de décapage et d’analyse, le SIMS permet une résolution en
profondeur très fine de l’ordre du nanomètre. Latéralement la résolution maximale est de l’ordre
de 100 nm bien que nous utilisions ici un signal moyenné sur plusieurs microns. Cette technique
est destructive pour une faible partie de la surface et s’effectue sous ultravide (10−9 mbar).

Equipement

Le Tof-SIMS utilisé (TOF.SIMS 5, ION-TOF GmbH) possède une colonne à double source
combinant un faisceau de décapage au césium (Cs+, 2 keV et 140 nA) qui génère un cratère
de 200 µm x 200 µm, et un faisceau d’analyse de plus haute énergie au bismuth (Bi1+, LMIG,
30 keV et 2 pA) impactant le centre de la zone sur 50 µm x 50 µm afin de minimiser les effets de
bords (1). On s’intéresse aux signaux des isotopes d’ions positifs, 11B+, 28Si+, 138Ba+ les éléments
majoritaires de nos verres mais aussi CsB+, SiCs+, CsBa+, Cs2O+ les complexes de Cs+ dont
l’intensité est plus faible mais qui sont moins sensibles à l’environnement local [141, 142]. On
notera aussi la possibilité de détecter les impuretés en faibles concentrations comme Na+, K+,
Mg+, Ca+, Sr+, Al+, Cr+, Fe+ provenant des matières premières.

Les profils bruts sont obtenus en fonction du temps de décapage, en secondes. Cependant la
vitesse de décapage dépend du matériau et de sa densité locale, elle sera en particulier différente,
suivant la composition du verre mais aussi entre la couche mince et le substrat. Il est donc
nécessaire pour remonter à des profils en nanomètres de mesurer la profondeur de chaque cratère.
Leur profondeur est mesurée avec un profilomètre (Dektak, Bruker), elle est de l’ordre de 150 nm
soit un peu plus que l’épaisseur de la couche mince afin d’atteindre le substrat. On normalise
le profil comme présenté Figure 3.4 en utilisant deux vitesses de part et d’autre de l’interface,
vSi =1,5 nm.s−1 constante pour tous les échantillons et vverre calculée suivant la profondeur
mesurée (2).

3.1.2 SIMS quantitatif

Pour rendre l’intensité des profils SIMS quantitatives et étudier des gradients de composition
en profondeur, il faut mettre en place un système de références où la structure locale, matrice,

(1)L’analyseur par temps de vol requiert un faisceau d’ions incidents pulsé, à la différence des analyseurs classiques
qui peuvent fonctionner avec un faisceau primaire continu. Donc l’intensité moyenne du faisceau primaire Bi+
est très faible et conduirait à des vitesses de décapage du matériau extrêmement réduite. Pour travailler avec
des temps d’analyse acceptables, on utilise un second canon Cs+ d’intensité plus importante afin de décaper la
surface entre chaque séquence d’analyse de masse.

(2)Cela reste une approximation car vverre est considérée constante dans l’épaisseur de la couche malgré les
éventuels changements de composition.
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doit être la plus proche possible de celle des échantillons. Comme les couches minces de verre
déposées par magnétron n’ont initialement pas la même structure (composition, densité,...) que
le verre massif, il n’est pas possible de prendre directement la cible comme référence. On illustre
Figure 3.2 le système de références couplées et la résolution de chaque technique. On commence
par analyser la cible macroscopique par voie chimique, qui devient l’étalon pour la microsonde
EPMA. Puis des couches minces de verre modèles sur germanium sont analysées par EPMA
pour servir de références au SIMS. Le SIMS devient alors quantitatif sur nos échantillons sur
substrat de silicium.

Figure 3.2 a Comparaison des échelles des trois méthodes de quantification de
la composition dans nos conditions d’analyse. La zone grisée correspond aux tailles
caractéristiques de notre système. Inspiré de [143] b Tableau récapitulatif des réfé-
rences et type d’échantillon analysés pour chaque technique.

.

Analyse chimique par voie humide

La première étape est de quantifier la composition des cibles de verre. On prélève 80 g de verre
massif issu des fusions, qui est ensuite dissout pour être analysé par ICP (Spectrométrie à plasma
à couplage inductif). Les compositions des deux cibles Vg (riche en silice) et Ba1070 (riche en
baryum) seront données dans le tableau 3.2, l’erreur est de l’ordre de 0,1 %. De petits blocs de
quelques centimètres cubes sont enrésinés et polis pour servir de référence à la microsonde (3).

Microsonde életronique, EPMA

La microsonde électronique (EPMA Electron Probe Micro Analysis, appelée aussi microsonde de
Castaing) est basée sur le même principe que l’analyse EDS 2.2.1. Un faisceau primaire d’élec-
trons de plusieurs keV interagit avec les atomes de l’échantillon. Parmi les différentes particules
émises lors de l’ionisation, la désexcitation conduit à l’émission de rayons X dont l’énergie est
caractéristique de l’élément. La différence majeure avec la technique EDS du MEB est le dis-
positif d’analyse de ces rayonnements X qui améliore la résolution spectrale. La microsonde
(SXFive, Cameca), est équipée de cinq spectromètres à dispersion de longueur d’onde (WDS).
L’avantage de cette technique réside donc dans un meilleur pouvoir séparateur des raies suivant

(3)Nos verres étant hygroscopiques, il a fallu refaire des références au cours de la thèse à cause de la dégradation
de l’état de surface. Les références doivent être conservées sous vide. L’homogénéité latérale de la composition
moyenne malgré la séparation de phase microscopique a été vérifiée, écart-type des valeurs de maximum 0,3 %.
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leur longueur d’onde, mais aussi dans sa sensibilité de l’ordre de la centaine de ppm selon les
éléments [144]. On peut ainsi détecter les éléments légers comme le bore dans notre cas.

Bien que la poire d’interaction (Fig.2.7) reste la même que pour l’EDS, de l’ordre du micron en
profondeur, on peut quantifier la composition de couches minces par des reconstructions avec des
logiciels comme STRATAGEM (Samux). Ces calculs utilisent des modèles de stratification ϕ(ρz)
tenant compte des rétrodiffusions, du profil d’absorption en profondeur et de la fluorescence [145,
146]. Il est cependant nécessaire de connaître précisément les épaisseurs des différentes strates.
La quantification se fait par le rapport de l’intensité mesurée avec l’intensité d’une référence
connue, dans les mêmes conditions d’acquisition. Tout comme le SIMS il est préférable d’utiliser
des références dont la composition est proche de celle des échantillons, en particulier lorsque les
éléments ont des numéros atomiques très différents.

Des échantillons spécifiques sont réalisés pour l’analyse microsonde, les couches minces sont
déposées sur des substrats de germanium pour faciliter la quantification (4). Les verres massifs
eux doivent au préalable être polis (qualité optique) afin d’avoir un état de surface très lisse.
Les échantillons sont recouverts d’une couche de carbone d’environ 15 nm pour éviter les effets
de charge. Les mesures sont réalisées à 15 keV sur une zone d’analyse de 120 µm x 80 µm. Les
raies sélectionnées sont Si-Kα, Ba-Lα, B-Kα, O-Kα et Ge-Lα. La composition des échantillons
de référence sur germanium est donnée dans le tableau 3.1. On prendra les valeurs calculées
avec STRATAGEM par stœchiométrie pour l’oxygène, bien que les valeurs mesurées révèlent
des écarts de quelques pourcents, ce sera notre barre d’erreur.

Facteurs de sensibilité du SIMS

Les échantillons sur substrat de germanium sont aussi analysés au SIMS pour lequel ils serviront
d’étalons pour tenir compte des effets de matrice en évaluant les facteurs de sensibilité. Travailler
avec les intensités des clusters de césium SiCs+, CsB+ et CsBa+, plutôt que des ions simples
permet de s’affranchir d’une partie des artefacts [142]. A partir des concentrations mesurées
par EPMA on peut définir des facteurs de sensibilité relatifs (RSF) suivant l’équation 3.2 [147].
Pour les verres de silicates on choisit de prendre le silicium comme élément de référence, et donc
de figer le facteur RSFSi/Si = 1 pour l’intensité du signal SiCs+. Ensuite pour chaque point
du profil SIMS, on retrouve les concentrations en poids d’oxyde en normalisant la somme des
contributions à 100 % (Eq. 3.3).

RSFX/Si = IXCs+ ×MXOx.

NbX × CXOx.(wt%)
÷ ISiCs+ ×MSiO2
NbSi × CSiO2(wt%)

(3.2)

CXOx.(wt%) = IXCs+

RSFX/Si
÷

N∑
k=1

IXkCs+

RSFXk/Si
(3.3)

X l’élément (ici B ou Ba)
XCs+ le cluster de césium avec l’élément X
XOx. l’oxyde correspondant à l’élément X
Nb le nombre d’atome X dans l’oxyde

C(wt%) la concentration massique

M la masse molaire

I l’intensité du signal SIMS

(4)L’avantage d’utiliser un substrat dont les éléments ne sont pas présents dans la couches mince, ici le germanium,
est de vérifier que la couche est effectivement analysée dans toute son épaisseur. Si au contraire aucun signal
de germanium n’est détecté le matériau peut être considéré comme massif. On minimise le risque d’erreurs
commises par STRATAGEM
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Le Tableau 3.1 précise les valeurs utilisées en intensité et en concentration pour le calcul des
facteurs RSF. On remarque que pour deux échantillons de référence sur substrat de germanium,
l’un de type Vg et l’autre de type Ba1070, le triplet RSF varie énormément. Vg sera donc la
référence pour les échantillons de matrice proche (riches en silice) tandis que Ba1070 sera la
référence pour les échantillons riches en B. (5) Idéalement il serait bon d’avoir plusieurs étalons
de compositions intermédiaires, pour adapter et extrapoler les facteurs RSF dans l’espace des
compositions afin de diminuer les incertitudes. Dans tous les cas il est nécessaire de toujours
travailler dans les mêmes conditions d’analyse, sources d’ions incidents, énergie du faisceau,
niveau de vide.

Oxydes (XOx.) SiO2 BaO B2O3
Ion secondaire (XCs+) SiCs+ CsBa+ CsB+

Masse molaire en g/mol (MXOx.) 60,08 153,3 69,6
Nombre d’atome X dans l’oxyde (Nb) 1 1 2

Intensité mesurée SIMS en cps (I) Vg 378 128 24
Ba1070 321 146 167

Concentration mesurée EPMA (CXOx.(wt%))
Vg 81,5 10,1 8,4

Ba1070 35,5 14,6 49,9

Facteur de sensibilité (RSFX/Si)
Vg 1 7,0 0,36

Ba1070 1 2,8 0,21

Table 3.1 Données utilisées pour le calcul des facteurs RSF pour deux types de
matrices, Vg (riche en silice) et Ba1070 (riche en bore), à partir des échantillons de
référence sur germanium, dans les conditions d’analyse SIMS fixées. On remarque
que la composition des couches minces mesurées par EPMA est différente de celle
des cibles de verre, d’où la nécessité de la quantification (voir Tableau 3.2).

Finalement des échantillons centimétriques de verres massifs dont la concentration est caractéri-
sée par ICP servent de référence à la microsonde. Ainsi des couches de références sur germanium
peuvent être mesurées par EPMA et deviennent elles-mêmes des étalons afin de calculer des
facteurs de sensibilité pour le SIMS. Le SIMS étant la méthode disponible la plus résolue au
moins dans une dimension, la profondeur, servant à vérifier l’homogénéité des couches minces.
Pour atteindre des échelles encore plus petites, et notamment quantifier indépendamment la
composition des deux verres obtenus par séparation de phase, il faudrait utiliser des techniques
comme la sonde atomique (APT). Le microscope électronique à transmission (MET) avec une
analyse de perte d’énergie (EELS) permettrait aussi de détecter à la fois le bore et le baryum
à condition de préparer des échantillons par découpe FIB (Focused Ion Beam) afin d’avoir un
seul objet dans la tranche.

3.2 Influence de l’atmosphère

3.2.1 Acide borique

Les couches minces de verre sont fabriquées par pulvérisation cathodique magnétron ce qui
implique de travailler sous vide. A la sortie du bâti, lors de la remise à l’air, les échantillons

(5)A titre d’exemple : si on estime la concentration de l’échantillon de référence Ba1070 avec les facteurs
RSFV g (1 ; 7,01 ; 0,36) plutôt que RSFBa1070 (1 ; 2,82 ; 0,21), on induit une erreur de l’ordre de 10% sur
la concentration en bore et sur la concentration en Ba. Et vice versa.
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sur substrat de silicium sont réfléchissants et colorés, suivant leur épaisseur grâce à un effet
d’interférences. Cependant, on a pu remarquer qu’après quelques dizaines de minutes ou quelques
jours la surface devient floue du fait de l’apparition de petits dômes micrométriques diffusant la
lumière. Les images au microscope et à l’AFM Figure 3.3 montrent des lentilles solides d’environ
5 µm de diamètre et 1 µm de hauteur. De par leur grande taille et leur faible densité, il a été
possible d’acquérir deux spectres Raman sur le même échantillon flou, respectivement sur la
couche de verre et sur ces objets (Fig. 3.3 c). On remarque que de fins pics se superposent
au signal du verre et du substrat de silicium. Les pics à 205 cm−1, 877 cm−1, 1169 cm−1, (et
aussi 3160 cm−1 et 3247 cm−1 sur les spectres étendus) sont caractéristiques de l’acide borique,
B(OH)3 d’après Krishnan et al. [148]. On retrouve d’ailleurs ces mêmes pics par analyse Raman
de la surface des verres massifs, lorsqu’ils n’ont pas été stockés sous vide : ces verres sont connus
pour être hygroscopiques.

a Image microscope optique b Image AFM c Spectre Raman

Figure 3.3 Couche mince de verre conservée en conditions classiques de labo-
ratoire, à plus de 45% d’humidité. Des dômes d’acide borique d’environ 1 µm de
hauteur et 5 µm de diamètre donnent un aspect flou aux échantillons.

La formation de cristaux d’acide borique a par exemple été observée par Jean et al. [149] à
température ambiante pour des films minces hybrides de 200 µm, contenant des polymères
et des poudres de borosilicates de sodium. Ces auteurs ont notamment étudié l’influence du
taux d’humidité sur la quantité de cristaux formés. Dans notre cas des mesures systématiques
de l’hygrométrie ambiante dans le laboratoire ont été réalisées. Alors que la température est
contrôlée et reste constante entre 21 C̊ et 22 C̊, l’hygrométrie varie entre 30 % et 70 %. Un
seuil empirique à 45% a pu être déterminé, sous lequel les échantillons restent réfléchissants et
au-dessus duquel de l’acide borique se forme en grande quantité. Suivant le taux d’humidité et
la concentration en bore de la couche, la cinétique de la réaction de formation d’acide borique
augmente. Parfois on observe une couche recouvrant toute la surface de l’échantillon. On s’attend
donc à un changement de composition dans la couche de verre lié à la consommation du bore.

3.2.2 Impact sur la composition

Pour mesurer l’effet de l’apparition d’acide borique sur la composition de la couche mince, on
contrôle le stockage de l’échantillon jusqu’à l’analyse SIMS. Après dépôt, un wafer a été coupé en
deux : une moitié est placée dans un dessiccateur à une hygrométrie de 10 %, tandis que l’autre
reste dans des conditions standards à plus de 45 %. Les transferts entre le bâti et le dessiccateur,
puis entre le dessiccateur et la chambre de pompage du SIMS ont été les plus rapides possibles
et ont pris moins d’une minute. Les profils de concentration sont donnés Figure 3.4.
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La concentration initiale d’oxyde de bore après dépôt de couche mince est de 26,3 wt% tandis
qu’après l’hydratation du verre et la formation d’acide borique en surface, cette concentration
chute à 8,4 wt%. On peut aussi s’intéresser à la forme du profil de B2O3 : celui-ci est constant
dans les deux échantillons, la consommation de bore semble se faire dans toute l’épaisseur de la
couche.

a Profil normalisé en profondeur b Profil brut en temps de décapage

Figure 3.4 Profil de composition SIMS en poids d’oxydes, pour un échantillon
sur substrat de silicium de type Vg, dont une moitié est conservée au dessiccateur,
H2O < 10 %, et l’autre dans des conditions standards, H2O > 45 %. On retrouve la
même épaisseur pour les deux moitiés lorsque l’échelle des abscisses est normalisée
en nanomètres a, mais la vitesse de décapage est plus rapide pour la couche dans
les conditions standards b.

Par ailleurs la Figure 3.4 b, indique une différence de temps de décapage de 40 s alors que les
deux moitiés d’échantillons restent bien de la même épaisseur. On attribut ici cette différence
à un changement de densité. Pour former de l’acide borique en utilisant du bore dans toute la
couche mince, le phénomène d’hydratation doit modifier la structure locale. La couche est moins
dense, probablement plus poreuse, elle est donc plus facile à pulvériser. La différence de densité
impacte les valeurs des facteurs RSF calculés pour la quantification. Cette remarque nous pousse
à nous interroger sur la structure du matériau amorphe déposé (paragraphe 1.3.1) et à plus forte
raison lorsque la couche a été hydratée en atmosphère humide, mais aussi sur leur vieillissement.
Avant le recuit des couches minces on est probablement assez loin de la structure d’un verre. Des
mesures Raman sur des couches plus épaisses, de 500 nm, sont envisagées grâce à l’amélioration
du protocole expérimental au laboratoire SVI dans le cadre de la thèse de Sirine Ben Khemis (6).

Finalement on constate que la composition des trois oxydes est constante dans l’épaisseur de
la couche telle que déposée. La méthode de pulvérisation cathodique magnétron permet donc
d’obtenir des couches minces de compositions homogènes en profondeur. Cependant après hydra-
tation de la couche à atmosphère ambiante le profil de composition évolue, avec un rapport Ba/Si
qui augmente linéairement. Cette évolution peut en partie venir d’un changement de structure

(6)L’inconvénient des couches minces de verre est la faible intensité de leur signal qu’il est difficile de décorréler
de celui du substrat. Une couche mince intermédiaire peut cependant être déposée afin de réfléchir le faisceau
laser après la couche et masquer le substrat. La méthode se révèle efficace pour des couches de silice d’environ
200 nm. Un papier est actuellement en soumission (Sirine Ben Khemis et al., Structural analysis of sputtered
amorphous thin silica films : a Raman spectroscopy investigation) et des expériences sont prévues prochainement
pour utiliser la méthode sur nos couches de borosilicates.
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locale, mais quoi qu’il en soit cette variation en profondeur risque d’impacter les mécanismes de
séparation de phase.

3.2.3 Encapsulation

Nous avons vu que les conditions atmosphériques impactent la cinétique de réaction de formation
de l’acide borique. Pour éviter les variabilités on cherche soit à empêcher la réaction, soit à en
atteindre l’état final. D’une part pour une réaction complète on choisit de systématiquement
laver les échantillons à l’éthanol 96 % sous ultrasons. La petite quantité d’eau dans le solvant
permet de tirer l’équilibre vers la formation d’acide borique si la réaction n’a pas déjà eu lieu à
l’air. Ensuite on dissout les cristaux de surface pour retrouver une surface quasiment lisse, seules
des empreintes de 1 à 2 nm de profondeur persistent.

D’autre part pour empêcher l’hydratation de la couche, la conservation des échantillons sous
dessiccateur n’est pas une solution à long terme. En effet les temps de transferts et de ma-
nipulation, lors du recuit par exemple, ne sont pas reproductibles. On choisit d’encapsuler la
couche mince de verre par une couche de 10 nm de silice déposée par pulvérisation magnétron.
On dépose cette couche dans le même bâti afin que l’échantillon reste sous vide. La cible SiO2
utilisée est de la silice pure, sans dopage, pour ne pas introduire de nouvelles espèces.

Une épaisseur de 10 nm pour l’encapsulation est suffisante pour former une couche percolante
et faire barrière à l’humidité. Les échantillons conservés à l’air en conditions humides ne de-
viennent pas flous lorsqu’ils sont encapsulés. Plus précisément comme le montre la Figure 3.5 la
composition est identique, pour les trois oxydes, entre une couche conservée sous dessiccateur
et une couche de verre encapsulée mais conservée dans des conditions d’humidité supérieures à
45%. L’encapsulation a le double intérêt de garantir la maîtrise de la composition et de l’état
de surface sans défauts des échantillons.

Figure 3.5 Profil de composition SIMS en poids d’oxydes, pour deux échantillons
sur substrat de silicium de type Vg, l’un conservé au dessiccateur sans encapsula-
tion, H2O < 10 %, et l’autre avec 10 nm de SiO2 dans des conditions standards,
H2O > 45 %. Les profondeurs «positives» (zone grisée) correspondent à la couche
de silice, l’abscisse a été décalée pour une meilleure visibilité.
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3.2.4 Compositions atteintes en couche mince

Le diagramme ternaire de la Figure 3.6 recense les 4 compositions qu’il est possible d’atteindre
par pulvérisation cathodique magnétron à partir de deux cibles de verre de composition Vg
et Ba1070. On trouvera les valeurs précises dans le Tableau 3.2. Les points appelés «couches
minces» sont les compositions mesurées sur des échantillons encapsulés par 10 nm de SiO2, tandis
que les points «couches minces hydratées» correspondent aux couches non encapsulées, où l’acide
borique s’est formé puis a été dissout par lavage à l’éthanol (voir Figure B.9 en Annexe).

On remarque tout d’abord que lors du dépôt magnétron, il y a un écart entre la composition
initiale du verre massif et la composition de la couche mince. Plus précisément la quantité de
baryum diminue au profit de celle du bore. Cet écart est de seulement 4 points pour Vg la cible
riche en silice, mais de plus de la moitié, soit 26 points, pour la cible Ba1070 riche en Ba. Le B,
plus léger que le Ba, semble avoir un libre parcours moyen favorisant son incorporation dans la
couche. A première vue il est difficile d’atteindre de grandes concentrations de baryum à cause
de cette différence de masse. Soit le baryum est plus difficile à arracher de la cible à cause des
énergies de liaison, soit il n’atteint pas le substrat à cause de la géométrie de la chambre ou de
son énergie cinétique incidente. Il faudrait plus de compréhension sur le dépôt magnétron RF et
notamment sur les taux de pulvérisation des trois oxydes, données peu référencées hormis pour
la silice [150]. Des mesures de flux d’énergie permettraient également de connaître les énergies
des ions arrivant à la surface de l’échantillon, de brefs essais pendant la thèse ont soulignés
l’impact de la pression sur les compositions obtenues.

Nous avons vu aux paragraphes précédents que la composition de la couche mince évolue à cause
de l’humidité atmosphérique. Lorsque les couches non encapsulées sont conservées à plus de 45 %
d’humidité, la formation d’acide borique en surface consomme une grande partie du bore de la
couche. Nous avions vu l’exemple des compositions obtenues à partir de la cible Vg Figure 3.4,
cela reste vrai pour les couches minces de type Ba1070. Là encore, la quantité de bore diminue
de plus de moitié, tout en conservant un rapport BaO

SiO2 +BaO
en mole quasiment constant.

Par chance on obtient de cette façon une composition sur la conode étudiée par David Bouttes,
correspondant au verre nommé V Ba dans sa thèse [10]. Cette composition était suffisamment
enrichie en baryum pour changer de région dans le dôme de séparation de phase et obtenir un
verre massif avec des gouttes riches en silice dans une matrice riche en baryum.

Verre Composition (wt%) Composition (mol%)
SiO2 BaO B2O3 SiO2 BaO B2O3

Vg
Massif 66,4 14,3 19,3 74,9 6,3 18,8

Couche Mince 63,6 10,1 26,3 70,5 4,4 25,1
CM hydratée 81,5 10,1 8,4 87,9 4,3 7,8

Ba1070
Massif 32,8 41,4 25,8 46 22,8 31,2

Couche Mince 35,5 14,6 49,9 42,1 6,8 51,1
CM hydratée 55,5 25 19,5 67,6 11,9 20,5

Table 3.2 Compositions massiques et molaires, des cibles de verres élaborées et
dosées par voie humide (italique), ainsi que des couches minces encapsulées et hy-
dratées, quantifiées par analyses EPMA (gras) et SIMS (droit).
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Figure 3.6 Évolution de la composition massique des couches minces dans le
ternaire SiO2-BaO-B2O3. Lors de la pulvérisation magnétron la concentration en
baryum diminue au profit du bore par rapport à la cible de verre. Lors de l’hydra-
tation à l’atmosphère la quantité de bore diminue par la formation d’acide borique.
Pour les compositions en mol% et un tableau récapitulatif, voir Annexe B.1.

3.3 Trois compositions d’intérêt

Nous avons décrit dans le chapitre d’introduction les deux mécanismes de séparation de phase,
qui sont déterminés à la fois par la composition et la température. On se concentre sur trois
compositions d’intérêt, réparties dans les trois régions du diagramme de séparation décrit dans
la partie thermodynamique. On les appellera A, B, C pour alléger les dénominations (Fig. 3.7).
– La composition A, obtenue par dépôt de couche mince type Vg après hydratation en condi-

tions humides, est relativement proche du bord du dôme côté silice. On s’attend à de la
séparation de phase de type nucléation-croissance de gouttes riches en baryum dans une ma-
trice riche en silice. C’est ce qui est observé à la fois dans les verres massifs chez Bouttes [10]
et dans les couches minces chez Fonné [11].

– La composition B, obtenue par dépôt de couche mince par la cible Ba1070 avec encapsulation
de 10 nm de silice, est plutôt dans la région d’immiscibilité centrale, sous le sommet du dôme
de démixtion (7). On peut penser être dans une zone de séparation de phase spinodale et
obtenir aux premiers instants une morphologie interconnectée.

– La composition C, atteinte par pulvérisation de verre Ba1070 et après hydratation à l’at-
mosphère ambiante, est plus proche du bord du dôme côté BaO. Une séparation de phase
par mécanisme de nucléation-croissance donnant des gouttes riches en silice dans une matrice
riche en baryum est attendue. C’est le cas des verres massifs de même composition (V Ba [10]).

(7)On donnera en Annexe B.5 le profil d’énergie libre pour les conodes passant par les 3 compositions d’intérêt.
Le point B se situe bien au centre de la zone de démixtion dans la partie spinodale. On peut le supposer
directement dans le ternaire par la forme des isothermes : le sommet des dômes de démixtion doit se situer
approximativement sur la ligne noire S (Fig. 3.7).



50 | Chapitre 3 Maîtrise de la composition des couches minces

La Figure 3.7 représente les conodes en lignes pointillées calculées pour chaque composition.
Leurs extrémités correspondent donc aux compositions des deux verres que l’on devrait obtenir
thermodynamiquement par séparation de phase lors du traitement thermique. Les compositions
de ces phases stables sont données dans le Tableau B.1 en Annexe. La masse respective des
deux phases liquides est indiquée ainsi que les énergies associées, G, H et −TS calculées par
FactSage R©.

Figure 3.7 Les trois compositions d’intérêt dans le ternaire SiO2-BaO-B2O3 si-
tuées au centre du dôme de démixtion B ou proche des bords, côté silice A ou
côté oxyde de baryum C. Les conodes sont calculées pour chacune à 950 C̊, et à
650 C̊ seulement pour la composition B. La ligne noire S situe approximativement
les sommets des dômes de démixtion.

Il faut préciser encore une fois que le raisonnement sur la morphologie attendue n’est valable
qu’aux premiers instants de la séparation de phase. Les deux phases de verre peuvent se réarran-
ger au cours du temps afin de minimiser leurs surfaces de contact et leurs courbures ; la cinétique
d’évolution est le sujet de la Partie 2. L’observation qualitative des premiers instants a été per-
mise par des observations de MEB in-situ lors de traitements thermiques à haute température.
Les mécanismes et les trois types de morphologies possibles, gouttes riches en silice, gouttes
riches en baryum et phases interconnectées, ont pu être mis en évidence. Quelques images sont
présentées en Annexes Figures B.11 et B.10. En particulier le repérage des gammes de temps
et températures adéquates pour chacune des compositions d’intérêt A, B, C a été grandement
facilité. Les mêmes conditions ont pu être reproduites par un traitement thermique classique au
four. Les dynamiques sont en effet variables pour chacune des compositions dont les viscosités
et les coefficients de diffusion dépendent de la structure du liquide. Il est facile de passer à
côté des morphologies recherchées en travaillant à trop haute température ou à des durées trop
longues. Dans toute la suite nous ne présenterons que des images MEB post-mortem qui ont
une meilleure résolution, et nous montrerons que ces morphologies donnent des nanostructures
par attaque acide.
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3.3.1 Nanostructures de type trous

La composition A, est la composition qui a été étudiée dans la thèse de Fonné [11] avec le même
protocole de pulvérisation magnétron. On sait d’ores et déjà de ses travaux, que les échantillons
de type A donnent des gouttelettes riches en baryum pour des températures entre 750 C̊ et
950 C̊. Ces gouttes, de l’ordre de la centaine de nanomètres, sont situées en surface comme l’ont
révélé des images MET en tranche.

Au vu des nouvelles informations collectées sur la formation d’acide borique dans des conditions
d’hygrométrie supérieures à 45 %, on peut se demander si les compositions de nos couches non-
encapsulées sont comparables à celles de la thèse de Fonné et donc si les mêmes résultats seront
obtenus. La Figure 3.8 a-bas montre que la séparation de phase est similaire. Après traitement
thermique à 950 C̊ pendant 1 h, la composition A donne des gouttelettes de tailles équivalentes.
Elles sont aussi hémisphériques et situées en surface (Fig. 3.8 b-bas). On en déduit que les
expériences de Fonné, devaient se faire dans des conditions d’hygrométrie proches (8).

a Images MEB, vue de dessus b Images MEB, vue en tranche c Images AFM,
après attaque acide

Figure 3.8 Comparaison entre un échantillon de couches mince de verre Vg re-
cuit 1h à 950 C̊ dont une moitié est conservée sous dessiccateur à moins de 10 %
d’humidité (composition A’), en haut, et l’autre moitié en conditions classiques
de laboratoire à plus de 45 % d’humidité (composition A), en bas. La nucléation
de gouttelettes a lieu à l’intérieur de la couche sans humidité, tandis que les gouttes
nucléent en surface après formation d’acide borique. Seules les gouttes affleurant la
surface sont dissoutes par attaque acide.

(8)L’effet de l’hygrométrie n’avait pas été observé car les échantillons étaient directement lavés à l’alcool après la
pulvérisation magnétron afin de mesurer les épaisseurs. Cependant la morphologie de gouttelettes hémisphé-
riques en surface suggère que les échantillons subissaient également une hydratation. Par ailleurs des données
SIMS montrent un profil de composition similaire, non homogène dans la profondeur en utilisant les mêmes
facteurs de sensibilité (voir Annexe B.8). La composition des couches minces indiquées dans le manuscrit [11]
n’a pas été calibrée avec la même référence de verre en microsonde ce qui explique l’écart de composition avec
nos mesures.
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Par ailleurs quand l’échantillon est conservé dans des conditions d’humidité faible, sous dessic-
cateur, la composition A’ est plus riche en bore. La Figure 3.8 a-haut montre qu’un traitement
thermique à 950 C̊ donne également une séparation de phase par nucléation-croissance. Les
objets sphériques sont cependant très flous indiquant que les gouttes se forment par nucléation
homogène dans la couche. La vue en tranche Figure 3.8 b-haut confirme cette déduction. Il n’est
pas possible actuellement de savoir si la différence de type de nucléation est due à la différence
de composition ou à des défauts de surface dus à l’acide borique qui facilitent la nucléation
hétérogène. De plus la différence de composition initiale donne des compositions d’équilibre dif-
férentes dont les énergies sont aussi différentes. Pour les deux verres ϕSi(A′) et ϕBa(A′) issus de
A’ les énergies libres sont légèrement plus stables, de 350 J environ, que pour les verres ϕSi(A)
et ϕBa(A) issus de A. La ϕBa(A) étant légèrement moins stable que ϕBa(A′), il n’est peut-être
possible de passer la barrière d’énergie de nucléation que par une nucléation hétérogène.

On remarquera que les diamètres des objets sont de l’ordre de grandeur de l’épaisseur de la
couche mince. Cette géométrie ultra-confinée implique que les gouttes ne se superposent pas,
elles sont réparties en monocouche. En particulier cela signifie que les images MEB en vue de
dessus ne présentent pas d’artéfacts dans la mesure des tailles caractéristiques.

Finalement, bien que la formation d’acide borique puisse être vue comme une réaction parasite,
il s’avère possible d’en tirer profit pour obtenir des nano-objets en surface de l’échantillon. La
phase riche en baryum qui constitue ces gouttes est accessible, elle peut être dissoute. L’attaque
acide révèle efficacement les nanostructures (Fig. 3.8 c-bas). Lorsque la couche est conservée au
dessiccateur, les gouttes sont sous une surface de silice de quelques nanomètres et ne sont pas
creusées par la solution acide. Aucune nanostructure n’est décelée par AFM, hormis une légère
amplification de la rugosité (Fig. 3.8 c-haut).

3.3.2 Nanostructures de type rugosité spinodale

Lors des expériences de MEB in-situ, une rampe de température est appliquée à l’échantillon
de composition B, entre 500 C̊ et la température de consigne de 950 C̊. Lors de cette rampe
une certaine granulosité du niveau de bruit de l’image apparaissait entre 650 C̊ et 700 C̊, avant
que l’échantillon ne redevienne homogène, puis que de la séparation de phase par nucléation-
croissance ait lieu. La mise au point améliorée a permis, sur un second échantillon, d’observer
des morphologies de type interconnectée dans cette même gamme de température. Cette gamme
de température n’avait pas été envisagée initialement, car on pouvait s’attendre à des cinétiques
très lentes proches de la transition vitreuse. Cependant cette composition est atteinte par en-
capsulation de la couche de verre, préservant la quantité de bore. Or de fortes concentrations de
bore diminuent la viscosité et augmentent donc la mobilité des espèces. C’est sûrement ce qui
permet la séparation de phase rapide à cette température.

La Figure 3.9 a montre une morphologie très différente de la première. Bien qu’on ne puisse
pas être bi-percolant en 2D, les deux phases sont entremêlées et ont des taux de couverture
proches. Aucune étape de nucléation n’a été visible au MEB in-situ ce qui suggère fortement
un mécanisme de type spinodal, bien que la résolution soit limitée. On peut d’ores et déjà
raffiner les observations en précisant que la phase blanche n’est pas entièrement percolante à
tous les temps de traitement thermique. Des zones discontinues plus petites sont attribuées à de
la fragmentation, dont on fera une étude détaillée Chapitre 7.

La vue en tranche est assez surprenante, la phase riche en baryum (blanche Fig. 3.9 b) forme
des boudins qui sont recouverts de phase riche en silice à la fois à l’interface avec le substrat



3.3 Trois compositions d’intérêt | 53

a Images MEB, vue de dessus b Images MEB, vue en tranche c Images AFM

Figure 3.9 Couche mince de verre de composition B sur substrat de silicium,
recuit à 650 C̊ pendant 20 min (a et c) ou 4 h (b). On observe un réseau 2D de
morphologie de type spinodale. La rugosité est présente après traitement thermique,
sans attaque acide.

et à l’interface avec air (9). La surface de l’échantillon est relativement rugueuse par rapport à
l’épaisseur initiale de la couche mince de 200 nm. Les reliefs hauts sont corrélés aux boudins
de phase riche en baryum, qui gonflent la couche. On remarquera que la section des canaux est
cependant plutôt elliptique. Les boudins sont étalés bien qu’à cette échelle cela ne puisse pas
être un effet de la gravité, on s’interrogera sur l’existence de contraintes internes.

Dans le cas la composition B, la séparation de phase spinodale génère directement la rugosité
(Fig. 3.9 c), aucune attaque acide n’est nécessaire pour révéler la nanostructure. Le relief est
donné par le réseau 2D de canaux de la phase riche en baryum qui impose les tailles caractéris-
tiques. L’évolution de la rugosité de surface sera étudiée en détails dans le Chapitre 7.

3.3.3 Nanostructures de type plots

Il a été plus difficile de se placer dans la bonne gamme de temps et de températures pour
obtenir une morphologie de type plots, complémentaire des trous, à partir de la composition C.
D’un côté, le diagramme de phase prédit pour cette composition que la phase riche en baryum
doit être majoritaire ; en effet la morphologie en gouttelettes inversées (gouttelettes riches en
silice dans une matrice riche en baryum) est bien obtenue dans les verres massifs. D’un autre
côté, les premiers échantillons en couche mince présentaient au contraire des gouttelettes riches
en baryum à l’état final après 1 h de traitement thermique. Nous avons pu lever ce paradoxe
grâce au MEB in-situ où des objets noirs, riches en silice, de quelques centaines de nanomètres
nucléent en 1 min seulement. Ainsi à 950 C̊ la cinétique pour la composition C est beaucoup
plus rapide que pour la composition A. Des réarrangements ont donc rapidement lieu après
nucléation, menant au final à une assemblée de gouttelettes riches en baryum.

Pour reproduire cette morphologie inverse par un traitement thermique classique au four, il est
difficile de descendre sous la durée de 3 min, qui correspond au temps de thermalisation du four
pour atteindre sa température de consigne. Nous avons donc choisi de diminuer la température
de travail. Les échantillons avec des objets sombres disjoints présentés Figure 3.10 sont obtenus
à 850 C̊ en 90 s à 180 s. L’image en tranche Figure 3.10 b montre que les objets riches en silice,
ne sont pas des gouttes mais des cylindres, plus précisément des hyperboloïdes, qui atteignent
le bas du substrat. Cette géométrie est intrigante : vue en tranche, la phase riche en baryum

(9)Le liseré blanc en surface n’est pas dû a un contraste chimique, c’est un effet de charge à l’interface avec le
vide dans le MEB particulièrement visible sur les images en tranche. Pour preuve lors de tests d’attaque acide
la rugosité reste la même, les canaux ne sont pas creusés ce qui suggère qu’ils ne sont pas débouchants.



54 | Chapitre 3 Maîtrise de la composition des couches minces

forme une strate d’environ 50 nm prise en sandwich entre deux couches de silice, et les objets
noirs sont en fait des trous dans cette nappe fluide.

a Images MEB, vue de dessus b Images MEB, vue en tranche c Images AFM,
après attaque acide

Figure 3.10 Couche mince de verre de composition C sur substrat de silicium,
recuit à 850 C̊ pendant 90 s (a-b) ou 180 s (c). On observe de la séparation de phase
stratifiée (SDSD) avec une phase riche en silice (noire) aux interfaces air et substrat,
et une phase riche en baryum au centre (blanche). Cette nappe se déstabilise et laisse
des trous en se rétractant. Après dissolution préférentielle de cette phase riche en
baryum, des piliers nanométriques de verre riche en silice sont obtenus.

On propose, Figure 3.11, une description des étapes successives de la séparation de phase pour
cette composition. On suppose d’abord l’existence d’une séparation de phase de type spinodale,
mais dirigée par des effets de surface rendus prédominants par la géométrie confinée du système
(SDSD Surface Directed Spinodal Decomposition [151]). Il a été observé expérimentalement dans
la littérature que la séparation de phase SDSD peut mener à une stratification de la couche mince
(voir Figures 1.13 et 4.7). Ici, la phase riche en silice est complètement mouillante à l’interface
avec le silicium et avec l’air, tandis que la phase riche en baryum est au centre (Fig. 3.11a).
Comme celle-ci est la moins visqueuse, elle est plus susceptible de se rompre (voir section sur la
fragmentation 4.1.4). Des trous apparaissent dans le film liquide, formant les objets noirs en vue
de dessus (Fig. 3.11b). La déstabilisation s’amplifie et le film se rétracte, formant un bourrelet
plus épais au bord du trou. Ce bourrelet se caractérise en vue de dessus par le halo blanc qui
entoure les trous noirs (Fig. 3.11c). Certaines régions du film vont s’épaissir tandis que les trous
s’élargissent. La phase riche en silice, qui constitue les « trous » dans le film riche en baryum, est
rigide. Lorsque les objets noirs en croissance approchent d’autres cylindres noirs, ils se déforment
et des filaments peuvent se retrouver pincés (Fig. 3.11d). Lorsque les filaments sont assez fins et
longs, des instabilités hydrodynamiques vont mener à la fragmentation (Fig. 3.11e, image MEB
réelle encadrée en orange). On peut observer des chapelets de gouttes le long de ce qui était un
filament entre deux trous l’instant précédent. Les objets noirs de silice coalescent et de proche
en proche finissent par former la phase continue : à l’état final, toute la phase fluide se sera
réarrangée. On peut observer deux types de gouttes : les petites, issues de la fragmentation des
filaments les plus fins, de l’ordre de l’épaisseur de la couche, et les grandes qui viennent de la
rétractation des bras principaux. Suivant leur taille ces dernières déstabilisent l’interface pour
être moins aplaties (Fig. 3.11f). L’hypothèse du régime spinodal explique en particulier pourquoi
le réarrangement des deux phases est très rapide, contrairement à la nucléation-croissance.

Finalement, après attaque acide, des piliers de plus de 500 nm de diamètre peuvent être mesurés
par AFM, avec une hauteur de 100 nm, comme sur la Figure 3.10 c. Cela peut être surprenant
puisqu’une couche de silice recouvre la surface, mais la dissolution de la phase riche en baryum
n’est que préférentielle. Ainsi après dissolution lente de quelques nanomètres de silice, les som-
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mets des bourrelets du verre riche en baryum peuvent être attaqués rapidement. Toute la phase
blanche est dissoute creusant des canaux sous la pellicule de silice qui se détache, ne laissant
que les plots de silice. Il est particulièrement approprié, pour les applications de texturation,
que la phase riche en silice soit en contact avec le substrat, afin que les piliers adhèrent toujours
au silicium après l’étape de dissolution. Si au contraire des gouttes s’étaient formées en surface
par nucléation-croissance, la nanostructuration n’aurait pas été possible par dissolution en voie
liquide. La solution aurait pu dissoudre la phase riche en baryum située entre les gouttes et le
substrat, faisant délaminer toute la couche.

Figure 3.11 Proposition de mécanisme inspiré d’une image MEB, utilisée en e.
Schéma d’une vue de dessus et d’une tranche. a La séparation de phase SDSD
induit une stratification b Des trous nucléent dans la phase fluide (blanche) c La
rétractation du film liquide forme des bourrelets au bord des trous, voir Figure 3.10a
d Les filaments s’épaississent et les trous s’élargissent e Les filaments les plus fins
se fragmentent f A l’état final la phase blanche est sous forme de gouttelettes dont
les plus grosses déforment l’interface.
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En résumé
La quantification de la composition des couches ultra-minces de verre demeure difficile. On a
choisi ici d’imbriquer trois méthodes. La composition des verres massifs est facilement quan-
tifiable avec précision par dissolution et analyses par torche plasma (ICP). De ces verres, des
références centimétriques sont polies pour servir d’étalon à la microsonde électronique (EPMA).
La microsonde quantifie la composition de couches minces homogènes déposées sur germanium.
Ces couches minces servent à leur tour de référence au SIMS pour déterminer des facteurs de
sensibilité pour le silicium, le bore et le baryum. L’intensité des signaux devient alors quantita-
tive pour deux types de matrice, l’une riche en silice et l’autre riche en bore. On peut finalement
quantifier la composition de toutes les autres couches minces, en particulier lorsque le profil
en profondeur n’est plus homogène, après traitement thermique ou diffusion d’espèces. Grâce
au décapage séquentiel du SIMS, une résolution dans l’épaisseur de l’ordre du nanomètre est
permise. En plus de la composition, des informations qualitatives telles que la densité ou le
changement de structure des couches minces peuvent être soulignées.

Nous avons étudié l’impact de l’hygrométrie ambiante sur les couches minces de borosilicates de
baryum. Empiriquement un seuil à 45 % d’humidité a été observé au-dessus duquel de l’acide
borique se forme à la surface des échantillons. Du bore est consommé dans toute l’épaisseur
de la couche par cette hydratation, ce qui rend la couche mince amorphe moins dense. Pour
déplacer l’équilibre de cette réaction de formation et espérer atteindre l’état final, on lave systé-
matiquement les échantillons dans une solution d’éthanol comportant quelques pourcents d’eau.
Au contraire, l’encapsulation par 10 nm de SiO2 permet d’éviter la formation d’acide borique
et de conserver la composition telle que déposée. Ainsi quatre types de couches minces peuvent
être obtenus, par deux cibles de composition différente Vg et Ba1070, et par deux conditions de
stockage, standard ou encapsulée.

Parmi ces quatre compositions nous avons eu l’opportunité d’explorer les trois régions du dia-
gramme de phase : la nucléation-croissance proche du bord riche en silice (composition A et A’),
la décomposition spinodale au centre du dôme de démixtion (composition B), et de la décom-
position spinodale orientée par la surface proche du bord riche en baryum (composition C). Ces
trois types de compositions donnent des morphologies soit en gouttelettes soit interconnectée, ce
qui a pu être vérifié au MEB avec chauffage in-situ de l’échantillon. Finalement une dissolution
préférentielle permet de creuser des gouttes en surface pour la composition A et de révéler des
plots pour la composition C. Tandis qu’une rugosité intrinsèque apparaît lors de la séparation de
phase spinodale ne nécessitant pas d’attaque acide pour la composition B. Après cette première
preuve de concept nous étudions dans la partie suivante l’évolution de la taille et de la forme de
ces monocouches de nano-objets en milieu ultra-confiné.
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Chapitre 4

État de l’Art : Les cinétiques de
mûrissement en milieu confiné

Dans la première partie nous avons vu que la séparation de phases pouvait donner deux types de
morphologies aux premiers instants suivant le mécanisme. Par nucléation-croissance on obtient
des gouttelettes, c’est-à-dire une phase discontinue dans une autre phase continue, alors que
par décomposition spinodale le système se sépare en deux phases continues interconnectées. En
couches mince ces morphologies sont aussi atteintes et permettent de créer des nanostructures. Il
est donc essentiel de comprendre la cinétique d’évolution de ces objets pour maîtriser leurs tailles,
leur distribution et leur forme. En effet, une fois l’équilibre chimique atteint par la démixtion,
le système évoluera pour minimiser la contribution énergétique des interfaces : c’est l’étape de
mûrissement. On introduira dans ce chapitre deux régimes de croissance contrôlés respectivement
par la diffusion moléculaire et par les effets hydrodynamiques. Des cinétiques de croissance en
lois de puissance très robustes ont été observées expérimentalement et numériquement dans les
matériaux massifs pour des systèmes variés. Le cas des géométries 2D et des milieux confinés
est moins clair, la cinétique semble ralentie et les exposants des lois de puissance peuvent être
plus faibles qu’en géométrie 3D.
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De manière générale il est intéressant d’introduire le concept de loi d’échelle dynamique afin de
caractériser la complexité de l’évolution temporelle d’un système. Dans un régime permanent
un système qui suit la loi d’échelle dynamique est défini à l’instant t par une unique longueur
caractéristique `c(t) et par un état de référence. Cette longueur permet de normaliser toutes
les distances à différents instants, on parle souvent d’autosimilarité pour mettre en évidence le
caractère homothétique du système. La longueur caractéristique suit une loi de puissance `c(t) ∼
tα où l’exposant α dépend de la physique du problème. Ainsi on peut prévoir statistiquement
l’état du système à n’importe quel instant. Cette loi d’échelle dynamique s’applique dans le cas
de la séparation de phase de manière universelle pour des matériaux massifs variés [152]. C’est
donc ces lois cinétiques que nous présentons pour les différents régimes de croissance, diffusif ou
hydrodynamique, en 3D et en milieu confiné, et que nous cherchons à décrire dans nos couches
minces.

4.1 Mûrissement en géométrie 3D

A temps court nous avons vu que la séparation de phase débute par des fluctuations de com-
positions qui donnent deux types de morphologies suivant le mécanisme. Dans le cas de de la
décomposition spinodale, les fluctuations s’amplifient jusqu’à atteindre les compositions d’équi-
libre et la morphologie des deux phases initiales est interconnectée. Dans le cas de la nucléation-
croissance les fluctuations stables donnent naissance à des germes plutôt sphériques, on parlera
de gouttelettes dans une matrice continue. Une fois l’équilibre chimique atteint, les variations de
composition sont majoritairement localisées aux interfaces ce qui engendre un coût énergétique.
Il survient alors à temps long une étape de mûrissement (coarsening), c’est-à-dire de croissance
des domaines et par là de minimisation des surfaces de contact entre les deux phases et des
courbures aux interfaces.

4.1.1 Définition des interfaces

La contribution énergétique des interfaces est le moteur de l’évolution morphologique. En effet
le gradient de composition brutal aux interfaces participe à l’énergie libre du système et doit
aussi tendre vers une minimisation. Dans la première partie du manuscrit nous avions seulement
considéré l’énergie libre du système homogène F0, ce qui reste une hypothèse valide dans le
cas thermodynamique où le système est complètement séparé. On peut réécrire l’énergie libre
suivant le formalisme de Cahn-Hilliard [153] en fonction de la composition φ qui varie entre 0
pour la composition d’équilibre de la première phase et 1 pour l’autre.

F (φ) =
∫ (

f0(φ) + κ(∇φ)2
)

dV (4.1)

f0 est ici le potentiel d’interaction tandis que κ est appelé le coefficient de gradient d’énergie,
il peut être anisotrope mais dans le cas de deux liquides on le considèrera isotrope. Le profil de
variation de φ minimise cette énergie libre additionnelle tout en conservant la composition totale
(Fig. 4.1). κ est donc lié à l’épaisseur de l’interface, pour des systèmes cristallins où l’interface
est abrupte cela doit correspondre à une maille cristalline de l’ordre de l’Angström par exemple.

Energie de surface

Plutôt que de penser en termes d’énergie volumique d’interface, on pourra par la suite considérer
une interface d’épaisseur négligeable par rapport à la taille des domaines pourvue d’une énergie
surfacique. On définit alors la tension de surface γ comme la différence d’énergie par unité de
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Figure 4.1 Comparaison du profil de composition à une interface entre deux
phases en fonction de la coordonnée perpendiculaire ζ, soit sans tenir compte de
l’interface (en orange) soit en minimisant le gradient d’énergie (en bleu). La tension
de surface γ entre les deux phases est définie comme l’intégrale de la différence entre
les deux modèles le long de cette coordonnée.

surface entre le système avec (en orange sur la Figure 4.1) et sans interface (en bleu). Pour cela
on intègre le long de la coordonnée spatiale ζ dans la direction perpendiculaire à l’interface.

γ =
∫ +∞

−∞

(
f0(φ(ζ)) + κ(∇φ)2 − f0(φ = 0)− f0(φ = 1))

)
dζ (4.2)

Si l’interface est plane l’énergie stockée est γS et le système est à l’équilibre mécanique. Si en
plus il existe une courbure moyenne telle que H = 1

2(K1 + K2) alors l’équilibre mécanique est
donné par l’équation de Gibbs-Thomson qui décrit la différence de pression entre les deux phases
0 et 1. Cette différence est souvent appelée pression de Laplace, que l’on peut réécrire en fonction
de R1 = 1

K1
et R2 = 1

K2
les rayons de courbure. Ainsi l’intérieur de la courbure est une zone de

forte pression tandis que l’extérieur de la courbure a une pression plus faible.

∆PLaplace = γ(K1 +K2) = γ

( 1
R1

+ 1
R2

)
(4.3)

Cette différence de pression impacte l’équilibre des potentiels chimiques µ entre les phases φ=0
et φ =1 de part et d’autre de l’interface. Elle se traduit par l’équation de Gibbs-Duhem, µ=ΩdP
avec Ω le volume moléculaire.

µ(Pφ=1) = µ(Pφ=0) +Ωγ

( 1
R1

+ 1
R2

)
(4.4)

On peut calculer la nouvelle composition d’équilibre φ à l’interface dans la limite des solutions
diluées. Cette concentration est plus élevée que dans le cas d’une interface plane φeq, on parle
donc de sursaturation. Ces définitions rapides permettront de réutiliser le vocabulaire dans la
suite et seront mises en équations plus précisément pour les simulations numériques dans le
Chapitre 6.

φ = φeq exp
[
Ωγ

kT

( 1
R1

+ 1
R2

)]
≈ φeq

[
1 + Ωγ

kT

( 1
R1

+ 1
R2

)]
(4.5)
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Tailles critiques

Même si les interfaces ont un rôle prédominant dans la croissance à temps long, on remarquera
qu’elles ne sont pas complètement négligeables à temps court quel que soit le mécanisme de
séparation de phase.
D’une part la tension de surface γ a un rôle important dans la théorie classique de la nucléa-
tion [154]. La possibilité de créer un germe stable dépend à la fois du gain d’énergie volumique
∆Gv.V mais aussi du coût associé à la création d’interface γS. Il existe une barrière d’énergie
à franchir pour qu’un germe sphérique de rayon r soit stable. On définit un travail critique W ∗
associé à un rayon critique de nucléation r∗ comme ∂W/∂r = 0.

W = 4πr2γ + 4π
3 r3∆Gv (4.6)

r∗ = −2γ
∆Gv

et W ∗ = 16π
3

γ3

∆Gv2 (4.7)

D’autre part dans le cas de la décomposition spinodale on peut calculer le mode de fluctuations
qui va croître préférentiellement [155]. La longueur d’onde prédominante s’écrit λmax = π√

2(φ1−

φ0)
√

2κ
∆fmax et fait intervenir κ le coefficient de gradient d’énergie introduit plus haut (Eq.(4.1)).

4.1.2 Mûrissement diffusif `c(t) ∼ t
1
3

Lors de la séparation de phase les différents domaines liquides atteignent rapidement les concen-
trations d’équilibre, ce qui permet d’abaisser l’énergie du système. Cependant la création d’inter-
faces est un coût d’énergie qui peut être minimisé : à la fois en diminuant la quantité de surface
totale mais aussi en réduisant les courbures pour diminuer les gradients de concentration. Les
interfaces les plus courbées sont les plus coûteuses, elles ont une surconcentration locale très
forte. Par un mécanisme diffusif, un flux d’atomes va se mettre en place des courbures fortes
vers les courbures faibles pour lisser les gradients de concentration.
Ceci est vrai quelle que soit la géométrie initiale, deux phases bicontinues ou en gouttelettes
dispersées. Dans le cas simple illustré Figure 4.2, deux gouttes sphériques de rayons r− < r+ à
la composition d’équilibre, la petite goutte possède une courbure 1

r− >
1
r+ donc un gradient de

concentration existe entre les interfaces de ces deux gouttes. Un flux de la petite goutte vers la
plus grosse s’amorce, la petite goutte se vide en faisant croître la plus grosse. L’écart entre les
rayons s’accentue jusqu’à disparition de la petite goutte. Pour une assemblée de gouttelettes, les
plus petites seront donc instables et rétréciront au profit des plus grosses. Le rayon moyen de
la distribution sera notre longueur caractéristique `c(t) et aura donc tendance à augmenter au
cours du temps.
On peut estimer en loi d’échelle la cinétique pour une assemblée de gouttes discontinues. On
exprime le flux diffusif J dans l’équation (4.8) oùM est la mobilité, c la concentration et µ le po-
tentiel chimique. Le potentiel dépend du rayon de la goutte, donc de `c, d’après l’équation (4.4).
De plus on estime le gradient sur une distance de l’ordre de `c en milieu dilué [156].

J = Mc∇µ ∼ McΩγ

`c(t)2 avec M = D

kT
(4.8)

La conservation de la quantité de matière s’écrit J ∼ cd`c
dt .

d`c(t)
dt ∼ DΩγ

kT lc(t)2 d′où `c(t) ∼
((

DΩγ

kT

)
t

) 1
3

(4.9)



4.1 Mûrissement en géométrie 3D | 63

Figure 4.2 Représentation schématique du mûrissement par diffusion entre deux
gouttes de rayons initiaux RA < RB. Le profil de concentration φ est donné au temps
initial (en gris) et à un instant t postérieur (en bleu). En orange on représente la
concentration d’équilibre thermodynamique pour une séparation de phase où φeq = 1
à l’intérieur des deux gouttes et φeq = 0 à l’extérieur. Il existe aux interfaces une
surconcentration φA > φB > φeq = 0 qui dépend du rayon de la goutte et engendre
un flux diffusif de la goutte A vers la goutte B jusqu’à disparition de la petite goutte.

On peut calculer rigoureusement la cinétique de croissance du rayon moyen 〈R〉 pour une distri-
bution de gouttelettes sphériques, ayant une fraction volumique faible [155]. La loi de puissance
de l’équation (4.9) a été doublement démontrée en 1961, par Lifshitz et Slyozov [157] et in-
dépendamment par Wagner [158], on fait référence à cette cinétique appelée dès lors loi LSW
ou encore de mûrissement d’Ostwald (Ostwald ripening [159]). En particulier on notera que la
distribution de taille de gouttes est autosimilaire, respectant ainsi la loi d’échelle dynamique.
La forme de la distribution à temps long est donnée Figure 4.6, elle est dissymétrique avec une
queue de petites gouttes, un maximum à 1,13〈R〉 et une coupure nette à 1,5〈R〉.

Cette cinétique pilotée par le transport de matière diffusif a été observée pour de nombreuses
compositions de verres massifs, à la fois pour des morphologies de type gouttelettes [126, 160]
et pour des géométries bicontinues [129]. En ce qui concerne les compositions du ternaire SiO2-
BaO-B2O3 qui nous intéresse, David Bouttes a pu vérifier la loi LSW pendant sa thèse, pour la
composition appelée Vg qui donne un ensemble de gouttes riches en baryum dans une matrice
de silice [10,161]. On remarque sur les images MEB de la Figure 4.3 que le diamètre des gouttes
augmente au cours du temps, compensé par une densité d’objets qui diminue par conservation
de la quantité de matière. On remarquera que contrairement au cas théorique du calcul en milieu
dilué, la densité de sphères est ici très grande. La distance de bord à bord est de l’ordre d’un
rayon. Bien qu’il soit difficile de tracer des distributions à cause des objets diffus en arrière plan,
l’accord avec la loi 〈R〉 ∼ t

1
3 est manifestement compatible.
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Figure 4.3 Cinétique de séparation de phase dans un verre massif du ternaire
SiO2-BaO-B2O3. A gauche, images MEB pour 3 durées de traitement thermique
à 1250 C̊, à droite, vérification de la loi de puissance et comportement arrhénien
avec la température pour 1050 C̊, 1150 C̊ et 1250 C̊. La croissance est diffusive en
géométrie de type nucléation-croissance, `c(t) ∼ t

1
3 [10, 161].

Coalescence induite par diffusion

Nous avons parlé jusque là de diffusion atomique (ou moléculaire) mais il est aussi possible
d’observer un transport diffusif des gouttes elles-mêmes. Les gouttes peuvent se déplacer dans la
matrice par mouvement brownien, induisant de la coalescence lors de la collision de deux objets.
Deux gouttes de rayon R vont fusionner pour former une nouvelle goutte de rayon 3√2R. On
peut définir un autre coefficient de diffusion D̃ = kT

ηR
pour une sphère de rayon R qui dépend

de la viscosité du liquide environnant η par l’équation de Stokes-Einstein. Pour retrouver la

cinétique par une loi d’échelle, il suffit de considérer le temps entre deux collisions comme L
2

D̃
avec L ∼ Rf(φ) la distance moyenne entre les gouttes [162].

d`c(t)
dt ∼ kT

ηR

R

R2f(φ) d′où `c(t) ∼
((

kT

f(φ)η

)
t

) 1
3

(4.10)

Ce régime diffusif où la loi de puissance reste `c(t) ∼ t
1
3 est appelé régime de Binder-Stauffer [163–

165]. Bien que les études in-situ soient rares dans les verres, des instantanés de phénomènes de
coalescence sont souvent observés dans les images post-mortem lorsque les temps de réarrange-
ments sont assez longs.

4.1.3 Mûrissement hydrodynamique `c(t) ∼ t

Toujours afin de diminuer le coût énergétique des interfaces, un mécanisme hydrodynamique est
possible. Soit la variation de pression induite par les différences de courbures dans le système
entraîne des écoulements, pour les géométries bicontinues, soit les flux amplifient la coalescence,
pour les ensembles de gouttes.

On observe particulièrement les mécanismes hydrodynamiques dans les géométries interconnec-
tées obtenues par séparation de phase spinodale [162]. Les réarrangements dans les deux fluides
se font alors par des mécanismes de pincements, qui sont des instabilités capillaires. Lorsqu’un
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pont liquide est fin, sa courbure est grande, donc la zone est en surpression. Un écoulement
vers les sections plus larges qui amincit d’autant plus le pont jusqu’à rupture. Ainsi le liquide se
rétracte et fait grossir la taille moyenne des autres ponts liquides. L’aplanissement des courbures
a été mis en évidence dans des mélanges de polymères par Jinnai et al. [166, 167] tandis que le
mécanisme de pincement a pu être observé directement par microscopie confocale par Aarts et
al. [123] ou par tomographie par Bouttes [10,168] (Fig.4.5).

Pour obtenir une loi d’échelle, on peut étudier l’équilibre entre les forces de viscosité et de
pression, en réutilisant la pression de Laplace définie dans l’équation (4.3). La vitesse d’écoule-
ment v est directement la variation de la taille caractéristique `c(t), car d’après la loi d’échelle
dynamique une seule longueur suffit à caractériser le système.

ηv

`c(t)2 ∼
PLaplace
`c(t)

∼ γ

`c(t)2 (4.11)

d`c(t)
dt ∼ v ∼ γ

η
d′où `c(t) ∼

(
γ

η

)
t (4.12)

Les verres de silicates sont particulièrement intéressants pour l’étude du mûrissement hydrodyna-
mique dans l’état liquide voire surfondu, car ils restent Newtoniens contrairement aux systèmes
types gels ou émulsions souvent viscoélastiques. Comme les viscosités de ces liquides restent très
élevées à haute température, les termes inertiels peuvent être négligés ainsi que les effets de la
gravité sur deux phases de densités différentes. De plus le temps caractéristique d’évolution de la
morphologie est observable à l’échelle expérimentale. Grâce à la microtomographie par rayon X
in-situ, David Bouttes a pu visualiser les mécanismes de pincements en 3D et mesurer les dis-
tributions de courbures de manière quantitatives pour le système SiO2-BaO-B2O3. Les tailles
caractéristiques des ponts liquides présentées Figure 4.4 vérifient la loi de puissance `c(t) ∼ t.
On constate que les tailles de l’ordre de 10 µm sont plus de 10 fois plus grandes que celles des
gouttes pour la même gamme de temps et de température (comparaison avec la Figure 4.3).
Contrairement au cas des gouttes ces tailles micrométriques sont compatibles avec la résolution
de la microtomographie.

Coalescence induite par coalescence

Les mécanismes hydrodynamiques peuvent également induire de la coalescence, en particulier
pour des ensembles de gouttes denses. Lors d’une première collision le champ de concentration va
nécessiter une réorganisation de l’interface afin de retrouver une courbure homogène, le champ
de vitesse ainsi créé entraîne de nouvelles collisions dans la même zone. La loi de puissance
qui dépend également de la viscosité reste de la forme `c(t) ∼ t. La différence entre les deux
régimes de coalescence, diffusif ou hydrodynamique, pourrait provenir de la fraction volumique :
en milieu relativement dilué, les objets sont trop loin les uns des autres alors le flux ne favorise
pas de nouvelles collisions. La fraction volumique de changement de régime serait autour de
25 % ou 30 % [170,171].

De manière générale la diffusion atomique est toujours présente. Aux temps courts la diffusion
est le moteur de l’étape initiale de séparation de phase, ce qui permet les fluctuations. Le régime
diffusif peut ensuite se prolonger aux temps longs (`c(t) ∼ t

1
3 ), ou un régime hydrodynamique

peut se mettre en place avec une croissance plus rapide (`c(t) ∼ t). Les lois de puissance avec des
exposants intermédiaires, entre 1

3 et 1, sont souvent attribuées à des régimes transitoires. Cette
transition entre les deux régimes a par exemple été observée expérimentalement par Bailey et
al. [172] pour une morphologie bicontinue de mélange colloïdes/polymères en microgravité.
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Figure 4.4 Cinétique de séparation de phase dans un verre massif du ternaire
SiO2-BaO-B2O3. A gauche, reconstructions 3D d’images par microtomographie X
pour 4 durées de traitement thermique à 1230˚C, à droite, vérification de la loi de
puissance et comportement arrhénien avec la température. Cette fois la croissance est
hydrodynamique et part d’une géométrie de type décomposition spinodale, `c(t) ∼
t [10, 169].

4.1.4 Ingrédients physiques supplémentaires

Il existe une grande richesse de comportements à prendre en compte dans la cinétique d’équili-
brage d’un système lors de la séparation de phase. Ces ingrédients supplémentaires introduisent
de nouvelles tailles caractéristiques, ou de nouveaux temps caractéristiques dans le système. On
peut citer entre autres pour les polymères l’existence d’un rayon de giration, ou de segments
plus grands dans le cas des copolymères à blocs. De plus l’étude expérimentale des polymères, ou
des mélanges polymères/colloïdes, fait souvent intervenir un solvant donc une troisième phase.
En particulier l’une des phases peut devenir compressible et des phénomènes de viscoélasticité
peuvent intervenir. C’est le concept d’asymétrie dynamique dont un article de revue de Ta-
naka [59] parcourt les différentes variantes morphologiques en construisant un diagramme de
phase dynamique.

Bien qu’il n’y ait pas de troisième phase dans les silicates, de manière générale l’asymétrie dy-
namique concerne aussi les propriétés de transport comme le coefficient de diffusion [173] ou la
viscosité [174], qui peuvent varier énormément entre les deux phases d’équilibre, notamment en
fonction de la composition. Les travaux de Bouttes et al. [168] ont aussi étudié le fort contraste
de viscosité dans le système SiO2-BaO-B2O3. En effet la phase riche en silice est considérable-
ment plus visqueuse que la phase riche en baryum, de 5 ordres de grandeur autour de 1200 C̊.
Expérimentalement la phase la plus fluide reste toujours la plus facile à fragmenter car la dissi-
pation favorise les réarrangements. Ainsi même à faible fraction volumique, la phase visqueuse
sera percolante à temps longs (1). La Figure 4.5 montre l’accord des simulations numériques avec
les films 3D de tomographie, alors que pour des ratios de viscosité inversés la phase visqueuse
ne se fragmenterait pas.

Les deux mécanismes, diffusif et hydrodynamique, conservent l’autosimilarité des distributions

(1)Pour le cas de la fragmentation des études se sont penchées sur le rôle de la fraction volumique des deux phases
à l’équilibre et ont déterminé un seuil atour de 30 % dans la transition de percolation. [175]
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Figure 4.5 Fragmentation avec asymétrie de viscosité importante entre les deux
phases. En haut, reconstruction 3D d’images par microtomographie X pour 3 durées
lors de la séparation de phase d’un verre SiO2-BaO-B2O3. Au centre, simulation
numérique par Gerriss [176] avec un ratio de viscosité 0.01/1 pour reproduire la
fragmentation observée expérimentalement. En bas, même simulation avec ratio de
viscosité inversé 1/0.01 le pincement se résorbe [10,168].

d’objets donc a priori le type de morphologie du système, discontinue ou bicontinues. Cependant
d’autres ingrédients peuvent introduire des évolutions à temps long : soit des morphologies de
type gouttelettes qui s’agrègent et se ramifient, soit des phases percolantes qui se fragmentent et
peuvent se réarranger pour donner des sphères. D’autres part dans les systèmes massifs des études
se sont portées sur les processus inertiels et les écoulements avec cisaillement macroscopique qui
modifient la séparation de phase [177,178]. Dans le cas des alliages, ce sont souvent les contraintes
élastiques qui modifient la forme des objets, menant à l’anisotropie du système [179]. Enfin on
peut évoquer les phénomènes arrêtant la séparation de phase comme la cristallisation [180],
la gélification [181] ou encore la proximité de la transition vitreuse [182], qui eux pourront se
retrouver dans les géométries confinées.

4.2 Mûrissement en géométrie confinée
L’évolution d’objets 3D dans un milieu confiné diffère du cas des systèmes massifs (3D/3D) évo-
qués jusqu’à présent, par l’environnement non-isotrope vu par les objets. La présence d’interfaces
introduit des degrés de complexité supplémentaires, à la fois par le changement de géométrie
donc l’introduction d’une taille caractéristique due à l’épaisseur, mais aussi par la modification
des conditions aux limites et les éventuelles interactions avec les interfaces (potentiel, angle de
contact, diffusion, adsorption, diffusion de surface, élasticité). Expérimentalement les différents
effets sont souvent entremêlés. Bien qu’on s’intéresse ici à la croissance d’objets à l’intérieur
d’une couche mince on peut aussi s’inspirer des études de croissance d’objets 3D sur une sur-
face (3D/2D). Théoriquement et numériquement on peut s’intéresser aux études de croissance
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d’objets 2D dans un plan (2D/2D) qui cependant ne sauraient rendre compte exactement de
la géométrie confinée. Les simulations précises de milieu 3D confiné sont rares car elles sont
limitées à de petits volumes et prennent beaucoup de temps de calcul, en particulier lorsque la
cinétique suit des lois de puissance de type `c(t) ∼ tα avec α ≤ 1

3 .
Contrairement aux matériaux massifs où les deux régimes diffusifs et hydrodynamiques mènent
à des lois de puissances très robustes, les résultats concernant les géométries confinées sont moins
concluants que ce soit au niveau de l’exposant des lois de puissance, des formes de distributions
ou des mécanismes. La littérature est riche et parfois contradictoire, il est difficile d’avoir une
vision d’ensemble des effets du confinement. Cette section présente donc un aperçu des travaux à
la fois théoriques, numériques et expérimentaux pour des géométries 2D (2D/2D) ou pseudo-2D
(3D/2D). On s’attardera en particulier sur les effets purement géométriques et sur l’interface
avec l’extérieur, avant de citer deux études particulièrement proches de notre système dans le
cas des silicates.

4.2.1 Systèmes d’étude

Expérimentalement on peut étudier le mûrissement d’objets en milieu confiné pour les systèmes
classiques donnant de la séparation de phase. Certains matériaux sont utilisés comme revête-
ments sous forme de films plus ou moins minces pour des applications diverses. On peut soit
chercher à obtenir des hétérogénéités par séparation de phase, d’où l’intérêt de connaître préci-
sément leur cinétique d’évolution, soit au contraire vouloir les éviter ou en limiter la taille. Les
alliages métalliques, et plus récemment les superalliages (HEA), ont particulièrement été étu-
diés car les différentes phases obtenues ainsi que les tailles des domaines influencent les propriétés
macroscopiques de durabilité, de ferromagnétisme ou de conduction [101,102,183]. Par ailleurs la
séparation de phase dans les mélanges de polymères, de copolymères, et les mélanges polymè-
res/colloïdes est un moyen d’obtenir en peu d’étapes des hétérogénéités de manière contrôlée sur
de grandes surfaces. Les nanostructures obtenues peuvent être monodisperses ou multi-échelles
et sont utiles en vue d’applications très variées : des dispositifs antireflet, des membranes pour
la catalyse, ou des biocapteurs spécifiques [97, 98, 184, 185]. Enfin les systèmes les plus proches
de notre étude sont les oxydes et notamment les verres. Comme dans le cas des polymères, on
cherche le contrôle de la rugosité et de la porosité des couches minces [11,103,104,108].
Par extension, bien que les objets ne soient pas générés par séparation de phase, on peut s’inspirer
du mûrissement de clusters sur une surface. En effet dans le domaine des semi-conducteurs
et des catalyseurs, l’évolution des tailles et de la répartition des nano-objets par diffusion de
surface à fait l’objet de nombreuses études, on pourra se reporter à l’article de revue de Zinke-
Allmang [186].
Du point de vue numérique, différents types de modèles peuvent être utilisés pour étudier la
cinétique de séparation de phase, adaptés à différentes échelles de tailles et de temps. On utilise la
dynamique moléculaire (MD) pour les échelles atomiques, les modèles sur réseau pour les volumes
intermédiaires et la simulation par champ de phase pour simuler des volumes mésoscopiques et
atteindre de grandes tailles de système. Bien sûr les différentes méthodes peuvent être couplées,
par exemple on simule les temps courts par dynamique moléculaire ou physique statistique dont
le résultat sert d’état initial à une simulation par champ de phase [187].
La dynamique moléculaire est un modèle déterministe. Il faut définir un potentiel d’inter-
action entre les espèces. Cela demande une grande puissance de calcul et contraint à travailler
avec de petites tailles de boîtes. On trouve principalement des études sur la séparation de phase
de type spinodale, qui prennent en compte les effets de mouillage aux interfaces mais aussi les
phénomènes hydrodynamiques [188–190].



4.2 Mûrissement en géométrie confinée | 69

Les modèles sur réseau sont probabilistes. Le modèle d’Ising est particulièrement connu pour
étudier les transitions de phases. Initialement il a servi à prédire la transition de phase entre
ferromagnétisme et paramagnétisme en simulant un ensemble de spins +1 et −1 distribués sur
une réseau 2D. De la même façon dans le cas de la séparation de phase d’un binaire (AB) on peut
choisir une valeur 0 pour la phase A et 1 pour la phase B. Cependant il est nécessaire de conserver
le paramètre d’ordre, pour simuler une concentration constante. On peut alors contraindre le
mécanisme élémentaire de changement de valeur d’un pixel, à des renversements de paires. Les
interactions sont calculées en ne considérant que les plus proches voisins : la configuration la
plus stable est celle minimisant les interfaces de signes contraires. L’algorithme le plus courant
est celui de Kawasaki qui modélise l’agitation thermique en échangeant les atomes de deux sites
voisins avec (i) une probabilité de 1 si les deux atomes sont identiques (ii) une probabilité qui

dépend de la différence d’énergie ∆E sinon (exp
(∆E
kT

)
) [191–193]. Cependant plus la séparation

de phase avance plus ce modèle prend du temps en considérant les interactions homonucléaires
qui deviennent très nombreuses à l’intérieur des domaines de séparation de phase. Pour cela on
peut utiliser un algorithme de Monte-Carlo cinétique (KMC) [194–196].

La simulation par champ de phase est une méthode mésoscopique adaptée à la description
de l’évolution des interfaces qui est très utilisée en science des matériaux [197]. Elle permet de
travailler sur de plus grandes tailles de simulations car on ne considère plus indépendamment
chaque atome A ou B mais la concentration locale d’un petit volume pouvant prendre des valeurs
continues entre 0 et 1. Les méthodes de champ de phase conviennent très bien au formalisme
de Cahn-Hilliard qui utilise des interfaces diffuses entre les domaines. Le champ considéré est le
champ de concentration, qui évolue suivant le potentiel thermodynamique lié à la séparation de
phase. A chaque pas de temps le potentiel chimique est calculé et sert à déterminer la variation de
composition d’après l’équation de la diffusion. En particulier les calculs peuvent être parallélisés.
On peut facilement implémenter des effets de mouillage aux interfaces pour prendre en compte
les angles de contact ou ajouter des effets inertiels [198], ou encore élastiques qui peuvent donner
lieu à de l’anisotropie [179].

4.2.2 Effets géométrique

Dans le modèle théorique LSW 3D [157,158], pour déterminer le taux de croissance des objets il
est nécessaire de définir le flux traversant la frontière des objets. Pour cela on modélise classique-
ment le champ de concentration sphérique en 3D sous la forme c(r) ∼ 1

r avec pour conditions aux
limites la concentration moyenne à l’infini c(r = ∞) = c̄ et la concentration c(r = R) = ceq(R)
au bord de la goutte. Étendre cette méthode au cas 2D ou pseudo-2D est difficile à cause de la
forme de la concentration en géométrie cylindrique c(r) ∼ ln(r) qui ne permet pas d’atteindre
les conditions aux limites à l’infini.

Pour cela Chakravery [199] propose d’introduire une distance de coupure fixe l pour remplacer
la condition à l’infini par c(r = l) = c̄. Il étudie ainsi la distribution de taille de clusters
hémisphériques par diffusion d’ad-atomes sur une surface plane (3D/2D), en s’inspirant des
problématiques de couches minces. Une loi de puissance `c(t) ∼ t

1
4 est obtenue, plus lente que

la loi LSW.

L’aspect arbitraire de cette distance de coupure a amené Marqusee [200] à introduire une distance
d’écrantage ξ. Elle est définie physiquement comme «la distance pour laquelle la croissance d’une
goutte affecte la croissance de ses voisins», ce modèle considère donc un milieu effectif auquel
contribuent les voisins relaxant a priori la contrainte LSW du milieu dilué. En particulier la
distance d’écrantage contient la dépendance de la fraction surfacique. Le calcul est effectué
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pour une géométrie strictement 2D, de disques dans un plan, et la loi de puissance obtenue est
`c(t) ∼ t

1
3 . Pour compléter ce modèle Zheng et al. [201] prennent en compte les corrélations

avec les plus proches voisins à l’intérieur de cette distance d’écrantage. L’argument (2) avait peu
avant été développé pour apporter des corrections au modèle LSW par Marder [202]. Dans le
cas 2D comme 3D la loi de puissance reste inchangée mais les distributions sont très élargies
comme l’illustre la Figure 4.6.

Figure 4.6 Comparaison entre la distribution classique issue du modèle LSW
(trait pointillé), et la distribution corrigée par les interactions entre gouttes issue
du modèle de Marder (trait plein). Cette dernière semble cohérente avec des don-
nées expérimentales (marqueurs) obtenues pour de la séparation de phase dans des
alliages (Fe-Ti-Si, Cu-Co et Ni-Si) [202].

Pour finir, on peut citer un dernier modèle développé dans le cas de croissance de clusters
sur une surface plane (3D/2D) par Shorlin [203]. Ce modèle adapte celui de Marqusee à la
géométrie 3D/2D justifiant la loi de croissance `c(t) ∼ t

1
4 pour des fractions volumiques faibles

et concluant qu’aucune loi de puissance n’est atteinte pour de plus grandes fractions volumiques.
De plus la relaxation de la forme des clusters est prise en compte. Les clusters peuvent avoir
temporairement des rayons différents de leur rayon d’équilibre, plus bombés ou plus aplatis,
introduisant une perturbation dans la surconcentration locale. Cela conduit également à des
distributions plus larges et avec plus de grosses particules (positive skewness).
Finalement le tableau 4.1 résume les lois de puissance du mûrissement d’un ensemble d’objets
discontinus. Dans les cas 3D/3D comme 2D/2D la théorie donne un exposant 1/3 tandis que
dans le cas pseudo-2D correspondant à la croissance d’objets 3D sur une surface un exposant
1/4 est proposé. Ce dernier cas est potentiellement plus proche du cas de croissance en géo-
métrie confinée qui nous intéressent. Des considérations de fraction volumique faible semblent

(2)Le développement statistique complet est effectué dans l’article, mais les auteurs proposent une analogie élec-
trostatique pour donner une compréhension physique. Qualitativement on peut attribuer une charge Q à une
particule de taille R qui va impacter ses voisins de QR

r
sur une distance maximale ξ et va en retour être im-

pactée de QR
r

2. En plus du niveau moyen de sursaturation augmenté par les voisins il faut prendre en compte
les corrélations, qui induisent une augmentation des vitesses de disparition/croissance de objets par rapport au
modèle LSW.
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cependant nécessaires pour approximer la cinétique à une loi de puissance. Les arguments de
corrélations entre gouttes comme les arguments de temps de relaxation des formes en milieu
confiné conduisent à des distributions plus larges que celles décrites par le modèle classique
LSW (Fig 4.6).

Année Auteurs Géométrie Exposant α Hypothèses

1961 LSW [157,158] 3D/3D 1/3 Champ moyen,
limite milieu dilué

1967 Chakraverty [199] 3D/2D 1/4 LSW
+ Distance de coupure

1984 Marqusee [200] 2D/2D 1/3 LSW
+ Distance d’écrantage

1987 Marder [202] 3D/3D 1/3 LSW
+ Corrélations entre proches voisins

1989 Zheng [201] 2D/2D 1/3 Marqusee
+ Marder

1998 Shorlin [203] 3D/2D 1/4 Marqusee
(valide φ petit) + Relaxation de la forme des objets

Table 4.1 Résumé des études théoriques prédisant les exposants α des lois de
puissance `c(t) ∼ tα pour le mûrissement par diffusion d’objets discontinus dans le
cas de géométries 3D/3D, 2D/2D et 3D/2D.

4.2.3 Effets d’interface

En plus de l’effet géométrique du confinement, la géométrie en couche mince exacerbe les effets de
mouillage que l’on ne peut plus négliger. En effet lors de la séparation de phase les deux phases du
matériau n’ont pas la même chimie ou la même structure, et peuvent donc interagir différemment
avec l’extérieur ou avec le substrat. Lorsque cette différence d’énergie de surface est grande, elle
entraîne une nucléation ou un mouillage préférentiel de l’une des deux phases à l’interface,
rajoutant une anisotropie au système. Cette compétition entre la cinétique de séparation de
phase et celle du mouillage porte le nom de SDSD Surface-directed spinodal decomposition [151].
La majorité des études expérimentales citées ont été faites dans le cas de la décomposition
spinodale, et ce pour des liquides et des mélanges polymères. On trouve également quelques
travaux dans les alliages. Les articles évoquant la séparation de phase orientée par la surface
en milieu confiné sont principalement numériques et les effets de taille finie restent encore un
problème de physique hors équilibre difficile comme discuté dans l’article de revue de Binder et
al. [204].

Différents cas sont possibles pour les conditions aux limites imposées par les interfaces. On peut
s’intéresser au mouillage total (CW ) pour lequel l’équilibre est d’obtenir une phase recouvrant
toute l’interface, ou au mouillage partiel (PW ) lorsque la surface peut être mixte avec un angle
de contact entre les deux phases. Les deux interfaces peuvent être symétriques, c’est-à-dire
que la même phase est attirée préférentiellement en haut et en bas, ce qui donne lieu à des
objets traversants. Au contraire de cette géométrie dite colonnaire, il est possible d’obtenir une
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épaisseur stratifiée.

Figure 4.7 Séparation de phase en milieu confiné de type SDSD, pour un mé-
lange colloïdes/polymères (nanoparticules PMMA fluorescentes 110nm, xanthan,
ratio 70:30). Le mélange est placé entre une interface de verre et une interface de
PDMS séparées de 18 µm, toutes deux en condition de mouillage total (CW ) vis à
vis de la phase riche en PMMA (blanc) [185].

Pour étudier l’évolution cinétique de ces morphologies, on peut choisir de suivre différentes tailles
caractéristiques. Par exemple Das et al. [205] ont traité le cas d’une composition φ = 0, 5 par
dynamique moléculaire (3D) en couche mince. Les interfaces sont modélisées par un potentiel
de Lennard-Jones simulant un mouillage partiel. Ils obtiennent des gouttes dont la taille croît
avec un exposant α = 2/3 après un régime transitoire plus lent. Bien que seuls des temps
très courts soient explorés, l’exposant 2/3 est attribué au régime inertiel, par exemple décrit
par Furukawa [206]. On peut citer une autre étude numérique en milieu confiné par Khanna
et al. [207] où les auteurs choisissent de suivre le nombre de maxima dans les fluctuations
de composition spinodale. Un régime initial en t−1/4 est observé jusqu’à ce qu’une longueur
d’onde dominante soit sélectionnée, puis le régime attendu pour les mécanismes diffusifs en
t−1/3 s’établit. On remarque cependant que le nombre de fluctuations dans l’épaisseur reste assez
grand, de l’ordre de 4, donc on observe probablement des films « épais ». Au contraire dans l’étude
expérimentale sur les polymères Chung et al. [208] la structure est latérale mais reste avec une
seule phase en profondeur. Les auteurs choisissent de suivre la longueur de corrélation latérale
comme taille caractéristique. Pour le régime de nucléation-croissance (Fig. 4.8a) le mûrissement
suit la loi de puissance `c(t) ∼ t1/3. La taille caractéristique peut notamment être normalisée par
l’épaisseur de la couche, montrant un impact linéaire sur la taille des gouttes. Quant au régime
spinodal, la valeur de l’exposant évolue de 0,28 proche d’un régime diffusif pour h0 = 90 nm à
0,62 proche du régime inertiel pour h0 = 900 nm (Fig. 4.8b).

Binder et Puri [204] concluent que de simples lois de puissance sont rarement observées aux temps
accessibles par les simulations, bien qu’à temps longs les tailles caractéristiques rattrapent les
régimes attendus pour les matériaux massifs. De manière générale ils observent que la cinétique
de mûrissement est plus rapide, i.e. s’approche plus vite de l’exposant t−1/3, lorsque l’épaisseur
de la couche mince augmente. C’est aussi ce qui semble confirmé expérimentalement dans le
cas spinodal. Pour vérifier la loi d’échelle dynamique il est nécessaire de mesurer différentes
longueurs du système (dans le plan et en profondeur, les tailles et les corrélations, ...) afin de
vérifier si elles concordent. En particulier dans le cas des simulations cela implique de travailler
en 3D, ce que peu d’études font à cause des temps de calculs élevés.
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Figure 4.8 Séparation de phase à 185 C̊ dans un mélange de polymères dPM-
MA/SAN pour des films entre 90 nm et 1 µm. a-b L’évolution de la longueur de
corrélation latérale mesurée par AFM après dissolution de la phase riche en dPMMA
est donnée en fonction du temps pour différentes épaisseurs. c-d Longueur de corré-
lation normalisée par l’épaisseur [208]. Pour le mécanisme type nucléation-croissance
(a-c) l’exposant 1/3 est suivi, tandis que par décomposition spinodale (b-d) l’expo-
sant augmente avec l’épaisseur entre 0,28 et 0,62.

Rugosité

En outre on peut évoquer les effets de la rugosité de surface qui apparaissent dans les polymères
lorsque les gouttes deviennent plus grosses que l’épaisseur du film [209]. Ou encore les fluc-
tuations capillaires qui peuvent induire des changements de topologie, soit en créant des ponts
entre deux interfaces mouillantes, soit en nucléant des trous comme dans le cas du démouillage
d’un film [210]. Par ailleurs les longueurs caractéristiques des polymères, comme le rayon de
giration, deviennent de l’ordre de grandeur de l’épaisseur en milieu confiné. Wang et al. [97] ont
identifié expérimentalement un régime particulier pour des couches de dPMMA/SAN ultra-fines
de 5,7 nm. La croissance des domaines est en t1/4 et la rugosité du film augmente en ln(t). Ils
proposent un mécanisme diffusif limité par les films fins entre les gouttes plus épaisses pour
expliquer cet exposant.

4.2.4 Études sur les couches minces inorganiques

Malgré la bibliographie assez riche donnée dans le chapitre 1, la séparation de phase dans les
silicates reste très qualitative. Parfois différents temps de traitements thermiques sont testés pour
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observer l’évolution morphologique et notamment déterminer les mécanismes, mais peu d’études
obtiennent suffisamment de points pour des données quantitatives. Pour les borosilicates on se
reportera dans le cas de la décomposition spinodale aux travaux de Hwang et al. [103] et dans
le cas de la nucléation-croissance à la thèse de Fonné [11].

Hwang et al. [103] ont étudié la cinétique de croissance de couches minces de verre après sépa-
ration de phase spinodale. Ces couches minces de borosilicate de sodium de l’ordre de 30 µm
sont déposées par screen-printing. Après des traitements thermiques de plusieurs heures autour
de 600 C̊, la dissolution de la phase riche en alcalin révèle la structure interconnectée du sque-
lette de silice. La taille caractéristique de cette phase est mesurée par imagerie MEB sur deux
décades de temps. Comme présenté Figure 4.9 la largeur des nanostructures croît suivant une
loi de puissance `c(t) ∼ tα avec un exposant α = 0, 2 sur la première décade, puis la cinétique
s’accélère avec un exposant α = 0, 5. Le comportement à temps court correspondrait au régime
diffusif tandis que l’accélération à temps long est attribué au régime hydrodynamique en milieu
confiné. Face à l’observation de la cinétique diffusive lente, les auteurs proposent une hypothèse
de densification de la couche mince qui ralentirait le mûrissement.

Figure 4.9 Séparation de phase type spinodale dans le ternaire SiO2-Na2O-B2O3
pour des films de l’ordre de 30 µm. L’évolution de la taille caractéristique de la
phase riche en SiO2 est donnée en fonction du temps pour différentes températures.
A 620 C̊ on peut observer une rupture de pente attribuée au changement de régime
diffusif pour l’exposant 1/4 et hydrodynamique pour l’exposant 1/2 [103].

De manière complémentaire, les travaux de thèse de Fonné [11] portent sur la nucléation-
croissance dans des couches minces de borosilicates de baryum de maximum 100 nm d’épais-
seur. Les deux interfaces sont dissymétriques, l’une avec le substrat de silicium et l’autre avec
l’air. Les gouttelettes riche en baryum (noires Fig. 4.10A et blanches Fig. 4.10B, sont obtenus
préférentiellement à l’interface avec l’air. Des observations MET en tranche révèlent la forme
hémisphériques des gouttes en surface avec des angles de contact qui semblent un peu inférieur
à 90̊ . La cinétique de mûrissement des gouttes est suivie par des images MEB post-mortem sur
2 décades de temps comme présenté Fig. 4.10C. Le nombre d’objet diminue au cours du temps
et leur diamètre moyen suit une loi de puissance `c(t) ∼ tα avec α = 0, 16. Cette cinétique
de croissance est particulièrement lente et révèle l’impact du confinement sur la croissance en
géométrie pseudo-2D. On peut remarquer que le rayon des gouttes atteint 50 nm après 20 h de
traitement thermique à 950 C̊, soit l’épaisseur de la couche. De plus la taille des gouttes, à un
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temps fixe, dépend de l’épaisseur initiale de la couche mince de verre et cette croissance semble
linéaire.

Figure 4.10 Séparation de phase type nucléation-croissance dans le ternaire SiO2-
BaO-B2O3 en milieu confiné. Les images A en tranche et B vue de dessus pour une
couche mince de 110 nm montrent la nucléation préférentielle en surface et la densité
d’objets (φsurf ∼ 24%). L’évolution des diamètres en fonction du temps est donnée
pour la médiane (bleu), les 1er et 3ème quartiles (vert), et 1er et 9èmedéciles (rouge),
pour une épaisseur de 45 nm. La loi de puissance observée est `c(t) ∼ tα avec
α = 0, 16 [11].
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En résumé
Lorsque de la séparation de phase débute dans un mélange, l’énergie totale du système tend à
être minimisée. Aux premiers instants, des fluctuations de composition amorcent la démixtion
du système vers deux phases différentes. Soit ces fluctuations s’amplifient par décomposition spi-
nodale et donnent deux phases interconnectées, soit des germes isolés se forment par nucléation-
croissance. Ces deux mécanismes permettent d’atteindre des compositions d’équilibre réduisant
l’énergie volumique du système, au prix de la création de nombreuses interfaces entre les do-
maines. Ces interfaces localisent les gradients de composition, mais aussi les surconcentrations
locales dues aux courbures (pression de Laplace). L’évolution cinétique du mélange aux temps
plus longs consiste à diminuer la quantité de surface ainsi qu’à réduire les courbures. L’étape de
mûrissement mène donc à une augmentation des tailles des domaines.

Deux types de mûrissement peuvent être attendus. Le mécanisme diffusif, aussi connu sous le nom
de mûrissement d’Ostwald, induit la diffusion moléculaire le long du gradient de concentration
pour équilibrer les potentiels chimiques. La diffusion, des interfaces les plus courbées vers les
interfaces moins courbées, entraine l’accroissement des tailles caractéristiques en `c(t) ∼ t

1
3 . Pour

un ensemble de gouttelettes cela mène en pratique à la disparition des petites gouttes au profit
des plus grosses. Le mécanisme hydrodynamique met de plus en jeu des écoulements qui vont,
par un processus de pincement, briser certains ponts capillaires et ainsi faire grossir les ponts
restants. L’augmentation de la longueur caractéristique est plus rapide en `c(t) ∼ t. A ces deux
ingrédients physiques peuvent s’ajouter entre autres, suivant le système considéré, l’élasticité, la
viscoélasticité, la gravité, le cisaillement, l’évaporation, la gélification, la cristallisation.

En plus de ces différents types d’évolution, des effets supplémentaires doivent être pris en compte
en milieu confiné. D’une part les effets purement géométriques du confinement, d’autre part les
interactions avec les interfaces. En particulier la séparation de phase spinodale orientée par
la surface (SDSD), entraînant le mouillage total ou partiel de la surface par l’une des deux
phases, a beaucoup été étudiée. L’impact de ces contraintes sur la cinétique n’est pas clair. Des
études théoriques de croissance en 2D ou d’objets 3D sur une surface (croissance et coalescence
de clusters) donnent des exposants respectivement 1/3 et 1/4, mais certaines études prévoient
qu’aucune loi de puissance ne peut être atteinte hors d’un régime dilué. Numériquement les
temps de calculs élevés restreignent les études à des géométries 2D ou à l’étude des temps courts
tandis qu’expérimentalement il est difficile d’observer les systèmes à petites échelles. La majeure
partie des études a lieu sur des systèmes polymères, complexes, à cause de la présence d’une
troisième phase solvant ou de la viscoélasticité intrinsèque. La cinétique semble généralement
ralentie pour les épaisseurs les plus minces mais les lois de puissance proches de 1/3 sont souvent
observées à temps long.

Le cas des silicates a peu été traité de manière quantitative. Une étude sur la séparation de
phase spinodale a mis en évidence un régime diffusif initial plus lent qu’attendu [103]. De même
la thèse de Jean-Thomas Fonné [11] a montré que des gouttelettes obtenues par nucléation-
croissance en surface d’une couche mince de verre semblent croître avec une loi de puissance
plus faible que les exposants proposés dans la littérature. On peut se demander si ces régimes
lents observés doivent être considérés comme des régimes transitoires. On cherchera donc dans
le chapitre suivant à confirmer cette tendance et à cerner les paramètres pouvant expliquer cette
loi de puissance lente.



Chapitre 5

Cinétique de séparation de phase en
gouttes, observations expérimentales

Ce chapitre s’intéresse aux expériences de séparation de phase en couche mince pour une com-
position de verre donnant des gouttelettes par nucléation-croissance (SiO2-BaO-B2O3 type A
voir 3.3). L’objectif est d’étudier la cinétique de croissance des gouttes en milieu ultra-confiné.
Les films minces déposés ont initialement des épaisseurs d’environ 100 nm qui est aussi l’ordre
de grandeur de la taille des objets, c’est ce qui permet d’étudier le mûrissement d’Ostwald des
gouttes en géométrie confinée. La technique d’observation est principalement l’imagerie MEB,
permise par la différence de contraste chimique entre les deux phases de verre. Pour obtenir
des informations quantitatives à partir de ces images, un script de traitement d’images sous
Python a été développé pour évaluer le plus précisément possible la densité d’objets, leur taille
et leur répartition spatiale. Le système reste autosimilaire sur trois décades de temps et on peut
mettre en évidence une longueur caractéristique `c. Celle-ci suit une cinétique lente de la forme
`c(t) ∼ tα avec α . 0,2. Outre l’effet du confinement, plusieurs effets sont explorés comme l’im-
pact de l’épaisseur, de l’énergie de surface et l’évolution temporelle de la composition lors du
traitement thermique. Ces conclusions sont robustes pour plusieurs séries de données permettant
de contrôler finement la taille des objets par deux leviers, la durée du traitement thermique et
l’épaisseur initiale de la couche.
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5.1 Traitement d’image

Dans ce chapitre, les échantillons étudiés sont des couches minces de verre déposées sur wafer
de silicium. Un traitement thermique à haute température de cette composition de SiO2-BaO-
B2O3 induit de la séparation de phase par un mécanisme de nucléation-croissance. On cherche à
caractériser par imagerie MEB l’évolution au cours du temps des gouttelettes obtenues. Le dé-
tecteur d’électrons rétrodiffusés permet d’obtenir un contraste chimique entre les deux phases,
ainsi le type d’image à analyser est une assemblée de points blancs (verre riche en baryum)
sur fond noir (verre riche en silice). Le contour des gouttes est mal défini car physiquement
les interfaces entre les deux verres sont diffuses (Figure 4.1 chapitre 4), donc la variation de
composition est continue, mais aussi car le détecteur d’électrons rétrodiffusés utilisé a une réso-
lution latérale limitée de quelques nanomètres (Section 2.2.1 chapitre 2). Ce dernier argument
s’applique aussi en profondeur, le signal est intégré sur plusieurs centaines de nanomètres soit
toute l’épaisseur de la couche mince. Les gouttes les plus petites ont une quantité de matière
moindre dans l’épaisseur et ressortent avec une intensité plus faible.
Pour chaque échantillon, on prend une série de 10 images avec un grossissement adapté afin
d’observer une centaine de gouttes et d’avoir des moyennes représentatives, en plus des clichés à
grossissements fixes pris pour comparaison. Pour les durées de traitement thermique faibles, les
gouttes sont de l’ordre de la dizaine de nanomètres, ce qui est proche de la limite de résolution
du MEB : la qualité des images est alors plutôt mauvaise. On cherche donc à mettre en place
un script fonctionnant pour toutes les durées de traitement thermique qui détecte des objets
sphériques polydisperses dont les bords sont diffus. Comme on souhaite avoir le même type
d’erreur due au traitement d’image quelle que soit la série, il est nécessaire de tenir compte de
la variation d’intensité liée à la taille des objets.

5.1.1 Étapes de segmentation

De manière générale, la segmentation d’une image est une suite d’opérations sur la valeur des
pixels afin de définir différentes zones. On choisit d’une part la méthode principale, qui repose sur
la détection d’une plage de couleur, d’une forme ou d’un gradient, et d’autre part les étapes de
prétraitement, comme l’homogénéisation de la luminosité, du contraste, ou le lissage du bruit.
Celles-ci ne sont pas négligeables car elles influencent la précision de la méthode et peuvent
éliminer des artéfacts. Classiquement, on choisit ici une succession de 4 étapes dont les résultats
sont présentés Figure 5.1 et pour lesquelles on utilise des fonctions du package skimage [211]
codé en langage Python. Ces fonctions, déjà optimisées pour travailler avec des images 2D ou 3D,
peuvent être imbriquées facilement ; on trouvera en Annexe A les scripts complets commentés.
Pour plus de détails sur les fonctions elles-mêmes, on peut se reporter à la documentation et à
la galerie d’exemples sur le site scikit-image (https ://scikit-image.org/).
La première étape sert à ajuster localement le contraste afin de s’affranchir des effets d’om-
brage sur les bords ou autour de défauts (Fig. 5.1b fonction exposure.equalize_adapthist). En
particulier, on peut travailler sur une série d’images où la luminosité varie, ce qui arrive par-
fois par effet de charge sur des images MEB. La deuxième étape, le débruitage, sert à lisser la
granulosité de l’image pour obtenir des plages de niveau de gris plus homogènes. On utilise une
méthode de « variation totale » qui lisse le bruit tout en préservant les variations importantes
comme les bords, contrairement aux méthodes classiques de filtres gaussiens (Fig. 5.1c fonction
restoration.denoise_tv_bregman [212]). Ensuite la binarisation sert à passer d’une image en ni-
veaux de gris, avec des valeurs de pixels entre 0 et 255, à une image binaire, uniquement entre 0
pour le fond et 1 pour les gouttes. (Fig. 5.1d et 5.1e fonction développée spécifiquement). Enfin,

https://scikit-image.org/
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l’étape de labélisation permet d’attribuer un entier à chaque zone discontinue (Fig. 5.1f fonction
measure.label). On peut par la suite mesurer les propriétés de chaque région indépendamment
telles que la position et l’aire (fonction measure.regionprops).

Figure 5.1 Description des étapes de segmentation pour la méthode « combinée ».
Après amélioration du contraste et débruitage, la méthode Blob-LoG permet de
détecter des disques dont les centres (points rouges) correspondent aux maxima
locaux. Ces points deviennent les marqueurs initiaux pour l’étape de propagation
qui est limitée spatialement par le diamètre maximal des disques. Une fois l’image
binarisée la discontinuité des objets est conservée, un label permet de les identifier
indépendamment.

5.1.2 Méthodes de binarisation

Les méthodes de binarisation les plus courantes sont les méthodes de seuillage. On définit une
valeur de niveau de gris seuil entre deux populations, ou classes : tous les pixels dont la valeur
est supérieure à ce seuil seront blancs, et de façon complémentaire tous les autres seront noirs.
Il existe de nombreuses méthodes pour calculer cette valeur, en particulier le seuillage d’Otsu
consiste à maximiser la variance inter-classes, ce qui est équivalent à minimiser la variance
intra-classes [213]. Suivant la forme de l’histogramme des niveaux de gris, la frontière entre les
deux classes est plus ou moins évidente. Cette définition d’un seuil convient très bien lorsqu’il
existe par exemple un minimum entre deux pics, ce qui n’est pas le cas pour les images les
moins favorables de nos séries à cause des bords diffus. De plus, définir un seuil peut s’avérer
problématique lorsque les objets n’ont pas la même intensité lumineuse, on risque de perdre les
moins intenses dans la classe « sombre », dans notre cas on risque de perdre les petites gouttes.
Le résultat d’un seuillage d’Otsu par la fonction filters.threshold_otsu est donné Figure 5.2a.
Il arrive que plusieurs gouttes soient connectées créant de grandes zones ou que seul le centre
brillant des objets soient détectés. Ces deux artéfacts élargissent alors la distribution de taille
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d’objets.

On peut aussi choisir de détecter une forme plutôt qu’une valeur. Pour cela on utilise une
méthode de détection de « blob » particulièrement adaptée aux objets quasi-sphériques aux bords
diffus comme les cas de détections d’objets émissifs, tels que des galaxies ou des biomarqueurs.
On choisit la méthode « Blob-LoG » dont le principe est de chercher les maxima locaux de l’image
puis de convoluer la zone environnante par une gaussienne 2D et un Laplacien (LoG, Laplacian
of Gaussian [214]). Plusieurs largeurs différentes de la gaussienne sont testées et on obtient
une correspondance très forte lorsqu’elle est proche du diamètre de la goutte recherchée, quelle
que soit l’intensité lumineuse du blob. Pour éviter l’agglomération de plusieurs gouttes dans un
même blob on peut choisir un diamètre maximum, de même, pour empêcher de considérer le
bruit comme des blobs de quelques pixels on peut fixer un diamètre minimum. Il est également
possible de définir le nombre de largeurs à tester suivant la précision désirée. Cependant plus la
population de goutte est polydisperse plus le nombre de pas à tester pour chaque maxima doit
être grand et plus le script est lent. Finalement cette fonction recueille d’une part le maxima
local qui détermine la position de la goutte et d’autre part la largeur de la gaussienne qui donne
une estimation du diamètre. La fonction feature.blob_log permet d’obtenir des disques tels que
sur la Figure 5.2b, les gouttes sont bien disjointes : on récupère précisément le nombre d’objets.
L’inconvénient est cependant de ne pas avoir accès à la forme des gouttes qui ne sont pas a priori
des cercles parfaits. Par ailleurs, seul un nombre de rayons de disque fixés est testé rendant la
distribution discrète (trous dans la distribution en jaune Fig.5.2).

Figure 5.2 Comparaison de trois méthodes de segmentation, a par seuillage
d’Otsu, b par Blob-LoG c par la méthode combinée Watershed, pour la même image
relativement défavorable. Les distributions correspondent à un même ensemble de 10
images obtenues par les trois méthodes. La méthode combinée permet de connaître
précisément à la fois la forme et le nombre d’objets.
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Pour conserver l’avantage de la méthode de détection de blobs très précise sur le nombre d’ob-
jets et récupérer la forme des gouttes, on ajoute une étape de watershed [215]. Le nom de cette
méthode, montée des eaux, fait référence à une analogie géographique. On imagine une topogra-
phie de surface accidentée, constituée de plusieurs trous, appelés bassins. On remplit ces bassins
d’eau en partant du minima, le niveau d’eau monte petit à petit le long de la « pente », le
gradient, s’étalant latéralement. Lorsque deux bassins voisins atteignent la même hauteur, le
moment où l’eau peut communiquer, on place une frontière délimitant les deux bassins. Cette
méthode permet de séparer des objets connectés que l’on sait différents. La plupart du temps,
pour éviter la sursegmentation due à de trop nombreux minima locaux, on choisit les marqueurs
initiaux, donc le nombre de bassins à rechercher. Dans notre cas, on se sert des centres des
disques obtenus par détection de blob « Blob-LoG » (points rouges Fig. 5.1d). De plus le fond
constitue aussi un bassin qui agit comme un masque et limite le bord maximal des gouttes à
leur disque circonscrit (1) trouvé par « Blob-LoG » (fond noir Fig. 5.1d). Le fond fait donc partie
des objets à propager latéralement ce qui permet de retrouver une séparation entre deux objets
contigus.

Finalement la fonction morphology.watershed prenant en argument l’image débruitée et les mar-
queurs définis par le résultat de feature.blob_log donne la segmentation Figure 5.2c. Grâce à
notre méthode « combinée », on obtient des objets déconnectés, un nombre d’objets précis,
la forme de chaque goutte et une distribution de tailles continue. Cette distribution est
relativement fiable, bien qu’elle sous-évalue les tailles, la différence avec la méthode Blob-LoG
qui elle la surévalue n’est que de quelques nanomètres. Pour un set d’images faciles à segmenter
on obtient des distributions très proches pour cette méthode « combinée » et par un seuillage
d’Otsu, ce qui valide notre méthode. De plus, celle-ci fonctionne pour le cas d’images défavo-
rables, elle est donc plus robuste que les méthodes de seuillage où la valeur du seuil est à
ajuster à l’appréciation de l’utilisateur pour chaque série. On peut estimer l’erreur maximale
due à l’analyse à 2 pixels sur la mesure du diamètre, donc entre 1 nm pour les grandissements
x200 000 à 6 nm pour les grandissements faibles x30 000.

5.1.3 Diagramme de Voronoï

Le diagramme de Voronoï est un moyen de caractériser la répartition spatiale d’un ensemble
d’objets. Le principe est de paver tout l’espace de régions appelées cellules qui contiennent chacun
un unique objet. Classiquement on définit une cellule de Voronoï comme l’ensemble des points
de l’espace plus proche d’un objet que de tous les autres (2). En général, au lieu de considérer les
objets entiers, on ne considère que leur centre (Fig.5.3a). On construit la limite entre les cellules
de Voronoï en traçant les médiatrices entre centres ou de manière duale par la triangulation
de Delaunay. Utiliser le centre des objets est pertinent si leur taille est monodisperse, ou si
le système est très dilué. Lorsque deux objets sont collés avec des tailles très différentes, le

(1)La détection de blob donne généralement un disque circonscrit, un peu plus grand que l’objet. Dans le script
on accentue cet effet en dilatant d’un pixel le contour de chaque disque pour éviter les erreurs lors de l’étape
de propagation watershed. La combinaison de ces deux méthodes permet en particulier de gagner du temps de
traitement car en majorant les surfaces avec des disques circonscrits, il n’est plus nécessaire d’avoir une bonne
précision de la taille. On peut alors diminuer le nombre de largeurs de gaussiennes testées par « Blob-LoG »,
qui est l’étape la plus longue du code.

(2)Tesselation de Dirichlet en mathématiques, polygones de Thiessen en géophysique, cellules de Brillouin en
physique du solide...le concept se retrouve sous différents noms dans de nombreux domaines. Dans tous les cas,
ce découpage de l’espace permet de définir des surfaces ou volumes dont la distribution de tailles permet de
caractériser des propriétés.
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problème est que la médiatrice risque de traverser l’objet le plus gros. On décide ici de définir un
diagramme de Voronoï de bord à bord, en faisant croître le pourtour de chaque objet (Fig.5.3b).
En particulier dans le contexte de la diffusion d’espèces, on conçoit qu’un atome va diffuser vers
le bord de l’objet le plus proche de lui. Notre façon de le coder a été de commencer par calculer
la distance aux bords des objets (fonction ndimage.distance_transform_edt) puis d’utiliser la
fonction watershed pour définir les crêtes, donc les frontières entre cellules.

a Diagramme de Voronoï de centre à centre b Diagramme de Voronoï de bords à bords

Figure 5.3 a Schéma de construction d’un diagramme de Voronoï, chaque goutte
est entourée d’une cellule qui correspond à l’ensemble des points plus proches de cette
goutte que de toutes les autres gouttes. b Résultat dans le cas d’une distribution
polydisperse. Les cellules noircies sont retirées des statistiques car faussées, elles ne
sont pas complètes ou ne touchent pas tous leurs voisins.

Une fois les cellules de Voronoï tracées, on peut les utiliser pour calculer le nombre de plus proches
voisins N comme le nombre de cellules contiguës. On définira dans la suite la distance moyenne
entre gouttes Lmoy. comme la moyenne des distances Li entre une goutte et ses plus proches
voisines, soit Lmoy. =

∑N
i=1

Li
N . On se rend compte que la racine de la surface de la cellule de

Voronoï de la goutte A est un bon estimateur de cette distance moyenne : Lmoy. ∼ 2LA = 2
√

A
π

Finalement le traitement d’image mis en place pour les images MEB permet d’estimer :

– ρ, la densité de gouttes,
– τ , l’aire cumulée de toutes les gouttes qui donne une sur-
face totale projetée,

– S, l’aire de chaque goutte transformée en D le diamètre
apparent, la fonction segmentation.clear_border permet
de ne conserver que les gouttes entières dans la distribu-
tion de tailles,

– A, l’aire de chaque cellule de Voronoï, corrélée avec le
rayon de la goutte qu’elle contient, on ne conserve dans
la distribution que les cellules entières ne touchant pas
les bords,

– N , le nombre de voisins entourant la cellule de Voronoï,
– Lmoy., la distance moyenne aux plus proches voisins.
:D
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5.2 Cinétique de mûrissement en milieu confiné

5.2.1 Cinétique lente

Pour étudier la cinétique de mûrissement de gouttes en milieu confiné, on dépose une couche
mince de 98±5 nm de composition Vg (3) par pulvérisation magnétron. Les échantillons sont
suffisamment grands pour que 16 morceaux soient découpés dans la zone centrale.

Initialement la couche mince est homogène latéralement, c’est-à-dire qu’il n’y a pas de séparation
de phase visible ni au MEB ni au TEM. Au contraire dans le cas des verres massifs, il est difficile
de partir d’un état homogène (liquide haute température T>Tc) et de le figer par une trempe
suffisamment rapide. Pour cette gamme de composition de verre, les travaux de Bouttes [10]
montrent par exemple un verre initial contenant des gouttes de l’ordre de 250 nm de diamètre.
Contrairement au cas massif, la pulvérisation magnétron permet d’obtenir un verre en couche
mince considéré hors équilibre pour la séparation de phase, ce qui permet d’observer les temps
courts juste après nucléation.

Les échantillons, lavés à l’éthanol, sont ensuite recuits au four à 950 C̊ pour des durées étalées
sur 3 décades de temps entre 1 min et 32 h. Des images MEB au même grossissement sont
données Figure 5.4 pour des temps courts, 1 min et 15 min, et des temps longs, 4 h et 20 h. Pour
les autres temps on se reportera à la Figure C.1 en Annexe. La durée la plus courte possible
au four, 1 min, présente déjà une assemblée de gouttelettes donc la séparation de phase de ce
verre est de type nucléation croissance. Les images AFM correspondantes sont acquises après
dissolution préférentielle de la phase riche en baryum par attaque acide, laissant de petits trous
en surface. On en conclut que les gouttes affleurent la surface et sont probablement formées
par nucléation hétérogène. Au cours du temps on constate bien que la densité d’objets diminue
tandis que la taille des gouttes augmente conformément au mûrissement observé dans les verres
massifs. On suppose que le mécanisme principal est diffusif, les plus petites gouttes se vident par
diffusion au profit des plus grosses. Cependant, quelques événements de coalescence, figés lors
de la trempe, sont observables à toutes les échelles de temps. Par exemple sur l’image AFM à
15 min, on peut voir une goutte très allongée. Les deux gouttes qui coalescent n’ont pas encore
retrouvé leur forme d’équilibre car le transport, diffusif ou par écoulement hydrodynamique,
reste très lent dans le liquide silicaté visqueux.

Une expérience de TEM in-situ, faite à l’ICMPE, avec Julie Bourgon à Thiais, a confirmé que
la nucléation-croissance a lieu dès les premiers instants de la séparation de phase. La taille
minimale des germes observés est de 10 nm. De plus l’apparition de bulles à l’intérieur des
gouttes a été mise en évidence. Une bulle se forme au centre puis vient se coller en surface et
s’évapore, tandis qu’aucune bulle dans la phase riche en silice n’a été observée (image en Annexe
Figure B.12). Cela explique les points noirs (trous) sur les images MEB post-mortem que l’on
distingue particulièrement aux temps courts. Ce phénomène de bullage pourrait être dû soit au
dégazage de CO2 provenant du carbonate de baryum utilisé comme matière première, soit à
l’évaporation de bore connu pour être volatil à haute température, car la phase riche en baryum
est aussi plus riche en bore (voir section 5.3.1), soit à du gaz enfermé dans la porosité de la
couche lors de la pulvérisation magnétron.

Grâce au traitement d’image présenté dans la section précédente, on extrait des images MEB
l’évolution temporelle de la densité d’objet ainsi que le diamètre moyen des gouttes tracé en
échelle log-log Figure 5.5. La cinétique de mûrissement semble avoir le même comportement à
temps courts et à temps long : une loi de puissance en `c(t) ∼ tα avec α=0,17 . 0,2 en ce

(3)La composition Vg correspond à un verre SiO2-BaO-B2O3 81,5-10,1-8,4 wt%, appelé type A dans la section 3.3
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Figure 5.4 Images MEB et AFM pour un échantillon Vg 98 nm après différentes
durées de traitement thermique de 1 min à 20 h. Les gouttes obtenues par nucléation
croissance à la surface, grossissent au cours du temps tandis que leur densité diminue.

qui concerne le diamètre moyen. Les moyennes sont faites sur 500 à 3000 gouttes suivant les
échantillons, l’écart-type de la distribution de 10-25 nm est bien plus grand que l’erreur due
au traitement d’image estimé à 1-6 nm, on ne représentera donc pas les barres d’erreur sur les
graphiques dans la suite. Les quelques points de mesures issus des images AFM corroborent les
données MEB. La différence de moins de 10 nm peut venir de la variabilité entre deux échantillons
ou de la différence d’estimation des contours par traitement d’images sur des données MEB et
AFM. Toutefois cette différence ne modifie pas la loi de puissance.

Cette loi de puissance confirme les premiers résultats de Fonné [11] mais est relativement lente
vis-à-vis des exposants prévus dans la littérature. Comme détaillé chapitre 4, le mûrissement
diffusif d’objets discontinus possède théoriquement un exposant 1/3 dans les cas 2D et 3D ou 1/4
pour la croissance d’objets 3D sur une surface 2D. L’exposant expérimental α=0,17 correspon-
drait plutôt à 1/5 ou 1/6. On peut se demander si cet exposant est apparent et reflète simplement
un régime transitoire. Dans tous les cas, il n’est pas possible expérimentalement d’explorer des
temps plus longs à cause de l’apparition de cristallisation de surface. A partir de 32 h, et parfois
dès 16-20 h, la surface est complètement recouverte de cristaux (Figure C.2 en Annexe). Ce
sont probablement des cristaux de quartz d’après les diagrammes thermodynamiques à 950 C̊
calculés par FactSage R©.
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a 〈D〉 = f(t) b ρ = f(t)

Figure 5.5 Cinétique d’évolution lente mesurées au MEB et à l’AFM pour un
échantillon Vg 98 nm. a Diamètre moyen pour lequel on représente l’écart-type de
la distribution. b Densité surfacique de gouttes. Le mûrissement suit une loi de
puissance en `c(t) ∼ tα avec α=0,17.

Conservation de la masse

La densité surfacique de gouttes quant à elle, évolue comme ρ(t) ∼ t−β avec β=0,33 (Fig. 5.5b).
Pour vérifier la conservation de la masse, et donc du volume, il faut s’intéresser à la forme des
gouttes. Deux approches sont possibles : soit la profondeur h des calottes ne croît pas avec la
même cinétique que le diamètre D, le rapport d’aspect évolue, donc le volume d’une goutte
est v ∼ D2h, soit la profondeur varie comme le diamètre h(t) ∼ D(t), la forme des gouttes
est conservée, d’où v ∼ D3. Considérons d’abord le cas de gouttes hémisphériques, le volume
total constant s’exprime Vtot ∼ ρD3 donc ρ devrait plutôt varier comme t−0,5, et donc la surface
projetée τ ∼ ρD2 devrait être décroissante et varier en t−0,17. Or, la Figure 5.6a donne une surface
totale projetée quasiment constante autour de 22±3 %. Cela correspond plutôt au comportement
attendu pour les lois de puissance expérimentales de 〈D〉 et ρ : τ ∼ ρD2 ∼ t−0,33(t0,17)2 ∼ cste.
Ceci serait cohérent avec la première possibilité, que la forme des gouttes évolue dans le temps.
La conservation du volume total s’écrit alors Vtot ∼ ρD2h ∼ τh = cste soit h = cste. Si
le diamètre des gouttes augmente alors que la profondeur reste constante, cela signifie que le
rapport d’aspect des calottes diminue, donc que les gouttes s’étalent. Cependant, ni les données
AFM, ni les images MEB en tranche (Fig. 5.6b), ne confirment clairement cette hypothèse. On
ne peut conclure avec certitude que la masse est conservée dans notre système et on discutera
section 5.3 les hypothèses de perte de matière.

On donne tout de même une estimation de la fraction volumique dans l’hypothèse de gouttes
hémisphériques de profondeur 〈D〉/2 : on trouve φ ∼ 0,1. Thermodynamiquement pour la com-
position de la couche mince, les calculs FactSage R© prévoient une fraction massique de 0,2 pour
la phase riche en baryum. Dans les deux cas, la fraction volumique dépasse les quelques pour-
cents ne permettant pas de se placer dans l’hypothèse de milieu dilué de la loi LSW [157], il est
important de tenir compte des corrélations entre particules [202].
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a τ = f(t) b Images MEB en tranche

Figure 5.6 Évolution morphologique d’un échantillon lors du traitement ther-
mique. a Pourcentage τ de la surface totale projetée de la phase riche en baryum,
pour Vg 98 nm. b Vues de côté d’un échantillon après traitement thermique de
5 min, 2 h et 20 h pour une autre série d’échantillons Vg 90 nm.

5.2.2 Autosimilarité

Pour essayer de déterminer si le régime observé est un régime transitoire ou non, malgré la ciné-
tique similaire sur les trois décades de temps, on peut se pencher sur les distributions de tailles
de gouttes. En effet, une évolution de la forme de la distribution est généralement révélatrice
d’un changement de mécanisme.

L’écart-type donné sur la Figure 5.5a indique en effet que la distribution est large. On trace la
distribution des diamètres des gouttes pour chaque durée de traitement thermique de la série
cinétique Figure 5.7a. Bien que polydisperse, la distribution reste monomodale quelle que soit le
temps de recuit. On remarque que non seulement le diamètre moyen augmente au cours du temps
mais également que la distribution est de plus en plus étalée. Cependant, une fois normalisée
par le diamètre moyen (Fig. 5.7b), on se rend compte que la forme de la distribution ne change
pas : on peut dire que le système est autosilimaire. On compare la distribution expérimentale
de gouttelettes en milieu ultra-confiné aux distributions d’équilibre théoriques dans le cas 3D à
la fois pour la loi LSW (trait pointillé, régime dilué [157]) et après les corrections apportées par
Marder (trait plein, valide jusqu’à φ ∼ 0,1 [202]). Ce dernier modèle se superpose très bien à
nos données suggérant que le régime permanent est atteint (4). L’hypothèse de corrélation entre
les champs de concentration des gouttes voisines semble pertinente même dans une géométrie
confinée où le nombre de voisins est plus restreint, ce qui nous pousse à nous intéresser à la
répartition spatiale des gouttes.

(4)Dans le modèle de Marder, lorsque le système est en régime transitoire la distribution est dissymétrique, voire
bidisperse lorsque les populations de gouttes qui croissent et celles qui rétrécissent se séparent. Marder précise
que son calcul est valide pour φ ∼ 0,1 afin que les termes φ et φ1/2 soient du même ordre de grandeur. Il signale
que même au-delà de cette fraction volumique, les distributions semblent correspondre encore assez bien. On
estimait plus haut que notre expérience se fait à une fraction volumique comprise entre 0,1 et 0,2.
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a Distributions des diamètres b Distributions normalisées par le diamètre moyen

Figure 5.7 Distribution des tailles des gouttes pour des temps de traitement ther-
mique de 1 min à 32 h sur un échantillon Vg 98 nm a en nanomètres, b normalisées
par le diamètre moyen 〈D〉. Les distributions sont autosimilaires et sont proches du
modèle théorique de Marder [202] prenant en compte les corrélations entre voisins.

On trace le diagramme de Voronoï pour chaque goutte tel que décrit section 5.1.3. La fi-
gure 5.8a représente la distribution des surfaces des cellules de Voronoï A normalisée par la
surface moyenne 〈A〉. Cette fois encore, les distributions se superposent pour tous les temps, il
ne semble pas y avoir d’évolution de la forme, renforçant le caractère autosimilaire du système.
On essaie de comparer cette distribution à une distribution aléatoire. On prend pour modèle
la distribution attendue pour le diagramme de Voronoï d’une distribution de Poisson [216]. Ce
modèle analytique dépend de la dimension, 2D ou 3D, et a été déterminé par simulations nu-
mériques sur 107 cellules car il n’existe pas de résultat exact autrement que pour le cas 1D. On
constate que notre distribution expérimentale est plus resserrée que le cas aléatoire indiquant
l’existence d’une zone d’exclusion entre les gouttes, c’est-à-dire d’une distance caractéristique.

a Distribution normalisée des cellules de Voronoï b ξ = f(t)

Figure 5.8 Mesure des distances latérales pour des durées de traitement ther-
mique de 1 min à 32 h sur un échantillon Vg 98 nm a La distribution des surfaces
des cellules de Voronoï est aussi autosimilaire b La distance inter-gouttes ξ, estimée
par 〈Lmoy.〉 et 2LA, suit la même loi de puissance que 〈D〉 = 2〈R〉 en tα avec α ∼
0,18.



88 | Chapitre 5 Cinétique de séparation de phase en gouttes

On définit la distance inter-gouttes ξ = 〈Lmoy.〉 comme la moyenne de la distance moyenne
aux plus proches voisins. Les plus proches voisins considérés sont les gouttes contenues dans
les cellules de Voronoï adjacentes. On trace Figure 5.8b l’évolution temporelle de ξ ainsi que
celle d’une estimation simple 2LA = 2

√
A
π le diamètre équivalent de la cellule de Voronoï. Bien

que calculées de deux manières différentes, 〈Lmoy.〉 et 2LA sont quasiment superposées donc les
cellules de Voronoï sont de très bons estimateurs des distances inter-gouttes. Comme les cellules
de Voronoï qui touchent les bords ne sont pas complètes, elles sont retirées des moyennes, et
seule la sous-population de gouttes correspondant à ces cellules est gardée pour comparaison. On
se souviendra de cette différence et on représentera 〈R〉 la moyenne pour cette sous-population.
La cinétique d’évolution de ξ suit la même loi de puissance que la taille des gouttes de la forme
`c(t) ∼ tα avec α=0,18. C’est en effet ce qui est attendu dans le cas 2D par Marqusee [200] où le
rapport ξ

R
contient la dépendance à la fraction volumique : φ

3
4 = R

ξ
. On peut tracer ce ratio en

fonction du temps (Fig. 5.9a) qui reste constant quelle que soit la façon de l’estimer (à partir de
LA ou de Lmoy., soit en calculant les rapports pour chaque objet, soit en prenant les rapports
des valeurs moyennes). On obtient une nouvelle estimation de la fraction volumique dans notre
système φ = 0,14± 0,02.

Pour une description complète du voisinage des gouttes en couches mince, on étudie le nombre
de voisins au cours du temps. La Figure 5.9b indique que les proportions restent constantes.
La distribution du nombre de voisins va de 3 à 10, mais 95 % de la population se situe entre
4 et 8. La configuration la plus probable reste d’avoir 6 gouttes voisines dans plus de 35 % des
cas. Il semble de plus exister une légère corrélation entre la taille de la goutte et son nombre
de voisins. Il est en effet plus probable d’avoir un nombre de voisins élevé (8,9 ou 10) pour les
grosses gouttes car le périmètre de sa cellule de Voronoï est aussi plus grand.

a ξ/R = f(t) b Distribution du nombre de voisins

Figure 5.9 Description de l’environnement des gouttes pour des temps de traite-
ment thermique de 1 min à 32 h sur un échantillon Vg 98 nm a Le ratio distance
inter-gouttes sur rayon ξ

R
, est constant d’environ 4. Ceci indique qu’en moyenne il

y a un diamètre entre le bord de deux gouttes voisines. b Le nombre de voisins est
constant en toutes proportions et centré sur un maximum de 6 voisins.
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5.2.3 Impact de l’épaisseur

Nous avons pris dans ce qui précède le cas d’une couche mince d’environ 100 nm pour détailler
toutes les grandeurs qu’il est possible d’étudier. On conclut que le mûrissement de gouttes en
milieu ultra-confiné suit une loi de puissance, lente au vu de la littérature. Il est donc primordial
d’étudier l’impact de l’épaisseur, donc du confinement, pour vérifier que ce cas est représentatif.

Avec le procédé de pulvérisation magnétron utilisé, il est possible de contrôler l’épaisseur ini-
tiale h0 de la couche mince en ajustant le temps de dépôt. L’étude ci-dessous se limite à des
épaisseurs entre 20 nm et 560 nm (correspondant à 6h de pulvérisation). On représente Fi-
gure 5.10a la taille des gouttes obtenues après séparation de phase lors d’un traitement ther-
mique au four de 2 h à 950 C̊. Plusieurs séries d’échantillons sont regroupées, faites entre 2017
et 2019 par différents utilisateurs dans des conditions d’humidité et de stockage variables ce qui
peut expliquer les fluctuations.

On constate que le diamètre moyen apparent mesuré 〈D〉 augmente avec l’épaisseur. Cependant,
comme l’illustre les images MEB en tranche associées (Fig. 5.10b), la forme des gouttes n’est pas
toujours la même. Pour les faibles épaisseurs, cas (1), les objets sont des demi-sphères collées à
la surface, tandis que pour des épaisseurs initiales plus importantes les gouttes sont sphériques
situées approximativement sur un plan médian au milieu de la couche, cas (2). Il semble exister
une épaisseur critique autour de 200 nm pour laquelle on observe un changement de type de
nucléation : hétérogène dans le cas ultra-confiné puis homogène dans le confiné. On trace alors
〈V

1
3 〉 la longueur caractéristique en tenant compte de la géométrie hémisphérique pour tous

les échantillons sauf h0=300 nm et h0=560 nm où les gouttes sont sphériques. Ainsi, la taille
caractéristique des gouttes évolue linéairement avec l’épaisseur.

a 〈D〉 = f(h0) b Images MEB en tranche

Figure 5.10 Impact de l’épaisseur sur la séparation de phase à traitement ther-
mique fixe de 2 h à 950 C̊ pour des échantillons de verre Vg d’épaisseur initiale
h0 entre 20 nm et 560 nm. a La longueur caractéristique croît linéairement avec
l’épaisseur initiale de la couche mince b Image MEB vue en tranche pour un échan-
tillon de 90 nm en haut et 560 nm en bas. La morphologie évolue d’une nucléation
hétérogène (1), vers une nucléation homogène (2) lorsque l’épaisseur augmente.
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On décide d’étudier la cinétique de mûrissement pour trois épaisseurs 45 nm, 90 nm et 175 nm.
On choisit de se placer sous l’épaisseur critique de 200 nm pour que les gouttes soient majoritai-
rement en surface et que les images soient de bonne qualité (Fig.5.11). En effet les gouttes sous
la surface sont floues du fait de l’épaisseur, la détermination de leur contour devient donc moins
précise. Ces séries cinétiques sont plus courtes que celle présentée plus tôt pour n’utiliser que les
échantillons vraiment équivalents. D’après l’ajustement de la Figure 5.10a, la variation d’épais-
seur de 10 % de nos échantillons entre le centre et le bord du wafer donnerait une variation du
diamètre moyen d’environ 3,4 %. De plus, les recuits ont été faits en même temps pour les 3
échantillons afin d’avoir la même histoire thermique et d’induire le moins de variations possible.

Comme ces nouvelles séries comportent peu de points, on ne tracera pas leur ajustement mais
on donne pour comparaison sur le Figure 5.12, les lois de puissance ajustées de la série où
h0=98 nm présentée précédemment Figures 5.5 et 5.8. Bien que la taille initiale des gouttes
soit plus grosse lorsque l’épaisseur augmente, la cinétique semble être la même pour les 3 séries
d’échantillons. Par ailleurs il est très clair à l’œil sur la Figure 5.11 que la densité de gouttes est
beaucoup plus importante pour les faibles épaisseurs, ce qui est confirmé par la Figure 5.12b.
Cependant comme 〈R〉 et ρ ne varient pas suivant la même loi de puissance, il est possible
d’obtenir différentes tailles d’objets pour une même densité (voir Figure C.3 en Annexe). D’un
point de vue applicatif, l’épaisseur est un nouveau paramètre de contrôle de la taille des objets
obtenus par séparation de phase en milieu ultra-confiné.

Figure 5.11 Images MEB de 3 épaisseurs de couches minces de verre Vg, 45 nm
90 nm et 175 nm, après traitement thermique simultané de 2 h à 950 C̊. Haut vue
du dessus, Bas vue de côté, même grossissement pour toutes les images.
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a 〈R〉 = f(t) et ξ = f(t) b ρ = f(t)

Figure 5.12 Cinétique d’évolution lente mesurées au MEB pour 3 épaisseurs de
couches minces de type Vg 45 nm, 90 nm et 175 nm a le rayon moyen 〈R〉 et la
distance inter-gouttes ξ b la densité surfacique de gouttes ρ. Le mûrissement suit
une loi de puissance en `c(t) ∼ tα avec α . 0,20.

5.3 Autres effets des interfaces

Des jeux de données robustes montrent que la séparation de phase en géométrie ultra-confinée
suit une loi de puissance lente `c(t) ∼ tα avec α . 0,20. Il ne nous semble pas que ce régime
puisse être transitoire du fait de l’évolution autosimilaire des distributions de taille des gouttes
et de leur répartition latérale. Outre l’effet du confinement, on peut légitimement se demander
si d’autres paramètres peuvent ralentir la cinétique de mûrissement par rapport au cas 3D,
en particulier trois hypothèses ont été émises : l’évaporation de bore à l’interface avec l’air,
la dilution de la composition pas interdiffusion avec le substrat et l’asymétrie des énergies de
surface entre les deux interfaces. C’est ce que nous allons regarder dans la suite de ce chapitre.

5.3.1 Évaporation du bore

On sait que le bore est un élément volatil à haute température, il est notamment nécessaire de
le surdoser lors de la fabrication de nos cibles de verre. On peut donc supposer que lors des
traitements thermiques de plusieurs heures à 950 C̊ une partie du bore risque de s’évaporer,
modifiant la composition de la couche mince et donc l’état d’équilibre de la séparation de phase.

Comme les profils SIMS permettent de connaître la composition de l’échantillon en profondeur,
on peut suivre la variation de la quantité de bore. On compare des échantillons issus du même
wafer, toujours de composition initiale Vg, pour quatre durées de traitement thermique 1 min,
5 min, 10 min et 60 min avec un échantillon non-recuit (Fig.5.13). Comme nous l’avons vu
dans le chapitre 3, la composition initiale de la couche mince n’est pas homogène en profondeur
à cause de l’hydratation du verre par l’humidité ambiante (trait plein épais). Après 1 min à
950 C̊ la plupart du baryum se concentre par séparation de phase proche de la surface (trait
plein moyen), puis pour une durée de 5 min la concentration locale en baryum augmente encore
et le maximum se décale plus près de la surface (trait plein fin). Ensuite pour les durées les plus
longues, les profils de concentration semblent superposés au bruit près. On peut alors supposer
que les concentrations d’équilibre pour les deux phases de verre ne sont pas encore atteintes après
seulement 1 min mais le sont à partir de 5 min. Contrairement aux images AFM montrant une
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nucléation hétérogène dès 1 min le profil SIMS suggère une nucléation homogène. Il est possible
que deux populations de gouttes coexistent, en surface et dans la couche, puis que ces-dernières
se dissolvent rapidement au profit de la population en surface à cause de leur plus forte courbure.
Il serait intéressant de coupler SIMS, MEB en tranche et AFM après dissolution, sur le même
échantillon. De plus on pourrait étudier un profil SIMS d’une couche plus épaisse de l’ordre de
300 nm afin de comparer avec un cas de nucléation homogène.

En ce qui concerne la concentration en bore, elle est très faible dès l’état initial puisqu’il a
majoritairement été consommé pour former de l’acide borique lors de l’hydratation de la couche.
La concentration massique moyenne de 6 wt% diminue encore de 4,5 wt% à 1 min à seulement
2 wt% au bout de 1 h. Cette diminution est exacerbée en surface, visible sur la Figure 5.13b
en échelle logarithmique confirmant l’hypothèse d’évaporation. Cependant pour une analyse
quantitative précise les effets de matrice du SIMS devraient être pris en compte : si du bore
s’évapore du liquide silicaté pendant la séparation de phase, la structure du réseau vitreux
résultant risque aussi d’être modifiée.

a Quantification de la composition b Signaux des ions simples

Figure 5.13 Profils de composition pour des échantillons de type Vg 98 nm non-
recuit et recuit 1, 5, 10 ou 60 min à 950 C̊ a Composition en poids d’oxydes en
fonction du temps de décapage. b Signaux bruts des ions simples Si+, Ba+ et B+.
L’évolution du profil avec la durée de recuit met en évidence la séparation de phase
en surface ainsi qu’une perte de bore. La zone grisée correspond à la croissance de
silice thermique à l’interface entre le verre et le substrat.

Une forte diminution de la concentration en bore au cours d’un traitement thermique est obser-
vée. Elle peut modifier l’équilibre thermodynamique et en particulier le rapport volumique des
deux phases. De plus, la phase riche en baryum est aussi la phase riche en bore ce qui favoriserait
l’évaporation des gouttes par rapport à la matrice riche en silice. Cela pourrait donc participer
au ralentissement de la cinétique de croissance des gouttes.

5.3.2 Dilution de la composition

On remarque toujours sur la Figure 5.13 que l’interface avec le substrat de silicium se décale
progressivement avec la durée de traitement thermique (zone grisée). En particulier on trouve
à la fois de la silice mais aussi une faible quantité de bore et de baryum dans cette zone.
Comme il n’a pas été possible de déterminer précisément la profondeur d’analyse pour cette
série d’échantillons, les profils sont donnés en temps de décapage et ce décalage pourrait être
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attribué à une densification de la couche de verre lors du traitement thermique.

Cependant on sait que pour des températures entre 900 C̊ et 1200 C̊ de la silice thermique peut
être formée par oxydation sèche d’un wafer de silicium, ce qui a été très étudié dans le domaine
de la micro-électronique [217]. Il est possible de calibrer la croissance de l’épaisseur de silice
thermique sur un wafer nu dans nos conditions expérimentales comme présenté Figure 5.14b.
L’indice de la silice étant bien connu et la couche homogène, on estime l’épaisseur par ellipsomé-
trie. En 2 h à 950 C̊ au four, on obtient une épaisseur de 85 nm qui est de l’ordre de grandeur
de l’épaisseur initiale des couches minces étudiées. On peut alors se demander si la présence du
verre de borosilicate de baryum fait barrière à cette oxydation.

a MEB vue en tranche, avant et après
recuit

b Croissance de silice thermique

Figure 5.14 Mise en évidence de la croissance de silice thermique entre la couche
mince de verre de 500 nm et le substrat de silicium par images MEB en tranche
a1 avant recuit a2 après 2 h de recuit. b Mesures de l’épaisseur de silice thermique
sur un wafer de silicium nu par ellipsométrie.

En observant des coupes en tranches des échantillons, on remarque souvent une distance entre
la surface et l’interface avec le silicium plus épaisse que la couche mince de verre déposée. On
compare Figure 5.14a le même échantillon d’épaisseur initiale h0=500 nm, avant traitement
thermique et après 2 h à 950 C̊. La distance entre le silicium (blanc) et la surface (noir) est
de 685 nm. Cette épaisseur comprend à la fois le verre et la silice thermique, sans démarcation
entre les deux car la diffusion permettant la séparation de phase permet aussi l’interdiffusion
entre le verre et la silice créée. On remarque que la séparation de phase par nucléation homogène
a bien lieu dans cette couche épaisse et que le centre des gouttes semble aligné sur un plan à
mi-distance de l’épaisseur initiale.

Il serait intéressant de savoir si l’oxygène servant à la formation de silice thermique provient de
la couche mince de verre ou de l’O2 de l’atmosphère qui diffuse à travers le verre. Comme les
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deux isotopes O16 et O18 sont différentiables au SIMS, des expériences de traitement thermique
sous O18 ont été envisagées pour déterminer le mécanisme d’oxydation mais n’ont pas encore
été réalisées.

Il est donc possible que le ralentissement de la croissance des gouttes soit aussi causé par l’in-
terdiffusion entre la couche mince de verre et le substrat. La formation de silice thermique,
dont la composition va s’homogénéiser par diffusion avec le verre, est vue comme une dilution
progressive de la concentration. Pour vérifier cette hypothèse, on dépose une série d’échantillons
Vg 98 nm sur un substrat de silice amorphe. Ce type de substrat agit comme un réservoir infini
de silice et la diffusion de bore et de baryum peut se faire constamment, sans être limitée par
la vitesse de croissance de la silice thermique. Le diamètre apparent moyen des gouttes 〈D〉 est
reporté Figure 5.15 (en orange) pour des durées de traitement thermique entre 1 min et 20 h.
La loi de puissance du mûrissement des gouttes semble effectivement ralentie `c(t) ∼ tα avec un
exposant encore plus lent α . 0,10. Il est toutefois difficile de conclure car la morphologie des
gouttelettes n’est pas constante : les gouttes sont sphériques sous la surface à temps courts puis
en grandissant une partie des gouttes devient hémisphérique en surface à temps long (images
données en Annexe Figure C.4).

Figure 5.15 Cinétique lente de mûrissement d’une couche mince Vg 98 nm, com-
paraison pour un substrat de silicium, de silice amorphe (composition A) et d’une
couche mince encapsulée par 10 nm de SiO2 (composition A’). On représente le dia-
mètre apparent 〈D〉 en fonction du temps, bien que certaines gouttes soient sphé-
riques situées dans la couche et d’autres en surface. La distinction entre les deux
populations est difficile (voir Annexes C.4 et C.5).

5.3.3 Énergie de surface

La dernière hypothèse concerne les énergies de surface. Etant donné que la nucléation hétérogène
semble favorisée pour la séparation de phase en milieu ultra-confiné, on peut se demander si la
phase riche en baryum a une énergie de surface plus faible avec l’air que la phase riche en silice.
Le mouillage total (angle de contact θ ∼ 0̊ ) comme le cas de la séparation de phase orientée par
la surface (SDSD [151]) n’est jamais observé. Les angles de contact sont relativement difficiles à
estimer sur les images MEB en tranche (Fig. 5.10). Néanmoins, pour les plus grosses épaisseurs
ou les durées de traitement thermique élevées, l’angle de contact semble approcher les 80̊ .

Pour faire varier l’énergie de surface, une série d’échantillons est déposée sur substrat de silicium
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puis est encapsulée par 10 nm de silice. Cependant comme détaillé dans la section 3.2.1, la
composition de ces échantillons n’est pas équivalente, on l’appelle composition A’. La couche
de silice empêche l’hydratation du verre donc la concentration en bore est bien plus grande,
modifiant les phases d’équilibre mais aussi la viscosité et la vitesse de diffusion. On représente
quand même le diamètre apparent moyen des gouttes Figure 5.15 (en turquoise) pour des durées
de traitement thermique entre 1 min et 20 h. Bien que des gouttes soient aussi obtenues pour
cette composition, elles sont principalement sphériques à l’intérieur de la couche. Les images
AFM en Annexe Figure C.5 montrent qu’une population de gouttes en surface existe dès les
temps courts et augmente au cours du temps, bien qu’il soit très difficile de discriminer les deux
formes de gouttes sur les images MEB. Leur mûrissement ne suit pas de lois de puissance ou alors
peut se diviser en deux régimes : un lent jusqu’à environ 120 min et un plus rapide en `c(t) ∼ tα
avec α . 0,20. Il est difficile de conclure expérimentalement sur l’importance de l’énergie de
surface.

Dans tous les cas, on peut retenir que pour les trois séries, composition A sur silicium ou sur silice
amorphe et composition A’ sur silicium, la cinétique de mûrissement des gouttes en géométrie
ultra-confinée reste plus lente que les exposants connus de la littérature (`c(t) ∼ tα avec α = 1/3
en 3D ou α = 0, 25 en 3D/2D).

Les expériences menées pour étudier l’effet des interfaces ne sont pas concluantes car difficilement
comparables. Elles sont chaque fois liées à une évolution de la composition qui reste un paramètre
difficile à quantifier précisément dans les couches minces. On cherchera donc à mettre en place
des expériences numériques pour découpler les différents paramètres et voir si le confinement
seul suffit à expliquer la cinétique de mûrissement lente ou s’il est nécessaire d’introduire des
énergies de surface ou des modifications de composition. Ceci fait l’objet du chapitre suivant.



96 | Chapitre 5 Cinétique de séparation de phase en gouttes

En résumé
Les images de gouttelettes blanches sur fond noir obtenues par imagerie MEB, ne sont pas
si faciles à segmenter à cause des bords diffus des objets dont le contraste est uniquement
chimique. Pour cela un script de traitement d’image en Python a été développé spécifiquement,
en particulier grâce au package skimage. Deux types de logiques sont combinées, de détection
de forme (Blob_LoG), et de propagation de marqueurs (watershed). On obtient alors avec une
bonne précision le nombre de gouttes ainsi que le diamètre des objets à quelques nanomètres
près. Après segmentation il est facile d’étudier la répartition latérale des gouttes, notamment en
traçant le diagramme de Voronoï. Cela permet en outre de calculer le nombre de gouttes voisines
et la distance moyenne aux plus proches voisins.

Plusieurs jeux de données robustes permettent d’étudier la cinétique de mûrissement après sé-
paration de phase en géométrie ultra-confinée. Les gouttelettes observées semblent nucléer en
surface. Leur taille suit une loi de puissance lente `c(t) ∼ tα avec α . 0,20. On compare cet
exposant à `c(t) ∼ t

1
4 obtenu en régime diffusif dans le cas de mûrissement d’objets 3D en

géométrie 2D. Il ne semble pas cependant que ce régime puisse être transitoire du fait de l’évo-
lution autosimilaire de la distribution de taille des gouttes ainsi que de celle de leur répartition
latérale. Ici, en milieu confiné, on ne trouve qu’une seule goutte dans l’épaisseur de la couche
mince, généralement entourée par 6 voisins. La distance moyenne entre les gouttes est d’environ
un diamètre et peut être normalisée par la même longueur caractéristique.

Par ailleurs, l’impact de l’épaisseur initiale de la couche mince a été observé. Plus la couche
initiale est épaisse plus la quantité de matière est importante. Comme il n’y a toujours qu’une
seule goutte dans l’épaisseur, dès les temps courts les gouttes sont plus grosses. En plus de la
température, du temps de traitement thermique et de la composition, l’épaisseur est donc un
nouveau levier de contrôle de la taille des objets.

Enfin, outre l’effet du confinement, d’autres paramètres pouvant ralentir la cinétique de mû-
rissement par rapport au cas 3D ont été explorés. Des mesures de composition en profondeur
ont mis en évidence l’évaporation de bore à l’interface avec l’air. Des images MEB en tranche
montrent la formation de silice thermique entre la couche de verre et le substrat. On suppose que
cela entraîne la dilution de la composition au cours du temps par diffusion dans le substrat. Les
énergies de surface des deux phases de verre avec l’air, n’ont quant à elles, pas pu être étudiées
indépendamment d’une modification de la composition de la couche mince de verre. Comme il
est difficile de conclure si le confinement est la principale cause du ralentissement de la cinétique
ou si les autres effets d’interfaces doivent être pris en compte, on propose une étude numérique
de simulation par champ de phase dans le chapitre suivant.



Chapitre 6

Cinétique de séparation de phase en
gouttes, expériences numériques

Les expériences de séparation de phase en couche mince présentées au chapitre 5 montrent un
ralentissement de la cinétique de croissance des objets, par rapport au cas massif classiquement
étudié. Pour cette géométrie de film mince confiné, une seule goutte nuclée dans l’épaisseur de
la couche de verre et la taille caractéristique de ces objets croît en `c(t) ∼ tα avec α . 0,2 < 1/3.
Ce ralentissement significatif ne semble pas transitoire. Les effets de mouillage et de variation de
la composition moyenne (évaporation, dilution) étant difficiles à isoler des effets géométriques
des interfaces, on propose ici d’étudier des expériences numériques simples. Seule l’équation de
la diffusion est implémentée par un modèle de Cahn-Hilliard, de type interfaces diffuses. On
étudie un système 2D, confiné dans une dimension, pour une composition moyenne donnant de
la nucléation-croissance. Pour cela on modélise le potentiel thermodynamique par double-puits
permettant la séparation de phase ; les interfaces sont symétriques et aucun mouillage préférentiel
n’est introduit. La nucléation n’est pas étudiée mais l’état initial du système est compatible en
terme de répartition avec les observations expérimentales. Un ralentissement est effectivement
observé lorsque l’épaisseur diminue et quelques paramètres liés aux germes introduits ont été
explorés tels que leur forme, leur densité, leur répartition latérale et leur localisation, en surface
ou en profondeur. On finit en proposant un modèle géométrique basé sur la conservation de la
matière pour expliquer ce ralentissement en milieu confiné.
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6.1 Simulations avec le modèle de Cahn-Hilliard

Depuis quelques dizaines d’années les expériences numériques permettent d’explorer de manière
décorrelée de larges gammes de paramètres parfois difficilement accessibles en laboratoire et
d’avoir accès à des grandeurs complexes à mesurer. Dans le domaine des matériaux, les simu-
lations de types « interfaces diffuses » sont des méthodes particulièrement adaptées à l’étude
des transitions de phase et donc à la cinétique d’évolution des microstructures [197] (précipita-
tion [218], dislocations [219], fissurations [220]). En particulier le fait de moyenner localement
les propriétés du matériau permet de réduire le temps de calcul comparé aux méthodes ato-
mistiques. Ces temps de calculs sont ainsi compatibles avec l’étude de volumes mésoscopiques.
Le principe des approches de type interfaces diffuses est de décrire l’état local par un ou plu-
sieurs champs continus (concentration, déformation, etc...). Ces champs ont des valeurs définies
à l’intérieur des phases, et varient continûment aux frontières des domaines, d’où le terme d’in-
terfaces diffuses. Si le paramètre d’ordre n’est pas conservé on parle de « modèle de champ de
phase », tandis que lorsque la physique impose la conservation du paramètre d’ordre on parle
de « modèle de Cahn-Hilliard ». La dynamique du système repose ensuite sur des équations
d’évolution locale, décrites par exemple par des grandeurs thermodynamiques comme l’énergie
libre, couplées à des phénomènes de transport entraînant le mouvement des interfaces (diffusion,
élasticité, hydrodynamique).

En ce qui concerne la séparation de phase, de nombreuses études existent à propos des matériaux
massifs. Elles permettent de prendre en compte plusieurs ingrédients physiques en plus de la
thermodynamique comme l’élasticité [221], la viscoélasticité ou la solidification [222–224]. Les
géométries asymétriques, gradients de pesanteur ou de température [225], et les géométries
confinées ont aussi été explorées mais principalement pour les compositions menant à de la
séparation de phase spinodale [226]. Étonnamment, peu d’études, à notre connaissance, ont
étudié le domaine de nucléation-croissance en milieu confiné. On choisit donc, dans ce chapitre,
d’étudier un modèle simple de croissance diffusive de gouttelettes en géométrie confinée, en
collaboration avec Hervé Henry du laboratoire PMC à l’Ecole Polytechnique.

6.1.1 Description du modèle

Pour décrire la séparation de phase on étudie classiquement l’évolution du champ de concen-
tration, cette variable est aussi appelée le paramètre d’ordre. D’une part, on définit un domaine
2D de dimensions Lx et Ly où la concentration peut prendre des valeurs entre 0 et 1. Dans ce
volume V = Lx×Ly, la concentration totale doit être constante, on parle de paramètre d’ordre
conservé. D’autre part, on exprime l’énergie libre du système en fonction de la concentration
telle que présentée dans le Chapitre 4 équation (4.1). On appellera dans ce chapitre la concentra-
tion c (1), f0(c) reste le potentiel d’interaction et κ le coefficient de gradient d’énergie. Le premier
terme correspond à l’énergie volumique tandis que le second prend en compte les variations aux
interfaces.

F (c) =
∫ (1

κ
f0(c) + κ

2 (∇c)2
)

dV (6.1)

Alors, par définition, le potentiel chimique µ s’écrit comme la variation de l’énergie libre par
rapport à une variation infinitésimale de concentration.

(1)On choisit d’appeler c la concentration plutôt que φ pour rester cohérent avec le code présenté en Annexe D.
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µ(c) = 1
κ
f ′0(c)− κ∆c (6.2)

La dernière étape est d’introduire les équations cinétiques, régies par la diffusion dans notre
système. D’après le formalisme de Cahn-Hilliard la variation temporelle de la concentration
provient du flux équilibrant les potentiels chimiques.

∂tc = ∇ (M∇µ(c)) = M∆µ(c) (6.3)

Bien qu’on choisisse de prendre la mobilité M constante, elle pourrait a priori dépendre de la
concentration. Il serait d’ailleurs plus réaliste d’affiner le modèle en prenant M(c) connaissant
les contrastes de viscosité et de diffusion importants dans les verres (voir section 1.2.3).

Définition du potentiel d’interaction

D’après la thermodynamique de la séparation de phase vue au Chapitre 1, l’énergie libre mène
à de la séparation de phase lorsque qu’il existe deux minima (Fig. 1.1). Les compositions corres-
pondant à ces minima sont les phases d’équilibre du système. La forme du potentiel peut être
simplifiée comme détaillé section 1.1.2, en soustrayant la double tangente passant par les minima
pour obtenir deux puits au même niveau d’énergie. D’après l’équation (6.3), la diffusion dépend
de la variation du potentiel chimique µ donc de la dérivée seconde du potentiel f ′′0(c). Ainsi
le fait de modéliser le potentiel par deux puits au même niveau d’énergie ne change rien à la
diffusion, on peut bien retirer la double tangente sans problème [153]. On peut de plus effectuer
un changement de variable pour fixer la concentration des deux minima aux concentrations 0
et 1, région où a lieu la séparation de phase. Ainsi des concentrations négatives ou plus grandes
que 1 auront tout de même un sens physique.

a Potentiel d’interaction b Conditions limites spatiales

Figure 6.1 a Potentiel d’interaction en double puits dépendant de la concentra-
tion, où 0 et 1 sont les concentrations d’équilibre thermodynamique après séparation
de phase. b Discrétisation spatiale de la concentration et illustration des conditions
aux limites, flux nul en x et périodique en y. On note que, dans le Laplacien 9 points
(Eqs. (6.4) et (6.5)), les termes ckl1 viennent des 4 premiers voisins et ckl2 corres-
pondent aux 4 seconds voisins.
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On prend donc un potentiel modèle, symétrique en double puits tracé Figure 6.1a : f0(c) =
c2(1− c)2 (2). Les phases d’équilibre sont maintenant les compositions c = 0 et c = 1. Pour
comparer au système expérimental on décide de définir la phase ϕ0 comme la phase riche en
silice et la phase ϕ1 comme la phase riche en baryum. Pour rendre le modèle plus quantitatif, il
serait possible d’utiliser les potentiels thermodynamiques dissymétriques tels que ceux calculés
par FactSage R© (Fig. B.5 en Annexe).
On rappellera qu’il existe deux mécanismes de séparation de phase suivant la stabilité des fluctua-
tions de composition (voir section 1.1.3). La décomposition spinodale correspond à une dérivée
seconde du potentiel négative, ici entre les points d’inflexion c = 0, 25 et c = 0, 75. Les do-
maines de nucléation-croissance, dérivée seconde du potentiel positive, sont compris entre c = 0
et c = 0, 25 puis c = 0, 75 et c = 1. Dans ces deux régions un germe suffisamment grand par
rapport au rayon critique va croître.

Discrétisation des équations

Le code en langage C a été écrit par Hervé Henry d’après ses travaux précédents sur les transitions
de phase, il est donné en Annexe D. La méthode de calcul est simple à comprendre car on utilise
un schéma explicite en temps et en espace. On commence par discrétiser le domaine en un
ensemble de cellules carrées de taille ∆x, ce qui donne un tableau 2D de dimensions Nx et Ny

représenté sur la Figure 6.1b. Il suffit ensuite de réécrire les équations (6.2) et (6.3) de manière
discrète, puis de calculer la variation de concentration à chaque pas de temps pour chacune
de ces cellules. On part donc d’un tableau de concentration cij et on calcule un tableau des
potentiels chimiques µij d’après l’équation (6.2) discrétisée.

µij = 1
κ
f ′0(cij)− κ

(
−20cij + 4ckl1 + 1ckl2

)
6∆x2 (6.4)

Le Laplacien utilisé est un Laplacien 9 points [227], c’est-à-dire qu’on considère pour une cellule
de concentration cij , la somme des concentrations des premiers voisins appelée ckl1 avec un poids
fort (avec (k, l) = (i − 1, j) (i + 1, j) (i, j − 1) (i, j + 1) en bleu Figure 6.1b) et la somme sur
les seconds voisins notée ckl2 avec un poids plus faible (avec (k, l) = (i − 1, j − 1) (i − 1, j +
1) (i+ 1, j − 1) (i+ 1, j + 1) en bleu clair Figure 6.1b). La prise en compte des seconds voisins
permet au Laplacien d’être plus isotrope et ainsi de limiter les effets d’anisotropie de grille ; la
conservation de la masse est garantie par le choix de la formule. Comme on a défini des cellules
carrées, cela implique ∆x = ∆y = 1. On confondra dans la suite le pas de discrétisation spatiale
et l’unité de longueur pour parler en pixels et rester cohérent avec les expériences numériques.
On fixe de plus M = 4 constante (3) et κ = 1 définissant la raideur des interfaces.
On calcule ensuite la petite variation de concentration ∂tcij induite par les gradients de potentiels
chimiques d’après l’équation (6.3) discrétisée.

∂tcij = M

(
−20µij + 4µkl1 + 1µkl2

)
6∆x2 (6.5)

Enfin on actualise le tableau de concentrations à t + ∆t. On conçoit que les pas de temps
∆t doivent être relativement petits pour assurer la stabilité du schéma explicite [228] et évaluer

(2)Comme f0(c) = c2(1− c)2, f ′0(c) = 4c3 − 6c2 + 2c et f ′′0(c) = 12c2 − 12c+ 2
(3)On peut relier la mobilité M au coefficient de diffusion D par identification des équations de diffusion loin

des bords, soit ∂tc = M∆µ(c) = D∆c. M∆µ(c) ∼ M∇
(

1
κ
f ′0(c = 0)∇c

)
par développement limité de µ par

rapport à la concentration c. Donc M∆µ(c) ∼ M
κ
f ′′0(c = 0)∆c. Finalement D = M

κ
f ′′0(c = 0) = 2M

κ
= 8

d’après la forme du potentiel choisi.
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précisément les variations des deux Laplaciens, en concentration et en potentiel chimique. Le pas
de temps de calcul est fixé à ∆t = 0,01 dt où dt=1, l’unité de temps. On peut relier physiquement
le temps et les dimensions spatiales des boîtes par le coefficient de diffusion D = 8 px2/dt ici.
On estime le temps caractéristique de diffusion τdiff. = r2

D d’où τdiff. ∼ 102 dt pour traverser
l’épaisseur de la boîte confinée de 32 px (τdiff. ∼ 107 dt pour en traverser la largeur de 8192 px)
contre τdiff. ∼ 104 dt pour r ∼ 512 px dans la géométrie bulk. On obtient :

cij(t+ ∆t) = cij(t) + ∆t ∂tcij (6.6)

La boucle principale du code est donc une succession des équations (6.4),(6.5) et (6.6). On
enregistre régulièrement tous les 10000 ∆t ou 50000 ∆t.

Conditions aux limites

Suivant la direction x, correspondant à l’épaisseur de la couche, on cherche à modéliser des
interfaces avec l’extérieur. Les conditions de flux nul, ou conditions de Neumann, empêchent
le transfert de matière vers l’extérieur (hachures noir haut et bas Figure 6.1b). De plus cela
implique des interfaces normales au bord du domaine, c’est-à-dire qu’il n’y a pas de mouillage
préférentiel aux interfaces. La première et la dernière ligne, x = 0 et x = Nx sont donc traitées
séparément. Suivant la direction y, on applique des conditions périodiques (représentées en rouge
et orange Figure 6.1b).

Cependant pour les simulations du comportement en bulk, tableau de taille 512 × 512 px, on
utilisera des conditions bipériodiques. Les transferts de matière se feront donc à travers toutes
les frontières.

6.1.2 Paramètres

Initialisation

Au vu du chapitre précédent, on limite nos simulations au cas de la nucléation-croissance, on choi-
sit donc une concentration moyenne totale cmoy. = 0,1. L’étape de nucléation est un phénomène
complexe encore à l’étude aujourd’hui, expérimentalement comme numériquement [229–232],
donc on préfère comparer simulations et expériences seulement dans leur phase de mûrissement.
On initialise donc le tableau de concentrations cij , en plaçant aléatoirement des germes gaus-
siens dans l’espace. L’excès de concentration local correspond au total à une quantité de matière
qgermes, puis on complète en additionnant à chaque cellule la concentration cmoy. −

qgermes
Nx Ny

.

Pour placer les germes plusieurs paramètres ont été définis, dont on montrera l’impact dans la
section 6.2 :
– leur nombre N0.
– leur distance d’exclusion Lexcl., c’est à dire la distance minimale autorisée de centre à centre
entre les germes. Lorsque l’on tire aléatoirement un centre (X0, Y0) on calcule la distance à
tous les autres germes déjà présents. Si cette distance est inférieure à Lexcl., le couple (X0, Y0)
est rejeté et on tire un nouveau germe.

– leur type de nucléation, qui peut être soit homogène et survenir aléatoirement dans la couche,
soit hétérogène c’est à dire en surface. Il suffit de contraindre X0 = 0.

– leur forme gi = H0 exp
(
−r2

a0

)
. On définit une distribution de concentration gaussienne

autour des centres (X0, Y0) qui pourrait être plus ou moins large (a0) et plus ou moins intense
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(amplitude H0). Cependant tous les germes sont initialement identiques, la distribution est
monodisperse (4).

Le choix de la forme des germes gaussienne peut être surprenant à première vue, puisque le
forme d’équilibre des interfaces entre les domaines est théoriquement une tangente hyperbolique
(voir Chapitre 4). Cependant on peut vérifier après quelques pas de temps que toutes les gouttes,
quelque soit leur taille, suivent bien un profil de concentration en tangente hyperbolique entre
0 et 1 comme l’illustre la Figure 6.2. La largeur de l’interface est définie par κ, fixé à 1 dans
toutes les expériences.

a Profil à l’interface de la goutte A b Interaction de deux gouttes A et B

Figure 6.2 Profil de concentration entre deux gouttes RA < RB pour t = 500 dt.
L’échelle de couleur est logarithmique. a La concentration à l’interface d’une goutte
a la forme d’une tangente hyperbolique. b Profil suivant le segment [AB], échelle
linéaire en bas et logarithmique en haut. La surconcentration autour de la goutte A
est plus forte qu’en bordure de la goutte B.

Temps de calcul

Le temps de calcul est déterminé par le nombre de cellules de la boîte et le nombre de pas
de temps, sachant que l’étape d’initialisation est négligeable et prend au maximum quelques
dizaines de secondes. On choisit donc l’épaisseur Nx de la boîte et sa largeur Ny. Dans la plupart
des expériences, sauf mention contraire, on choisit de travailler à volume fixe d’une simulation à
l’autre. Donc V = 218 = 512×512 pour la référence bulk et V = 32×8192 = 64×4096 ∼ 48×5461
pour les couches minces. Ce nombre de cellules est assez classique et semble suffisant pour ne
pas introduire d’effets de taille (voir Annexe D.1).

Pour avoir une statistique suffisante sur le nombre de gouttes, on choisit de lancer 25 boîtes en
parallèle car la machine de calcul du laboratoire possède plus de 50 cœurs. Il est en effet plus facile

(4)On peut imaginer d’autres contraintes de positionnement des germes qui pourraient être facilement implémen-
tées : disposition sur un plan médian, distances initiales fixes, distributions polydisperses, utilisation d’images
réelles comme état initial, etc...



6.1 Simulations avec le modèle de Cahn-Hilliard | 103

de reproduire 25 fois l’expérience avec des simulations indépendantes plutôt que de découper
l’espace en 25 sous-volumes devant partager de la mémoire et communiquer régulièrement. Les
25 expériences ont pour seule différence la «graine» (random seed) servant à tirer les nombres
pseudo-aléatoires de la position initiale des germes.

La cinétique du mûrissement diffusif étant lente, pour étudier un régime permanent on calcule
10 000 000∆t ce qui prend plus de 24 h (5). On enregistre régulièrement au format .txt le tableau
des concentrations ce qui génère 650 Mo par boîte, soit 16 Go par expérience. Au total ce travail
aura généré plus de 1 To de données, le tableau récapitulatif de toutes les simulations présentées
ici est en Annexe D.

6.1.3 Traitement des données

Pour traiter les données numériques, on utilise Python comme détaillé dans le Chapitre 5.
La segmentation est cependant plus facile et plus rapide que pour le traitement des images
MEB, en l’absence de bruit. On choisit pour frontière entre les phases ϕ1 et ϕ0, l’intérieur et
l’extérieur d’une goutte, l’isoconcentration 0,5 comme illustré Figure 6.2a. Une fois la carte
des concentrations binarisée, on donne un label à chaque objet et on mesure son aire. On peut
ainsi suivre le nombre d’objets discontinus N au cours du temps, tracer la distribution des
tailles de gouttes et leur rayon moyen R. Comme décrit section 5.1.3 Chapitre 5, on s’intéresse
également à la répartition latérale des gouttes, en traçant les cellules de Voronoï, basées sur les
bords des gouttes comme pour les expériences, ce qui permet de suivre la distance moyenne
entre gouttes Lmoy. et le nombre de voisins au cours de temps Nvoisin.

En ce qui concerne la prise en compte des bords, lorsque les conditions sont périodiques, on
reconstruit les gouttes à cheval sur les bords en leur donnant le même label. Ce qui peut paraître
assez négligeable dans le cas des couches minces, où il existe au plus une goutte dans l’épaisseur,
reste pertinent pour la géométrie bulk. En effet dans ce cas, à la fin des simulations il reste
moins de 10 gouttes par boîte dont 2 à 3 peuvent traverser les bords (conditions bipériodiques),
induisant des artéfacts importants dans le nombre de gouttes N et leur taille moyenne R, si
les gouttes ne sont pas reconstruites. Cependant, nous avons fait le choix d’ignorer ces gouttes
pour le calcul des distances moyennes par simplicité : les gouttes traversant les bords ne sont
pas prises en compte dans le calcul de Lmoy.. Donc la statistique est faible aux temps longs pour
cette grandeur dans les conditions bipériodiques, i.e référence bulk.

Le traitement des données brutes de la simulation est aussi parallélisé sur 25 cœurs et prend
tout de même 30 min par expérience. Il renvoie des listes cumulées de tous les rayons R, des
surfaces des cellules de Voronoï A, des distances moyennes aux plus proches voisins Lmoy. et du
nombre de voisin par gouttes Nvoisin.

(5)Il aurait été très intéressant de passer à des simulations 3D, cependant en rajoutant une dimension le temps
de calcul devient colossal avec une méthode explicite. OpenMP ne permet de paralléliser que sur 16 threads
indépendants vu la configuration de la machine de calcul du laboratoire, donc si une simulation 2D prend
environ 1 jours alors en 3D 1× 512

16 = 32 jours. Des tests sont en cours à Polytechnique au laboratoire PMC
qui utilisent une méthode de calcul implicite, ce qui nécessite cependant dans sa version actuelle des conditions
aux limites double-périodiques.
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6.2 Effet de la distribution initiale

Les travaux théoriques présentés au Chapitre 4 montrent que le mûrissement diffusif d’objets
2D dans une matrice 2D suit une loi de puissance en t

1
3 . Dans un premier temps, on explore

brièvement l’impact des paramètres d’initialisation de la concentration sur la cinétique dans le
cas bulk, c’est-à-dire un tableau de 512 × 512 px avec des conditions aux limites bi-périodiques.

6.2.1 Forme des germes

Il est nécessaire de choisir une forme de germe initiale car on ne peut pas initialiser la concen-
tration avec un bruit aléatoire comme ce qui est fait classiquement dans le cas de la séparation
de phase spinodale. En effet les germes initiaux doivent être plus grands que le rayon critique de
nucléation pour être stables, sinon la concentration s’homogénéise sans mener à de la séparation
de phase. On peut calculer ce rayon critique, qui dépend implicitement du potentiel, comme
R∗ = γκ

cmatricef ′′0(1) . On trouve R∗ = 1,23 px (6).

Figure 6.3 Profil 2D de concentration pour différents types de germes de la forme

H0 exp
(
−r2

a0

)
. g1H0 = 0,6 ; a0 = 100 g2H0 = 0,6 ; a0 = 50 g3H0 = 0,6 ; a0 = 10

g2’ H0 = 1 ; a0 = 50 g3’ H0 = 1 ; a0 = 10.

Comme évoqué plus haut, on choisit par simplicité une forme initiale de germes gaussienne
sachant que les gouttes trouvent ensuite rapidement leur forme d’équilibre en tangente hyper-

(6)D’après la quantité de matière introduite dans les germes, la concentration initiale du reste de la matrice est
cmatrice ∼0,096, κ = 1, f ′′0(1) = 2 et on peut montrer que γ =

√
2

6 .
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bolique. Dans la forme H0 exp
(
−r2

a0

)
, H0 est le maximum de la concentration au centre et a0

pilote la largeur du germe. 5 types de germes, comme présentés Figure 6.3 pour H0 = 0,6 ou
1 et a0 = 10 , 50 ou 100, ont été utilisés pour ensemencer l’espace et tester l’évolution de ces
populations.

Le résultat de ces simulations fait apparaître deux types de régimes transitoires avant la crois-
sance en loi de puissance, attendue pour le cas bulk 2D (Fig. 6.4) dont on commentera l’évolution
dans la suite du chapitre. Pour les gros germes, g1 et g2’ définis Figure 6.3, des évènements de
coalescence viennent rapidement diminuer le nombre de germes du fait de leur proximité. Les 3
autres types de germes g2, g3 et g3’ (Fig. 6.3), donnent sensiblement la même cinétique, la forme
n’est donc pas un paramètre critique. On choisit pour la suite g3, le germe le plus petit et le
moins intense pour éviter les recouvrements de deux germes proches, tout en restant supérieur
à R∗.

a `c = f(t) b N/N0 = f(t)

Figure 6.4 Cinétique de croissance de gouttes dans une boîte 512 × 512 px avec
conditions bipériodiques pour différentes formes initiales de germes a tailles latérales
et b nombre de gouttes. On choisira le germe type g3 pour toute la suite.

6.2.2 Impact de l’organisation latérale

Expérimentalement au chapitre 5 nous avons vu que la répartition latérale des germes était
plus resserrée qu’une distribution aléatoire de Poisson. On peut s’intéresser numériquement à
la répartition latérale des germes en introduisant une distance d’exclusion Lexcl.. Si lors du
tirage aléatoire de la position des centres, un germe est plus proche de ceux déjà présents que
cette longueur d’exclusion, on tire de nouvelles coordonnées. Ainsi on étudie trois cas dont les
instants initiaux sont présentés Figure 6.5 : Lexcl. = 0 px correspondant à un tirage aléatoire,
Lexcl. = 20 px et Lexcl. = 35 px où les germes sont répartis de façon plus homogène.

Les trois cas étudiés mettent en évidence un régime transitoire jusqu’à 5.103 dt avant d’atteindre
le même régime permanent pour toutes les longueurs mesurées la taille des gouttes R, la distance
moyenne Lmoy. et leur nombre N

N0
(Fig. 6.6). En particulier le régime `(t) ∼ t

1
3 est bien atteint

pour le rayon des gouttes ce qui valide nos simulations dans le cas bulk. On remarque que le
ralentissement du régime transitoire s’accentue avec l’organisation latérale. En effet on comprend
que si les gouttes font la même taille et qu’elles sont équidistantes, elles subiront les mêmes
gradients : il est alors difficile que certaines grossissent plus vite que d’autres.
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a Lexcl. = 0 b Lexcl. = 20 c Lexcl. = 35

Figure 6.5 Carte de concentration à t = 0 pour trois répartitions de germes
initiales dans une boîte 512 × 512 px.

a `c = f(t) b N/N0 = f(t)

Figure 6.6 Cinétique de croissance de gouttes dans une boîte 512 × 512 px avec
conditions bipériodiques pour trois répartitions latérales initiales a tailles caracté-
ristiques et b nombre de gouttes. On choisira la distance d’exclusion Lexcl. = 20
dans la suite, les droites correspondent à l’ajustement de ce cas.

En traçant le diagramme de Voronoï, pour chaque image on peut étudier la répartition spatiale
au cours du temps. La Figure 6.7 présente la distribution des surfaces des cellules de Voronoï
associées à chaque goutte (voir définition section 5.1.3). Initialement on confirme que le cas
Lexcl. = 0 px correspond au cas aléatoire car la distribution suit celle obtenue pour une loi
de Poisson [216] (Fig. 6.7a), et par conséquent les statistiques de nos simulations semblent
suffisantes. Au contraire le cas Lexcl. = 35 px est très monodisperse. Durant le régime transitoire
ces trois distributions évoluent vers une même distribution, indiquant que le phénomène de
mûrissement est autosimilaire et ne suit pas une distribution aléatoire. On choisira pour la
suite le cas Lexcl. = 20 px qui donne, parmi les trois, une distribution initiale très proche de la
distribution finale.
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Figure 6.7 Distribution des surfaces des cellules de Voronoï normalisées a après
un pas de temps b pour des temps supérieurs à 2000 pas de temps. L’organisation
induite par la distance d’exclusion donne une distribution monodisperse alors que
sans distance d’exclusion on retrouve la distribution attendue pour une loi de Pois-
son. Après quelques pas de temps, les trois cas évoluent vers une même distribution
et le système devient autosimilaire.

6.2.3 Impact de la densité

Lorsqu’on a regardé l’impact de l’organisation spatiale initiale, au paragraphe précédent, on a
conservé la même distance moyenne entre les germes (Lmoy.(100dt) ∼ 60 px). En modifiant la
densité, le nombre de germes initial N0, on peut s’intéresser à un système plus densément peuplé
de gouttes comme illustré Figure 6.8.

a N0 = 150 b N0 = 225 c N0 = 300

Figure 6.8 Carte de concentration à t = 0 pour trois densités de germes initiales
dans une boîte 512 × 512 px.

On retrouve encore une fois un régime transitoire avant que les tailles caractéristiques ne se
superposent et suivent la loi de puissance théorique LSW attendue (Fig. 6.9). Initialement les
germes grossissent rapidement lorsque leurs voisins sont éloignés (N0 = 150), car ils sont entourés
d’un gros réservoir de matière et sont nourris par le gradient dû à la sursaturation de la matrice.
Les gouttes sont alors plus grosses que dans le cas de germes denses, le système met plus de temps
à atteindre le régime permanent puisque la distance entre gouttes est plus grande à parcourir.
Cependant la distance moyenne entre gouttes Lmoy. devient identique pour les trois simulations
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après ce régime transitoire. On peut estimer le temps caractéristique de diffusion entre gouttes

τdiff. = L2

D
∼ 300 dt avec L ' 50 px initialement et D = 8 px2/dt. Ainsi pour t < τdiff. les

germes s’équilibrent avec la matrice mais il n’y a pas encore d’échange entre gouttes : c’est le
régime transitoire.

a `c = f(t) b N/N0 = f(t)

Figure 6.9 Cinétique de croissance de gouttes dans une boîte 512 x 512 avec
conditions bipériodiques pour trois densités de germes initiales a tailles caractéris-
tiques et b nombre de gouttes. On choisira la densité N1 = 150 dans la suite, les
droites correspondent à l’ajustement de ce cas.

On en conclut que la répartition initiale peut induire des ralentissements dans le régime tran-
sitoire lorsque la distance moyenne augmente ou lorsque la distribution des distances aux plus
proches voisins est homogène, c’est-à-dire lorsque les gradients sont faibles. Hors de ce régime
transitoire (t > 5.103 dt), l’état initial n’a plus d’impact sur la cinétique et on retrouve un
régime « universel ». C’est ce qu’on attendait d’après la théorie LSW [157] et les travaux de
Voorhees [233], Marqusee [200], Marsh [234] et Bassereau [235].

6.3 Effet de confinement

6.3.1 Géométrie bulk et couche mince

Pour étudier l’effet du confinement, on choisit un ensemble de paramètres initiaux fixes (7) et on
ne change que le rapport d’aspect de la boîte. De plus comme expliqué précédemment, on utilise
des conditions de flux nul pour les interfaces haut et bas pour modéliser un système confiné dans
le cas des couches minces. La référence bulk est la même que dans la section précédente, et on
conserve des conditions double-périodiques.

La Figure 6.10 illustre l’évolution du système au cours du temps pour la géométrie bulk et
la géométrie couche mince la plus confinée, épaisseur de 32 px (les autres épaisseurs 48 px et
64 px sont données en en Annexes D.2). Comme les boîtes sont très larges on ne représente que
32 × 2048 px sur le Figure 6.10b. Dans les deux cas, on voit que le nombre de gouttes diminue

(7)Le volume total V = 218, la concentration moyenne cmoy. = 0,1, le nombre de germes N0 = 150, la distance
d’exclusion entre germes Lexcl. = 20 px, la forme des germes g3, la nucléation homogène aléatoire, on peut
retrouver toutes ces caractéristique dans le Tableau D.1.
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a Géométrie bulk

b Géométrie couche mince

Figure 6.10 Répartition de la concentration pour 4 temps répartis sur une échelle
logarithmique proches de 102 dt, 103 dt, 104 dt et 105 dt. La phase ϕ1 (jaune)
constitue les gouttes, pour c > 0,5, dans une matrice ϕ0 (violet), le gradient de
couleur est aussi en échelle log valable pour les Figures a et b.

au cours du temps ce qui permet de réduire les interfaces et fait grossir les objets restants. On
remarque pour la couche mince que la proportion de gouttes en surface (haut ou bas) augmente
au cours du temps. En effet, comme il n’y a pas de condition de mouillage préférentiel, lorsqu’une
goutte atteint la surface elle va changer de géométrie et devenir hémisphérique avec un angle
de 90̊ . Ainsi pour un même volume, une goutte ne touchant pas les bords de la couche a une
courbure plus grande qu’une goutte en surface : elle sera moins stable et finira par disparaître au
profit des gouttes de surface. On notera qu’il n’est pas possible d’étudier des temps plus longs
que 105 dt en 2D pour cette épaisseur, car si les plus grosses gouttes du système mûrissent encore,
elles vont toucher l’autre interface et former des cylindres. Or si des cylindres se forment, leur
courbure devient rapidement nulle et isole des sections de la matrice 2D, modifiant profondément
le mûrissement, voire le stoppant si deux surfaces planes se font face.

On remarque de plus que la concentration dans la matrice, phase ϕ0, se rapproche de la concen-
tration d’équilibre c = 0 (voir couleur Figure 6.10a et b). On peut suivre quantitativement sur
la Figure 6.11a la quantité de matière contenue dans les gouttes (normalisée par la quantité de
matière maximale Vmax = cmoy × V ). C’est à dire que dans les premières décades de temps du
régime transitoire, les compositions ne sont pas encore à l’équilibre. Le fait que la totalité de la
matière ne soit pas dans les gouttes à l’état final ( Vϕ1

Vmax
6= 1) signifie qu’il existe toujours une

surconcentration dans la matrice liée à la courbure des interfaces. On trace également sur la
même figure, la quantité de matière contenue dans les gouttes touchant la surface (traits poin-
tillés), ainsi pour l’épaisseur 32 px toutes les gouttes sont en surface à partir de t ∼ 2.104 dt. De
manière intuitive cet état « final » n’est atteint que plus tard lorsque l’épaisseur de la couche
est plus grande.
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a Vϕ1 = f(t) b Nvoisin = f(t)

Figure 6.11 Évolution temporelle pour trois épaisseurs avec des conditions de
flux nul, et la référence du cas bulk en conditions bipériodiques de : a volume de
la phase ϕ1 contenue dans les gouttes (plein) et dans les gouttes de surface seule-
ment (pointillé) b nombre moyen de voisins. On constate l’évolution de la géométrie
de l’intérieur de la couche avec plusieurs voisins, vers seulement 2 voisins, puis la
localisation des gouttes en surface.

La Figure 6.12 présente la cinétique des différentes grandeurs caractéristiques mesurées. On
remarque un fort impact du confinement après le régime transitoire. La taille des gouttes suit
toujours une loi de puissance 〈R〉 ∼ tα mais dont l’exposant apparent α augmente avec l’épais-
seur. On trouve α ∼ 0,14 pour l’épaisseur la plus faible puis une variation continue vers 0,33
l’exposant du cas bulk. On trouve les mêmes variations en suivant le nombre de gouttes N

N0
∼ tξ

où ξ ' −2α. Cependant en s’intéressant à la distance moyenne entre gouttes 〈Lmoy.〉 on voit que
la couche mince e = 32 px (Fig. 6.12a bleu foncé) et le cas bulk (rouge) ont le même comporte-
ment bien que les gouttes soient plus espacées en couche mince. Les deux couches plus épaisses
e = 48 px et e = 64 px commencent par suivre l’évolution du bulk puis après un transitoire re-
joignent la courbe de la couche mince la plus confinée (en t48 ' 104 et t64 ' 3.104). A la lumière
de la Figure 6.11b, qui permet de suivre le nombre de voisins moyen au cours du temps, on voit
que les temps t48 et t64 correspondent aux moment où les gouttes ne possèdent en moyenne plus
que 2 voisins et non aux instants où toutes les gouttes sont en surface (plus tardifs).

Densité en milieu confiné

De manière similaire à la section 6.2.3 où les conditions initiales dans le volume ont été étudiées,
on peut s’intéresser à l’effet des paramètres initiaux pour les géométries confinées. En particulier,
on a voulu vérifier que l’impact de la densité initiale de germes n’avait d’effet que sur le régime
transitoire. On trouvera en Annexe les Figures D.4 et D.5 correspondant aux trois densités
initiales N0 = 150, N0 = 225 et N0 = 300 pour une couche d’épaisseur e = 32 px. Ces simulations
confirment un ralentissement de la cinétique de croissance uniquement lors du régime transitoire,
lorsque la densité initiale est faible, donc lorsque la distance entre gouttes est grande.
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a `c = f(t) b N/N0 = f(t)

Figure 6.12 Cinétique de croissance de gouttes pour trois épaisseurs avec des
conditions de flux nul, et la référence du cas bulk en conditions bipériodiques a tailles
latérales b nombre de gouttes. Les droites correspondent à l’ajustement des simula-
tions des cas extrêmes (Rouge ou Bleu). On observe un ralentissement de la cinétique
avec le confinement.

6.3.2 Nucléation hétérogène

Pour s’affranchir du changement de géométrie, c’est-à-dire de la diminution du nombre de voisins
et de la stabilisation des gouttes en surface, on peut étudier un cas de nucléation hétérogène.
On place directement les germes à la surface supérieure de la couche mince, comme dans les
images données Figure D.3 en Annexes. Ce cas est d’autant plus intéressant que les couches
minces de verres étudiées au Chapitre 4 présentent justement une nucléation hétérogène avec
des objets affleurant la surface, dès les premiers instants accessibles expérimentalement. Pour se
rapprocher des échantillons réels on choisit exceptionnellement de travailler avec des boîtes de
simulation de surface constante Ny plutôt qu’un volume V constant. En effet pour un échantillon
réel lorsque l’épaisseur de la couche mince augmente, la quantité de matière totale augmente
également. Ainsi on fixe Ny = 4096 px et on fait varier Nx entre 32 px et 64 px. Comme
tous les autres paramètres d’initialisation sont identiques pour les trois simulations, les germes
sont placés exactement au même endroit, mais la surconcentration environnante est légèrement
inférieure pour les couches épaisses.

Aux temps courts, les germes commencent par grossir grâce à la diffusion de matière contenue
dans la matrice. Les germes des couches épaisses grossissent plus que les autres (Fig. 6.14a),
ils deviennent plus larges et donc la distance entre le bord des gouttes est réduite. En plus du
mûrissement on peut observer de la coalescence car la densité de gouttes en surface est très
grande. La Figure 6.13 montre qu’après le régime transitoire les trois simulations suivent la
même loi de puissance 〈R〉 ∼ t0,2 pour la taille des gouttes, toujours N

N0
∼ tξ avec ξ ' −2α pour

la densité d’objets et 〈Lmoy.〉 ∼ tβ avec cette fois ξ ' 2α = 0, 4.

Comme la quantité de matière est plus importante pour les couches les plus épaisses, les gouttes
sont à la fois plus grosses et plus nombreuses. Ce n’est pas ce qui avait été observé expérimen-
talement dans les Figures 5.11 et 5.12 du chapitre précédent où les gouttes sont les plus grosses
pour l’épaisseur de 200 nm mais la densité y est plus faible. Il est possible que le processus de
nucléation, qui est plus complexe que l’initialisation simple que nous utilisons ici, varie aussi avec
l’épaisseur. Ces simulations permettent de mettre en évidence à la fois l’impact du confinement
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a `c = f(t) b N/N0 = f(t)

Figure 6.13 Cinétique de croissance de gouttes situées en surface pour trois épais-
seurs, avec conditions de flux nul a tailles caractéristiques latérales b nombre de
gouttes. Les droites correspondent à l’ajustement du cas e = 48 px. On observe la
même cinétique lente liée au confinement pour les trois épaisseurs, après un transi-
toire où les gouttes des couches les plus épaisses ont grossi plus vite.

a Vϕ1 = f(t) b Lmoy./R = f(t)

Figure 6.14 Cinétique de croissance de gouttes situées en surface pour trois épais-
seurs, avec conditions de flux nul a volume de la phase ϕ1 contenue dans les gouttes
b ratio L/R. Le système met un peu plus de temps à atteindre son régime perma-
nent lorsque l’épaisseur augmente, car contrairement aux cas précédents le volume
total du système augmente aussi.

sur la cinétique, on retrouve une loi de puissance en 〈R〉 ∼ t0,2 pour les 3 épaisseurs testées,
mais aussi l’effet de la variation de l’épaisseur sur la taille des gouttes.

Pour finir on peut s’intéresser à la forme de la distribution de taille d’objets (Fig.6.15) comme
nous l’avons fait expérimentalement dans la Figure 5.7. Initialement la forme de cette distribu-
tion est identique que ce soit pour les germes hémisphériques en milieu confiné ou les germes
sphériques de la référence bulk. Une fois le régime permanent atteint, t > 104 dt, la distribution
est autosimilaire. Les distributions pour les trois épaisseurs des couches minces sont les mêmes
et semblent plus resserrées que dans le cas bulk. Elles sont proches de la distribution donnée par
la loi LSW [157,158] contrairement aux données expérimentales où la distribution est plus large
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et suit le modèle de Marder [202].

Figure 6.15 Distribution tailles de gouttes normalisées a après 200 pas de temps
b pour des temps supérieurs à 10 000 pas de temps. Les distributions initiales sont
identiques, elles deviennent autosimilaires après le régime transitoire. On remarque
que la distribution en couches minces est plus proche de la distribution LSW que le
cas bulk.

6.4 Modèle et perspectives

Les simulations 2D précédentes ont permis d’étudier la cinétique de mûrissement lors de la sépa-
ration de phase en morphologie gouttelettes. L’effet géométrique du confinement, sans mouillage
préférentiel ni possibilité de perte de matière, a pu être mis en évidence : il existe un ralen-
tissement de la cinétique de croissance en géométrie confinée. Cette section propose
un argument simple basé sur la conservation de la matière pour rationaliser cette observation.

Théoriquement les modèles comme celui de Marder [202] supposent que la distance L entre les
gouttes est proportionnelle à R. Comme nous l’avons vu dans les simulations Figures 6.12a,
6.13a et D.4a, en milieu confiné (appelé 1D+1) on semble plutôt avoir L ∼ R2. A l’échelle d’une
goutte, on considère que sa variation de volume dV

dt est équilibrée par le flux J vers les gouttes
voisines. Dans le cas d’une évolution quasistatique, on exprime J en fonction du coefficient de
diffusion D de la surface traversée S et du gradient de concentration δc/L dans l’équation (6.7).

dV

dt
= −DSδc

L
(6.7)

On cherche à exprimer cette équation en fonction de R et on généralise le problème en posant
n la dimension de l’espace. 4 cas sont alors possibles, les cas bulk 2D et 3D et les cas en
géométrie confinée pour une couche mince d’épaisseur h, appelés 1D+1 et 2D+1. Dans les cas
bulk, on relie L et R par conservation de la quantité de matière ρ dans un volume propre
autour de la goutte comme ρ = Rn

Ln = cst d’où L ∼ R. En géométries confinées, le gradient
de concentration n’est plus isotrope mais quasi-horizontal comme illustré Figure 6.16 lors de
la disparition d’une goutte. Ainsi, à la fois la distance entre gouttes L, et la surface traversée
par le flux S = hLn−2, s’expriment différemment. Le volume concerné n’est plus isotrope et la
conservation donne ρ = Rn

hLn−1 = cst soit L ∼ R
n
n−1 . On obtient donc deux équations différentes

à partir de (6.7) pour les cas bulk (6.8) et confiné (6.9).
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Figure 6.16 Disparition d’une petite goutte sphérique à l’intérieur de la couche
par diffusion vers deux gouttes plus grosses situées en surface. Les contours corres-
pondent aux isoconcentrations entre 0,010 et 0,045 par pas de 0,005 comme indiqué
dans la barre d’échelle. Le flux en géométrie confinée est linéaire.

Cas bulk : d(Rn)
dt

= −D ×Rn−1 × 1
R
× 1
R

(6.8)

R2dR = dt

R ∼ t
1
3

Cas confiné : d(Rn)
dt

= −D × hLn−2 × 1
R
× 1
L

(6.9)

d(Rn)
dt

= −D × h
1

n−1R
n(n−2)
n−1 × 1

R
× h

1
n−1

R
n
n−1

R
2n
n−1dR = h

2
n−1dt

pour n = 2 : R4dR = h2dt

R ∼ t
1
5

pour n = 3 : R3dR = hdt

R ∼ t
1
4

Pour une lecture explicite des différents cas on trouvera dans le Tableau 6.1 toutes les grandeurs
nécessaires pour le calcul de l’équation (6.7) et les exposants finaux après intégration, pour R
mais aussi L et N . Ainsi, pour une géométrie 2D confinée (1D+1) on trouve R ∼ t

1
5 , plus lent que

si on considérait pour le même le cas L proportionnel à R qui donnerait R ∼ t
1
4 . Si on extrapole

cette logique au cas 3D confiné (2D+1), c’est à dire à la croissance d’objets 3D dans un milieu
3D confiné, on obtient R ∼ t

1
4 qui est inférieur à l’exposant 1/3 attendu en bulk. Bien qu’on ait

estimé ici les variations du champ de concentration en δc/L, le champ diffusif bidimensionnel
contient une correction logarithmique en ln

(
L
R

)
qui donnerait un exposant apparent un peu

plus faible.
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Cas Forme n V S L δc R(t) ∼ tα L(t) ∼ tβ N(t) ∼ tξ

3D sphère 3 R3 R2 R 1
R 1/3 soit 0,33 0,33 -1

2D+1 sphère 3 R3 hL R
3
2 1

R 1/4 soit 0,25 0,38 -0,75

2D disque 2 R2 R R 1
R 1/3 soit 0,33 0,33 -0,66

1D+1 disque 2 R2 h R2 1
R 1/5 soit 0,20 0,40 -0,40

Table 6.1 Expressions des grandeurs intervenant dans l’équation (6.7) en fonction
de R le rayon des objets et h l’épaisseur du système, pour différents cas : 3D, 2D+1
(3D confiné), 2D et 1D+1 (2D confiné). Après intégration des expressions (6.8)
ou (6.9) respectivement, on obtient la valeur des exposants α, β et ξ régissant la
cinétique de R, L et N .

Ce modèle retrouve bien l’exposant 1/3 de croissance diffusive d’objets en géométries 3D et
2D classiques. Pour le cas 1D+1 correspondant aux simulations de ce chapitre l’exposant 0,2
correspond très bien au cas de nucléation hétérogène présenté section 6.3.2, c’est à dire au cas
où il n’y a pas de changement de géométrie au cours du mûrissement. Pour vérifier l’exposant
prévu pour le cas 2D+1, des simulations 3D sont en cours au laboratoire PMC grâce à la colla-
boration d’Hervé Henry. C’est ce cas qui devrait s’appliquer aussi aux expériences du chapitre 5.
Cependant l’exposant expérimental αexp = 0,17 est encore plus faible que le αth. = 0,25 cal-
culé ici. L’autre différence majeure est le rapport entre la taille des objets et leur distance qui
était 〈Lmoy.〉 ∼ 〈R〉, soit L/R = cst expérimentalement, alors que ce modèle prévoit plutôt
〈Lmoy.〉 ∼ 〈R〉

3
2 en géométrie 2D+1, soit L/R ∼ t0,12.

Ce modèle, uniquement géométrique met donc en évidence un régime permanent de diffusion
plus lent dû au confinement. On ne considère ici qu’une seule goutte dans l’épaisseur de la
couche, il serait intéressant d’étendre ce modèle à un cas semi-confiné où plusieurs gouttes
seraient présentes initialement (voir couches minces 48 px et 64 px Figures 6.12 et 6.11). Pour
raffiner les simulations d’autres effets liés aux interfaces, comme le mouillage ou l’asymétrie des
surfaces haut et bas, pourraient être ajoutés. En particulier il était prévu d’implémenter dans le
code un potentiel d’interaction en V0 exp

(−x
d0

)
où V0 permet de régler l’intensité de l’affinité

avec l’extérieur et d0 la distance sur laquelle la présence de la surface est ressentie. De plus une
modification de la composition moyenne au cours du temps, modélisant soit l’évaporation d’un
composé vers l’extérieur soit la diffusion d’un constituant dans le substrat, pourrait induire un
ralentissement encore plus important.
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En résumé
Des expériences numériques de séparation de phase de types nucléation-croissance ont été faites
pour étudier la cinétique de mûrissement de gouttes en milieu confiné. On utilise des simulations
2D, ayant pour seul ingrédient physique la diffusion suivant le modèle de Cahn-Hilliard. Le
traitement de données par segmentation des objets permet de suivre l’évolution au cours du
temps de la taille des gouttes, mais aussi de la distance entre gouttes et du nombre de voisins

Pour des boîtes de 512 × 512 px et des conditions bipériodiques, on retrouve la cinétique de
croissance théorique attendue en géométrie bulk 2D. La loi de puissance en t

1
3 est retrouvée

après un régime transitoire quelle que soit la forme initiale des germes introduits, leur densité
et leur répartition latérale.

Le confinement est modélisé en changeant le rapport d’aspect de la boîte ainsi qu’en modifiant
les conditions aux limites (haut et bas) pour des conditions de flux nul. Dans cette géométrie
1D+1, on observe un ralentissement de la loi de puissance quel que soit le type de nucléation
(homogène, dans la couche, ou hétérogène, en surface) et ce pour plusieurs épaisseurs. L’étude
du cas de nucléation homogène semble indiquer une transition pour les couches les plus épaisses,
d’un régime diffusif initial semblable au cas bulk, vers un régime diffusif confiné lorsque le nombre
de voisins diminue.

On propose finalement un modèle géométrique simple qui permet de retrouver une croissance
en lois de puissance avec l’exposant 1/3 connu pour les cas 2D et 3D. Il explique également
le ralentissement observé dans le cas 1D+1 des simulations ce qui met en évidence l’effet du
confinement sur la diffusion. Il reste que dans le cas 2D+1, correspondant aux couches minces de
verre étudiées dans cette thèse, ce modèle prédit un exposant 1/4, plus élevé que nos observations
expérimentales. De plus, la relation L � R qui est à la base de ce modèle n’est pas observé dans
les images MEB.

Finalement on en déduit d’une part qu’il est nécessaire d’explorer le rôle d’ingrédients physiques
supplémentaires comme le mouillage des interfaces et la modification de la composition moyenne
au cours du temps (dilution, évaporation) pour expliquer la faible loi de puissance apparente
expérimentalement. D’autre part, bien que les cas 2D et 3D aboutissent aux mêmes cinétiques,
on remarque que les cas confinés (1D+1 et 2D+1) ont des comportements différents. Il est donc
nécessaire de prendre les résultats de simulations purement 2D avec précaution et de valider les
tendances par des simulations 3D pour étudier les effets de confinement.



Chapitre 7

Cinétique de séparation de phase
spinodale, observations
expérimentales

Il est possible d’obtenir de la séparation de phase spinodale dans notre système expérimental
de couches minces de verre, comme présenté brièvement dans le Chapitre 3. La décomposition
spinodale donne classiquement une morphologie avec deux phases percolantes interconnectées en
3D, et se retrouve ici en géométrie 2D ultra-confinée sous forme de réseau d’une phase percolante
aux premiers instants. Ce réseau est constitué du verre riche en baryum qui est le plus fluide,
les ponts liquides vont donc croître au cours du temps afin de minimiser l’énergie d’interface
totale. La cinétique de ce mûrissement s’avère hydrodynamique et ce jusqu’à fragmentation de
la phase fluide. On s’intéressera non seulement aux tailles latérales mais aussi à la surface libre
de la couche mince qui se déforme, induisant une rugosité de surface. Ces aspérités variables
donnent un aspect diffusant qui sera caractérisé optiquement par gonio-spectrophotomètrie, sur
des échantillons avec substrats transparents. Pour étudier le système dans son intégralité, on
couplera des mesures MEB et AFM afin de quantifier à la fois les distances latérales et la
rugosité par traitement d’image.
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7.1 Traitement d’image

Une très grande partie du travail expérimental a été réalisée par Louise Daugas lors de son
stage de M2 au laboratoire SVI. Grâce à sa rigueur et son efficacité, les échantillons ont pu être
réutilisés et les nombreuses acquisitions MEB comme AFM ont permis un traitement d’image
approfondi.

Les échantillons étudiés dans ce chapitre sont des couches minces de verre SiO2-BaO-B2O3 dé-
posées sur substrat de silicium (ou de silice amorphe transparente pour les mesures optiques
section 7.3.3). Comme décrit au Chapitre 3 la composition B est obtenue par pulvérisation
cathodique magnétron d’une épaisseur de verre e comprise entre 50 et 200 nm, protégée par
10 nm additionnels de SiO2. De la séparation de phase de type spinodale est observée après
traitement thermique à 650 C̊ (voir 3.3.2) donnant des morphologies interconnectées. On
cherche à caractériser par imagerie MEB et AFM l’évolution de ces structures au cours du temps.
Contrairement au cas des gouttelettes étudié jusqu’ici, où le rayon R et la distance entre gouttes
L s’imposent naturellement comme tailles caractéristiques latérales, il est nécessaire de définir
d’autres grandeurs pour la morphologie spinodale.

D’une part, on détaillera le processus de traitement d’imagesMEB en définissant les grandeurs
pertinentes pour décrire des géométries vermiculaires (wormlike). Le type d’image à analyser
est un réseau de phase blanche initialement percolante (verre riche en baryum) sur fond noir
(verre riche en silice) qui peut se fragmenter en gouttes discontinues au cours du temps. A la
différence du traitement d’images mis en place Chapitre 5 pour les gouttes de l’ordre de 10-
100 nm, les tailles caractéristiques du système sont plus grandes, entre 50 et 500 nm, donc la
résolution du détecteur d’électrons rétrodiffusés permettant le contraste chimique est suffisante
(Section 2.2.1). En plus des images à grossissements fixes prises pour comparaison entre séries,
le script fait des moyennes sur un ensemble de 10 images à un grossissement adapté.

D’autre part, on présentera plusieurs grandeurs qu’il est possible de quantifier à partir d’images
AFM. On prendra dans cette partie l’exemple d’un même échantillon pour illustrer la richesse
des informations contenues dans ces mesures, qui sont souvent réduites à la rugosité moyenne
RMS pour ce genre d’échantillons. On s’intéressera en particulier à la forme des distributions
de hauteurs, à la longueur de corrélation, aux fréquences spatiales, à la courbure et à l’indice de
forme. Pour chaque échantillon, une image AFM est faite à 3 grossissements différents, dont la
largeur varie entre 5 µm et 40 µm, de résolution 512×512 px. Le temps d’acquisition étant de
15 min pour avoir un profil fiable, une seule image au grossissement le plus adapté est utilisée
pour l’analyse.

7.1.1 MEB et longueurs caractéristiques latérales

Segmentation

L’objectif étant de quantifier les tailles caractéristiques de la phase riche en baryum, blanche sur
les images MEB, on commence par identifier automatiquement pour chaque pixel s’il appartient
à la phase blanche ou à la phase noire (riche en silice). La section 5.1.1 présente le principe de
la segmentation plus en détails mais les images étant ici d’une très bonne qualité, on choisit
simplement après une étape de débruitage (Fig. 7.1b) d’effectuer une binarisation classique
par seuillage (Fig. 7.1c). On utilise pour cela les fonctions du package skimage [211] codé en
langage Python. On trouvera le script commenté en Annexe A mais également une version de
démonstration utilisable en ligne sur Github interconnected porosity 2D. Pour plus de détails

https://github.com/svi-lab/segmentation/blob/master/interconnected_porosity_2D.ipynb
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sur les fonctions elles-mêmes, on peut se reporter à la documentation et à la galerie d’exemples
sur le site scikit-image.

L’étape de débruitage sert à obtenir des plages de couleur homogènes pour faciliter le seuillage.
On ajuste localement le contraste (fonction exposure.equalize_adapthist) puis on lisse la granulo-
sité de l’image par une méthode de « variation totale » (fonction restoration.denoise_tv_bregman
[212]). Ensuite, la binarisation permet de passer d’une image en niveaux de gris, valeurs de pixels
entre 0 et 255, à une image binaire, uniquement de 0 pour la phase riche en silice et de 1 pour
la phase riche en baryum. On détermine un seuil, c’est-à-dire une valeur de niveau de gris déli-
mitant les deux classes de pixels. Parmi les nombreuses méthodes classiques pour calculer cette
valeur, on utilise le seuillage d’Otsu qui consiste à maximiser la variance inter-classes ce qui
est équivalent à minimiser la variance intra-classes [213]. Dans notre cas, le résultat n’est pas
toujours satisfaisant, car le seuil est surévalué, l’utilisateur l’ajuste à la main pour chaque série
d’images.

Figure 7.1 a-b-c Illustration des étapes de segmentation à partir d’une image
MEB en contraste chimique. On définit les trois longueurs caractéristiques d `a à
partir de l’aire et du périmètre, e `s à partir du squelette f `g par granulométrie.
Ces demi-largeurs sont calculées à la fois pour les objets percolants et discontinus.

Aire et périmètre - `a

Une fois l’image segmentée, l’étape de labélisation permet d’attribuer un indice à chaque zone
blanche déconnectée (Fig. 7.1d fonction measure.label). On peut mesurer indépendamment les
propriétés de chacune des régions telles que l’aire et le périmètre (fonction measure.regionprops).
L’analyse se concentre sur la phase blanche, ϕBa, car c’est le verre avec la plus grande mobilité,
celui qui se réarrange le plus et induit la rugosité (voir Fig. 7.9). Il serait intéressant de faire la
même étude sur la phase ϕSi.

https://scikit-image.org/
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La taille caractéristique la plus évidente en 2D est le rapport entre l’aire totale de la phase blanche
A divisée par son périmètre P : `a = A

P . Cependant, il sera nécessaire comme nous le verrons
dans la suite de discriminer les zones considérées comme « percolantes » ou « discontinues ». On
considère percolantes les morphologies qui peuvent encore se réarranger topologiquement, c’est-
à-dire qui comportent encore des trous, tandis qu’on considère discontinue une zone sans trou.
Ces deux types de morphologie peuvent être définies par leur nombre de trous mais comme elles
ont ici des surfaces très différentes (Apercolante >> Adiscontinue), elles sont séparées manuellement
sur un critère de taille par souci de simplicité. Ensuite, comme la partie discontinue s’apparente
à une sphère, l’aire divisée par le périmètre est donc :AP = πr2

2πr = r
2 = d

4 , avec r le rayon de la
sphère. La partie percolante, en revanche, s’apparente à un rectangle. On a donc A

P = L.l
2(L+l) '

l
2 ,

avec L la longueur et l la largeur du rectangle, car pour un objet percolant sur toute la taille
de l’image L >> l. On choisit donc d’appliquer un facteur 2 à la longueur caractéristique de la
partie percolante pour que ces deux longueurs soient comparables (le rayon et la demi-largeur).
Les moyennes sont faites sur le nombre d’objets.

`disc.a = 2
〈
A

P

〉
et `perco.a =

〈
A

P

〉

Squelette - `s

La grandeur `a reste une valeur moyenne de la demi-largeur des segments et ne permet pas d’en
donner la répartition. Or nous avons vu précédemment que pour caractériser l’autosimilarité d’un
système, il est important de s’intéresser à la forme des distributions. Pour une structure inter-
connectée, on peut établir le squelette de la phase blanche par la fonction morphology.skeletonize
et mesurer la demi-largeur `s comme la distance minimale entre le milieu et le bord de la phase
blanche. Il existe plusieurs méthodes pour réduire un objet à son squelette, la fonction utilisée
ici identifie et supprime successivement les pixels du bord tout en conservant la connectivité.
Ainsi, pour chaque pixel du squelette rouge sur la Figure 7.1e, on obtient une distance aux bords
verts (fonction ndimage.distance_transform_edt) permettant une bonne statistique pour tracer
des distributions.

Granulométrie 2D - `g

Bien que la mesure de la demi-largeur `s apporte plus d’informations, la détermination du
squelette est une étape délicate car sensible au bruit. De plus les extrémités des segments, et a
fortiori les objets discontinus, sont mal représentés dans la distribution (1). Pour que chaque pixel
soit pris en compte, on choisit de comparer `a et `s à une nouvelle estimation par granulométrie
morphologique `g [236]. Plusieurs méthodes sont possibles et on utilise ici la granulométrie
dite par ouverture, donc des étapes d’érosion puis de dilatation. Par analogie avec la logique
du tamisage, la fonction créée (granulometry) va successivement essayer différentes tailles de
disques pour ne conserver que les plus grands. L’idée est donc de donner à chaque pixel la valeur
du disque de rayon maximal inclus dans la forme auquel il appartient (Fig. 7.1f).

La Figure 7.2a illustre la nécessité de séparer le traitement des objets percolants et discontinus
pour ces échantillons, car la mesure de Atot/Ptot (bleu foncé) n’est pas représentative de l’évo-
lution temporelle des tailles caractéristiques. De plus, une fois ces deux populations séparées,
on voit sur la Figure 7.2b que les trois longueurs caractéristiques définies ici `a, `s et `g sont

(1)En effet, pour un disque parfait, quelle que soit son aire, le squelette donnera un seul pixel central alors que
pour un rectangle, on obtient (L− l) pixels. Ainsi, suivant leur forme, les objets discontinus risquent d’être sous
représentés.
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proches et représentent les mêmes variations. Les valeurs de `s sont inférieures à celles de `g
pour la partie percolante principalement à cause des intersections du squelette : les croisements
triples généralement larges sont sous-évalués.

a Objets percolants et discontinus b `a, `s et `g

Figure 7.2 Comparaison des demi-largeurs des segments de la phase blanche, esti-
mées par trois méthodes, pour une série d’échantillons de type spinodal. a comparai-
son de A

P = `a en moyennant sur tous les objets ou seulement les objets discontinus
ou percolants b `a, `s et `g sont similaires. La série d’échantillons de composition
B, d’épaisseur 200 nm, est celle de la section 7.2.1.
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7.1.2 AFM et outils statistiques

Les mesures de microscopie à force atomique sont souvent utilisées qualitativement comme une
technique d’imagerie, cependant il est aussi possible d’en tirer des grandeurs statistiques ca-
ractérisant quantitativement la surface. La rugosité peut s’étudier à la fois via ses fluctuations
verticales, les hauteurs, et via ses corrélations spatiales. En particulier en fonction des fréquences
spatiales dominantes, des surfaces de même rugosité moyenne peuvent montrer des pentes locales
très différentes. La quantification de ces tailles caractéristiques est particulièrement intéressante
dans le contexte de la compréhension de phénomènes physiques [137,237] ainsi que pour prédire
des propriétés comme le rendu optique des surfaces rugueuses [238]. L’AFM est particulièrement
adapté à l’étude de la nanorugosité. Il peut en outre être couplé à d’autres techniques comme
la profilométrie mécanique ou la microscopie confocale qui permettent d’accéder à des échelles
plus grandes [239].

On prendra dans cette section un échantillon de type spinodal pour illustrer les définitions des
grandeurs pertinentes pour des études de mûrissement [240,241] et de propriétés optiques [238].

Correction des images

Pour obtenir des informations statistiques quantitatives, il faut que la taille de l’image L soit
suffisamment grande et que le pas d’acquisition ∆ soit adapté aux tailles caractéristiques `c
de l’échantillon. On trouvera dans la thèse de Turbil [238] une étude numérique permettant de
déterminer un protocole pour choisir la résolution des acquisitions de profils 1D et 2D. Dans le
cas 2D, pour l’AFM, on retiendra qu’il est nécessaire de respecter L ≥ 45`c pour réduire l’erreur
commise sur l’estimation des tailles caractéristiques à moins de 10 %, et dans une moindre
mesure ∆ ≤ `c/10. L’Annexe E.2 vérifie que les grandeurs présentées dans la suite sont assez
robustes vis-à-vis de la taille latérale des images AFM.

Bien que l’acquisition d’images soit la plus rigoureuse possible (2), il reste nécessaire de corriger
les artéfacts liés à la dérive de la pointe, à l’inclinaison des échantillons et aux effets non-linéaires
des piézoélectriques.

Comme on suppose les échantillons plans, hormis leur rugosité, on devrait idéalement pouvoir
corriger l’inclinaison (tilt) par un plan comme Figure 7.3b. Cependant, la dérive de la pointe
n’est pas linéaire lors de l’acquisition, du bas de l’image vers le haut, menant à une déformation
verticale. On choisit donc d’appliquer une correction ligne par ligne qui soustrait à chaque pixel
la moyenne de sa ligne (Fig. 7.3c). Pour que cette correction conserve un sens physique, il faut
que le motif soit aléatoire et que la largeur de l’image soit grande devant les variations latérales.
Par exemple, si l’échantillon est constitué de particules ponctuelles posées sur un substrat et
éloignées les unes des autres, certaines lignes traverseront une ou plusieurs particules et d’autres
non : après soustraction de la moyenne le substrat sera surélevé là où il n’y a pas de particules.

(2)Plusieurs précautions sont prises pour obtenir des images de bonnes qualité, comparables entre elles et limiter
la dérive de la pointe. (i) La vitesse de balayage est faible, de l’ordre de 20 µm/s. (ii) Le mode soft-tapping
est réglé à 0,93 % de l’amplitude de décrochage. (iii) Une fois la pointe engagée sur la surface, on attend la
stabilisation au moins 10 min. (iv) Pour des échantillons peu rugueux, une pointe neuve est placée la veille
de l’acquisition car une décroissance de l’amplitude libre a été observée expérimentalement, dont l’origine
structurale ou électronique n’a pas été déterminée. Cependant, cela peut mener au décrochage de la surface ou
à l’impossibilité de conserver des paramètres d’acquisition constants sur les 15 min de mesure pour une même
image. En laissant une nuit de stabilisation, on arrive à réduire cette vitesse de décroissance de 130 mV/h juste
après un changement de pointe standard à 3 mV/h. On utilise par exemple les images de phase pour vérifier
que cette décroissance reste faible au cours du temps.
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Dans la suite, cette étape de moyenne ligne par ligne ne sera pas appliquée lorsqu’elle introduit
plus d’artéfacts que le tilt.

Figure 7.3 Mesures de hauteurs par AFM pour un échantillon rugueux obtenu
par séparation de phase spinodale, composition B après traitement thermique de
5 min à 650 C̊ a Image brute b Image après correction par un plan c Image après
soustraction de la moyenne ligne par ligne, l’échelle de couleur est adaptée à chaque
image. d Distribution des hauteurs pour les cas b et c.

Il est intéressant de tracer la distribution des hauteurs h dont la forme apporte des indications
sur la physique du problème. En particulier, les surfaces rugueuses gaussiennes sont très étudiées
car elles résultent de procédés aléatoires. Ce n’est cependant pas le cas de nos surfaces qui ont
une distribution plus large qu’une gaussienne, voire asymétrique pour les traitements thermiques
les plus longs. On rappelle la définition de la rugosité σ (RMS Root Mean Square) comme l’écart-
type de la distribution des hauteurs, équation (7.1). La Figure 7.3d permet de comparer les deux
types de corrections : une correction inadaptée peut élargir la distribution, donc la rugosité, et
même introduire une anisotropie fictive.

RMS : σ =
√〈

(h− h̄)2
〉

avec h̄ = 1
N2

N∑
i,j=1

hij (7.1)



124 | Chapitre 7 Cinétique de séparation de phase spinodale, observations expérimentales

Corrélations latérales

Au-delà de l’étude des fluctuations verticales, il est aussi pertinent de s’intéresser aux corré-
lations latérales d’une surface, c’est-à-dire aux fréquences spatiales préférentielles, même pour
des échantillons non-périodiques. Pour cela on peut passer de l’espace réel des hauteurs h (~r) à
l’espace réciproque h̃ (~q) grâce à une transformée de Fourier par l’équation (7.2). On définit alors
la PSD (Power Spectral Density soit densité spectrale de puissance) par l’équation (7.3), comme
la répartition des fréquences spatiales qui composent la cartographie des hauteurs h [242,243].

h̃ (~q) =
∫
h (~r) exp (−i~q.~r) d2r (7.2)

PSD : Ã (~q) = 1
L2

〈
|h̃ (~q) |2

〉
(7.3)

La Figure 7.4a présente la PSD 2D de notre image de référence (Fig.7.3c). Le signal est très
intense sur un anneau au centre jusqu’à 0,8 µm−1 puis diminue. L’anisotropie dans les direc-
tions verticale et horizontale est probablement due au traitement du signal, non-périodique,
un filtre de type fenêtre de Hann pourrait être appliqué [244]. On intègre deux profils suivant
ces directions, dont on représente la partie positive seulement car la PSD est symétrique par
définition (Fig. 7.4b). On remarque que l’unité est en nm4 pour la PSD 2D alors qu’elle est en
nm3 pour le profil 1D puisque ce dernier est une intégration. On estime la fréquence principale
fp = 0,8 µm−1. Les deux profils se superposent jusqu’à 3 µm−1 environ et même si la différence
était confirmée au delà, en moyennant sur plusieurs acquisitions, elle ne serait pas gênante. En
effet les fréquences spatiales supérieures à 1 + sin(θinc)

λ
= 1

0, 535 = 1,87 µm−1 ne participent
pas à la réponse optique dans le domaine du visible, à incidence normale θinc = 0̊ pour une
longueur d’onde incidente de 535 nm [245].

On peut raisonner de manière équivalente dans l’espace réel en définissant la fonction d’autocor-
rélation A (ACF AutoCorrelation Function) d’après l’équation (7.4) (3). Physiquement l’auto-
corrélation d’une image 2D mesure la ressemblance entre une image décalée spatialement de τ et
l’image originale. Cette fonction est adimensionnée afin que l’amplitude maximale en τ = 0 soit
de 1 pour la superposition de l’image originale avec elle-même. Pour des surfaces périodiques on
trouve des maxima locaux équidistants, tandis que pour des surfaces non-périodiques, la fonction
décroît jusqu’à tendre vers 0 à l’infini.

ACF : A(τ) = 1
σ2 〈h (~r + τ)h (~r)〉 (7.4)

σ2A (~r) =
∫
Ã (~q) exp (i~q.~r) d2q

(2π)2 (7.5)

Longueur de corrélation : A (lc) = 1
e

(7.6)

La Figure 7.4c donne l’ACF 2D qui est bien maximale en 0. On extrait des profils en τx = 0
et τy = 0 et on calcule la moyenne radiale qui donne un signal plus lisse tout en conservant
les variations pour cet échantillon isotrope (Fig. 7.4d). On peut toujours définir, quelle que soit

(3)Comme la fonction d’autocovariance est l’équivalent de la PSD dans l’espace réel, en pratique on calcule la
PSD 2D puis l’autocovariance 2D par transformée de Fourier (Eq (7.5)). Puis on normalise l’auto-covariance
par la variance σ2 pour trouver la fonction d’autocorrélation.
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Figure 7.4 Mesure des corrélation spatiales à partir de l’image AFM Figure 7.3c.
a Densité spectrale de puissance, PSD 2D b Profil PSD 1D intégré horizontalement
et verticalement c Autocorrélation, ACF 2D d Comparaison des profils ACF 1D,
extraction verticale, horizontale et moyenne radiale.

la morphologie de la surface, et donc quelle que soit la forme de la fonction d’autocorrélation,
la longueur de corrélation lc comme la position de l’amplitude 1/e (Eq. (7.6)). D’autres gran-
deurs peuvent être relevées lorsqu’elles existent : Lmin , la position du premier minimum qui
indique une anticorrélation si A(Lmin) < 0, ou encore Lmax, la position du deuxième maximum
qui donne une estimation de la longueur d’onde spatiale. Dans notre exemple, on observe une
anticorrélation avec Lmin = 665 nm donc la distance moyenne entre une bosse et un trou. On
relève aussi Lmax = 1,26 µm (on retrouve bien Lmax ' 1

fp
' 1,25 µm) la distance moyenne entre

deux bosses et lc = 305 nm. On notera que la longueur de corrélation lc est proportionnelle à
Lmax, comme présenté en Annexe E.6, ce qui est très utile lorsque le maximum est mal défini.

Courbures

Il est aussi courant d’étudier les courbures d’une surface. Pour cela différentes métriques sont
utilisées que l’on définit à partir des courbures principales κmin et κmax, comme la courbure
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moyenne H = κmin + κmax
2 ou la courbure de Gauss G = κminκmax. Il peut être intéressant de

découpler l’étude des courbures locales avec d’un côté leur amplitude, liée à l’énergie, et de l’autre
leur morphologie comme le propose Koenderink [246]. On définit donc l’intensité de courbure
K (curvedness Eq. (7.7)), toujours positive et l’indice de forme s (shape index Eq. (7.8)). Cette
valeur sans dimension est comprise entre -1 et 1, négative pour les creux, positive pour les dômes
et nulle pour les selles comme illustré en insert de la Figure 7.5d (on donne en Annexe E.1 la
terminologie des formes correspondantes [246]).

Intensité de courbure K : K =

√
κmin

2 + κmax
2

2 (7.7)

Indice de forme s : s = 2
π

arctan
(
κmax + κmin
κmax − κmin

)
(7.8)

Figure 7.5 Mesures de la courbure locale pour l’image AFM Figure 7.3c. a Car-
tographie de l’intensité de courbure K b Distribution des courbures c Cartographie
de l’indice de forme s d Distribution des indices de forme. L’indice de forme est
négatif pour les creux, positif pour les dômes et nul pour les selles comme illustré
en insert.



7.1 Traitement d’image | 127

On trouvera les cartographies et les distributions de ces deux nouvelles grandeurs Figure 7.5,
toujours pour la même image AFM (Fig. 7.3c). Les courbures sont largement distribuées, com-
prises entre 0,026 µm−1 et 0,64 µm−1. Le maximum, c’est-à-dire la courbure principale, est de
0,3 µm−1 soit un rayon de courbure d’environ 3 µm. La distribution de l’indice de forme montre
une répartition symétrique avec des maxima pour les ornières et les crêtes, en -0,55 et +0,55.

Finalement, les tailles caractéristiques d’une morphologie interconnectée peuvent être estimées
de plusieurs manières telles que récapitulées dans le Tableau 7.1. Nous choisissons ici de nous
intéresser à la distribution des demi-largeurs en séparant les objets en deux catégories, percolants
et discontinus, pour suivre le mûrissement du système. Une perspective pourrait être d’étudier
le nombre de trous dans les objets percolants ainsi que la caractéristique d’Euler. Le traitement
d’image, appliqué aux mesures AFM, permettent de quantifier en plus de la rugosité RMS, les
courbures et les longueurs de corrélations latérales.

Type d’image Notation Taille caractéristique Définition
MEB `a demi-largeur, estimée par le ratio aire sur périmètre Fig.7.1d
MEB `s demi-largeur, estimée par la distance au squelette Fig.7.1e
MEB `g demi-largeur, estimée par granulométrie morphologique Fig.7.1f
AFM h hauteur Fig.7.3d
AFM σRMS rugosité RMS Eq.(7.1)
AFM fp fréquence spatiale principale Fig.7.4b

MEB et AFM lc longueur de corrélation Fig.7.4d
MEB et AFM Lmin premier minimum de la fonction d’autocorrélation Fig.7.4d
MEB et AFM Lmax deuxième maximum de la fonction d’autocorrélation Fig.7.4d

AFM K intensité de courbure, cuvedness Fig.7.5a
AFM s indice de forme, shape index Fig.7.5c

Table 7.1 Tableau récapitulatif des longueurs caractéristiques étudiées pour les
surfaces de type spinodal.
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7.2 Cinétique de mûrissement spinodal en couche mince

7.2.1 Croissance de la taille caractéristique : régime hydrodynamique

On s’intéresse dans cette section à la cinétique de mûrissement d’un réseau confiné en étudiant
des couches minces de verre donnant lieu à de la séparation de phase spinodale. Les échantillons
étudiés sont des couches de verre SiO2-BaO-B2O3 (35,5 - 14,6 - 49,9 wt%) déposées sur substrat
de silicium. Comme décrit Chapitre 3 cette composition est obtenue par pulvérisation cathodique
magnétron d’une épaisseur e de verre Ba1070, protégée de l’hydratation atmosphérique par 10 nm
additionnels de SiO2. Dans la suite, on nommera les échantillons « composition B », en donnant
leur épaisseur e, c’est-à-dire en négligeant les 10 nm de silice d’encapsulation.
Pour chaque série, huit échantillons équivalents en épaisseur sont découpés sur les bords du même
wafer. Le film mince de verre de 200 nm d’épaisseur, est initialement de composition homogène
latéralement, puis la séparation de phase spinodale est induite par traitement thermique à 650 C̊,
pour des durées comprises entre 1 min et 4 h. La Figure 7.6 donne les images MEB de deux
échantillons à temps court, 5 min et 20 min, et deux autres à temps long, 2 h et 4 h, prises
avec le même grossissement. A temps court, la phase blanche, verre riche en baryum, forme un
réseau majoritairement percolant dont la largeur des filaments augmente avec le temps. A temps
long, la morphologie de la phase blanche s’est modifiée et on distingue deux types d’objets. La
plupart de la matière est contenue dans des objets vermiculaires (wormlike), vestiges du réseau
percolant, qui comportent des inclusions de phase noire (verre riche en silice) et pouvant encore
se réarranger. Une faible fraction de phase blanche est cependant complètement discontinue, ce
sont les petits objets allongés ou sphériques, qui n’ont pas d’inclusion noire.

Figure 7.6 Images MEB et AFM pour un échantillon de composition B, d’épais-
seur 200 nm après traitement thermique à 650 C̊ entre 5 min et 4 h. La phase riche
en baryum (blanche MEB) obtenue par décomposition spinodale est percolante à
temps court et se fragmente à temps long. Les tailles caractéristiques latérales et la
rugosité augmentent par mûrissement.

Étant donnée l’importance du changement de morphologie au cours du temps, il est pertinent
de catégoriser les objets par type, percolants ou discontinus, afin de capturer l’évolution des
tailles caractéristiques du système. La section précédente définit trois tailles caractéristiques
que l’on mesure par traitement d’image : `a le ratio Aire/Périmètre, `s la demi-largeur mesurée
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à partir du squelette de la phase blanche et `g le rayon maximal des disques pouvant être
contenus par granulométrie. Comme l’estimation de la demi-largeur par ces trois grandeurs est
similaire (Fig. 7.2b), on choisit de ne présenter que `s dans la Figure 7.7. La partie définie comme
percolante croît avec une tendance linéaire (points oranges) ce qui indique un mûrissement
de type hydrodynamique [152, 162]. Ce résultat est similaire aux observations de Bouttes [10]
dans le même système massif à des températures plus élevées autour de 1100 C̊. La pente
de cette dépendance linéaire est ` ∼ γ

η rappelant que le moteur du mûrissement est toujours la
minimisation de l’énergie d’interface tandis que la viscosité freine les réarrangements. En prenant
γ ' 10−2 J.m−2 et en utilisant la pente de la Figure 7.7a on estime la viscosité à η '109 Pa.s.
Dans un cas bulk on s’attendrait à ce que ce soit la viscosité de la phase la moins visqueuse,
ici la phase riche en silice ϕSi, qui contrôle le réarrangement. Or la viscosité effective est très
inférieure à ηϕSi =1011-1012 Pa.s estimé à 650̊ C d’après les mesures de dilatométrie de la thèse
de David Bouttes [10]. Il existe peut-être ici des écoulements de surface dans la phase riche en
baryum ϕBa dus à la géométrie.
Le mécanisme hydrodynamique de croissance des filaments consiste en pincements des ponts
liquides les plus courbés [247], donc les plus fins, suivis de réarrangements qui épaississent
les segments restants (voir Chapitre 4). Ces pincements n’ont lieu que dans la phase la plus
fluide, ici la phase blanche riche en baryum. Il serait intéressant de confirmer ce mécanisme
en géométrie confinée par de nouvelles expériences de MEB in-situ ; les tailles caractéristiques
étant rapidement plus grandes que dans le cas de la nucléation-croissance la résolution du MEB
environnemental serait plus adaptée.

a Demi-largeur `s b Distribution normalisée `s

Figure 7.7 Cinétique de croissance de la phase riche en baryum pour un échan-
tillon de composition B, d’épaisseur 200 nm lors d’un traitement thermique à 650 C̊.
a Évolution de la demi-largeur pour les objets percolants et discontinus b Distribu-
tion des demi-largeur normalisées, pour la totalité des objets. Le mûrissement de la
partie percolante a un comportement linéaire en temps `s ∼ t.

7.2.2 Fragmentation

L’intérêt d’étudier `s plutôt que le ratio A/P est d’avoir suffisamment de mesures pour tracer
la distribution des demi-largeurs Figure 7.7b et d’en étudier la forme. Contrairement au mûris-
sement diffusif de gouttelettes, on remarque que la distribution normalisée par la taille moyenne
change au court du temps, donc le processus n’est pas autosimilaire. Les courbes sont symé-
triques et se superposent entre 5 min et 1 h, puis la proportion de petits objets augmente lors
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des traitements thermiques de 2 h et 4 h. C’est aussi ce que l’on constate à l’œil sur les images
MEB où le nombre d’objets discontinus augmente à cause du phénomène de fragmentation, voire
de refragmentation quand les filaments sont allongés. En effet il est connu que les instabilités
capillaires qui fragmentent un cylindre fluide interviennent lorsque le rapport d’aspect entre la
longueur et le rayon de sa section est de l’ordre de 6 à 10 [247].

On remarquera que la taille des petits objets discontinus augmente beaucoup plus lentement que
celles des objets percolants (points bleus, Fig. 7.7a). En effet, après fragmentation, ces objets
isolés ne peuvent plus se réarranger et leur croissance est arrêtée [169]. En parallèle, les segments
percolants continuent à grossir, et donnent lieu à des gouttes plus grandes par fragmentation
aux instants suivants. L’augmentation de la taille moyenne des objets discontinus se fait donc
uniquement par accumulation d’objets plus gros.

Bien qu’initialement majoritaire, le verre riche en baryum est la phase la plus fluide, donc la
plus facile à fragmenter. Dans ce système, le contraste de viscosité entre les deux phases à haute
température est de plusieurs ordres de grandeur [168]. Cependant à 650 C̊ les deux verres sont
proches de leur température de transition vitreuse et de leur point de ramollissement (4), c’est-
à-dire que leurs viscosités sont comprises entre 1012 et 1011 Pa.s. En revanche les incertitudes
sur la température du four, d’environ de 50 C̊ supérieur à la consigne, peuvent drastiquement
changer la viscosité, notamment pour les verres fragiles au sens d’Angell [58]. On estimera la
différence de viscosité au plus à trois ordres de grandeurs : 109 d’après le graphe 7.7a pour la
phase riche en baryum et 1011 pour la phase riche en silice.

Ainsi, les tailles caractéristiques latérales augmentent par mûrissement hydrodynamique dans la
partie percolante, jusqu’à être perturbées par la fragmentation. Alors les objets déconnectés du
reste du réseau ne grossissent plus et brisent l’autosimilarité du système. La loi d’échelle dyna-
mique n’est donc pertinente que dans la partie percolante, tant qu’il existe des réarrangements
visqueux. On remarque que la phase blanche, majoritaire à 5 min avec une surface projetée de
70 %, diminue à seulement 30 % après 4 h. Pour expliquer cette diminution sans remettre en
cause la conservation de la matière, on s’intéresse dans la suite à la rugosité de surface.

7.3 Surfaces rugueuses spinodales

7.3.1 Rugosité

D’après la l’échelle de couleur des images AFM de la Figure 7.6, on constate que le relief
des échantillons augmente très fortement avec la durée de traitement thermique. La similarité
des motifs entre les images MEB et AFM, en particulier à temp long, suggère que les parties
hautes sont corrélées à la phase riche en baryum, ce qu’on vérifiera par la suite. En plus de la
croissance des tailles latérales, l’AFM permet de mesurer une rugosité σRMS croissante, de 7 nm
à 82 nm, comme l’indique la Figure 7.8b. En outre, on peut tracer la distribution des hauteurs
h pour chaque temps de traitement thermique (Fig. 7.8a). On retrouve un élargissement des
distributions au cours du temps, qui atteint une rugosité maximale de 350 nm après 4 h. Bien
que symétriques aux temps courts (5 min à 60 min), ces distributions ne sont pas gaussiennes.
Elles deviennent ensuite très asymétriques à temps long avec un maximum dans les négatifs, du
côté des vallées, après fragmentation.

(4)Pour le verre riche en silicium Tg(φSi)=570 C̊ et Tsoft(φSi)=690 C̊ tandis que pour le verre riche en baryum
Tg(φBa)=640 C̊ et Tsoft(φBa)=670 C̊ d’après les mesures de Bouttes [10].
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a Distribution des hauteurs b Rugosité RMS

Figure 7.8 Evolution temporelle de la rugosité avec la durée de traitement ther-
mique, à 650 C̊, pour un échantillon de composition B, d’épaisseur 200 nm. a Dis-
tribution des hauteurs pour des images AFM, correction de la moyenne ligne par
ligne pour tous les échantillons hormis 120 min et 240 min b Rugosité RMS corres-
pondantes.

Morphologie interne

La surface libre des échantillons se déforme considérablement, et une telle rugosité est notable
puisque l’on part d’une couche mince de verre totale de 210 nm seulement. Cette observation
nous pousse à nous interroger sur la morphologie interne, d’où la vue en tranche prise au MEB
donnée Figure 7.9b pour l’échantillon le plus rugueux. On observe que le verre riche en baryum
forme des boudins ovoïdes, enrobés par un film de silice (noire). Le phénomène n’est donc pas
lié à du démouillage.

Par ailleurs, la phase blanche est localisée dans les zones épaisses mais les dômes formés sont
plus larges qu’un seul filament blanc, ils recouvrent aussi les inclusions noires contenues dans
les objets percolants. On pourrait imaginer que cette déformation est due à la différence de
coefficient d’expansion thermique entre les deux phases lors du refroidissement, mais on estime
d’après Bouttes [10] que CTE(φSi) ' 2.10−6 K−1 < CTE(φBa) ' 7.10−6 K−1. Au contraire,
pendant la trempe la phase blanche se rétracte plus que la phase noire, donc la déformation est
déjà présente à haute température.

Cependant, cette géométrie reste surprenante étant données les observations faites en régime
de nucléation-croissance, où les gouttelettes de verre riche en baryum étaient localisées préfé-
rentiellement à la surface. On aurait donc pu s’attendre à ce que la tension de surface mène la
phase riche en baryum en surface lors de sa croissance, bien que les deux expériences ne soient
pas faites aux même températures (Tspinodal=650 C̊ < Tnucléation=950 C̊). On gardera donc à
l’esprit que la silice est très visqueuse, elle constitue une enveloppe élastique rigide difficilement
déformable, empêchant le mouillage de la surface par la phase riche en baryum. Finalement,
on peut imaginer que lors des réarrangements visqueux en milieu confiné, il est plus favorable
de courber l’interface φSi/Air pour minimiser les interfaces φSi/φBa, que de conserver une sur-
face libre plane. Comme il est difficile de mouvoir la phase riche en silice, les réarrangements
de la phase fluide se font là où ce film est le plus mince, c’est-à-dire vers le haut. Des effets
mécaniques seraient probablement à prendre en compte dans le mécanisme de mûrissement en
géométrie confinée.
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a Autocorrélation radiale b Illustrations

Figure 7.9 Comparaison du relief au MEB et à l’AFM du même échantillon,
200 nm 650 C̊ 2 h a Fonction d’autocorrélation, moyenne radiale b Illustration
d’image MEB et AFM mises à la même échelle (haut) et vue en tranche, 650 C̊ 4 h
(bas).

Longueur d’autocorrélation

Pour vérifier la corrélation entre les bosses et les filaments de phase blanche, on compare dans la
Figure 7.9a la fonction d’autocorrélation obtenue pour les images MEB (trait pointillé) et AFM
(trait plein) tel que décrit section 7.1.2. Il existe un maximum local à 780 nm et un second plus
large à 3,26 µm pour l’image MEB, tandis que la décroissance est plus lente pour l’image AFM
et le premier maximum local est située à 3,68 µm. Les maxima autour de 3,5 µm correspondent
bien à la distance latérale entre deux bosses. En outre, le maximum autour de 1 µm sur la
fonction d’autocorrélation au MEB, qui n’est pas présent sur celle de l’AFM décrit la structure
interne entre deux filaments, ou plus, sous un même dôme. Une perspective intéressante serait
de combler les trous (noirs) des objets percolants, par traitement d’image, et de calculer une
fonction d’autocorrélation MEB modifiée afin de la vérifier qu’elle se rapproche de celle mesurée
par AFM.

Les reliefs mesurées à l’AFM étant bien corrélés au réseau interconnecté dû à la morphologie
spinodale, on peut étudier la fréquence spatiale comme nouvelle longueur caractéristique. La
Figure 7.10 représente la fonction d’autocorrélation issue des images AFM pour des temps de
traitements thermiques entre 5 min et 4 h et de manière équivalente la distribution spectrale de
puissance. La longueur de corrélation lc et la position du second maximum Lmax augmentent avec
la durée de traitement thermique. L’augmentation des distances latérales Lmax entre 1,26 µm et
3,98 µm est cohérente avec la diminution de la fréquence principale fp de 0,8 µm−1 ⇔ 1,25 µm
à 0,25 µm−1 ⇔ 4 µm dont elle sont l’inverse.

Courbures

Pour finir, on peut retrouver un indice du phénomène de fragmentation dans l’étude des cour-
bures de la surface libre. La Figure 7.11 présente l’évolution de l’intensité de courbure K et de
l’indice de forme s pour toutes les durées de traitement thermique (équivalent des informations
contenues dans le couple courbure moyenne H et courbure de Gauss G voir section 7.1.2).
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a Autocorrélation b Fréquences spatiale

Figure 7.10 Evolution des tailles caractéristiques latérales avec la durée de traite-
ment thermique, à 650 C̊, pour un échantillon de composition B, d’épaisseur 200 nm.
a Moyenne radiale de la fonction d’autocorrélation des images AFM b Densité spec-
trale de puissance, PSD 1D intégrée sur l’axe horizontal.

a Courbure b Indice de forme

Figure 7.11 Evolution des courbures avec la durée de traitement thermique, à
650 C̊, pour un échantillon de composition B et d’épaisseur 200 nm. a Distribution
des courbures K curvedness reflétant l’amplitude des courbures principales b Dis-
tribution de l’indice de forme s décrivant la morphologie de la surface.

Tout d’abord, bien que la rugosité augmente lors du traitement thermique, on se rend compte
que la quantité totale de courbure diminue : l’espacement latéral des dômes permet d’avoir des
pentes locales plus faibles. Ensuite, on constate qu’à temps court, de 5 min à 1 h, l’indice de
forme reste auto-similaire malgré la croissance des hauteurs et des tailles latérales. Pour les
deux durées de traitement thermique considérées précédemment comme les temps longs, où la
fragmentation devient très importante, 120 min et 240 min, les deux maxima de l’indice de forme
se décalent vers les valeurs hautes. Du côté des bosses, les crêtes évoluent en dômes (s = +0,80)
tandis que du côté des vallées, la valeur s = -0,46 correspond toujours à des ornières mais devient
le maximum le plus haut. Il y a donc plus d’ornières que de dômes ce qui est cohérent avec la
distribution des hauteurs Figure 7.8.

Le système minimise donc son énergie totale, à la fois par la séparation en deux phases pour
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atteindre des compositions d’équilibre, par le mûrissement réduisant les interfaces entre les deux
verres mais générant une déformation de l’interface libre, et enfin la diminution de ces courbures.

7.3.2 Impact de l’épaisseur

Le dépôt de couches minces par pulvérisation cathodique permet de contrôler l’épaisseur du
film déposé. Nous avons donc exploré l’influence de l’épaisseur initiale de verre par deux séries
cinétiques supplémentaires où e = 100 nm et e = 50 nm, mais avec une couche de silice de
protection constante de 10 nm (voir Chapitre 3). Il serait également intéressant de faire varier
l’épaisseur de la silice pour déterminer si les contraintes mécaniques dues à l’encapsulation
impactent la forme de la surface libre ou la fragmentation.

On constate sur les images MEB de la Figure 7.12, prises au même grossissement, que les tailles
caractéristiques latérales diminuent avec l’épaisseur initiale de la couche dès les temps courts
(haut). Par ailleurs, à temps long (bas), le taux de fragmentation ne semble pas identique. En
effet, le nombre d’objets discontinus quasi-sphériques est plus élevé pour 50 nm que pour 200 nm.
Le début de la fragmentation est d’ailleurs retardé lorsque la couche est épaisse.

Figure 7.12 Images MEB au même grossissement pour trois échantillons de com-
position B et d’épaisseur 50 nm, 100 nm, 200 nm, après traitement thermique à
650 C̊, à temps court (haut, 20 min) et à temps long (bas, 4 h). Les tailles ca-
ractéristiques augmentent avec la durée de traitement thermique et l’épaisseur. La
fragmentation est plus avancée pour les couches les plus fines.

La Figure 7.13a donne la cinétique de mûrissement des trois séries d’épaisseurs différentes, d’une
part pour le demi-largeur `s extraite des images MEB et d’autre part pour la rugosité σRMS

issue des images AFM. L’hypothèse de croissance linéaire `s ∼ t (pour les objets percolants) ne
peut pas être écartée bien qu’il manque de points expérimentaux pour l’affirmer avec certitude.
La cinétique d’évolution de la rugosité quant à elle s’apparente à une racine du temps. Malgré
le bruit expérimental, une renormalisation par l’épaisseur totale (etot = everre + eSiO2) semble
convaincante d’où l’hypothèse σRMS ∼ etot (Fig. 7.13b). Comme dans le cas des gouttes obte-
nues par nucléation-croissance, l’influence de l’épaisseur sur la taille caractéristique semble être
importante dans les premiers instants puisqu’elles sont déjà très différentes à 5 min de traitement
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thermique. Ensuite, un régime plus lent se met en place, observable ici, lorsque le mûrissement
est impacté par le confinement.

Bien que les graphiques ne soient pas donnés dans le manuscrit, les tendances détaillées pour les
autres grandeurs dans le cas 200 nm se retrouvent pour les deux autres épaisseurs : asymétrie
de la distribution des hauteurs h et de l’indice de forme s due à la fragmentation, diminution
de l’intensité des courbures K, augmentation de la longueur de corrélation. Il serait notamment
intéressant de compléter ce travail en étudiant plus de durées de traitement thermique dans le
domaine de fragmentation, et ce jusqu’à atteindre l’état final où tous les objets seraient devenus
sphériques.

a Taille caractéristique `s b Rugosité normalisée σRMS/e

Figure 7.13 Cinétique de croissance de la phase riche en baryum pour trois échan-
tillons de composition B, d’épaisseur 50, 100 et 200 nm lors d’un traitement ther-
mique à 650 C̊. a Évolution de la demi-largeur moyenne `s pour les objets percolants
(issu d’images MEB) b Rugosité RMS moyenne de la surface libre (issu d’images
AFM), normalisée par l’épaisseur totale déposée. Les tailles caractéristiques, `s et
σRMS augmente au cours du temps suivant des lois différentes.

L’épaisseur initiale de la couche mince est donc vue comme un levier pour obtenir une grande
zoologie de surfaces, qui, associée à la durée de traitement thermique, permet d’en contrôler la
rugosité, la fréquence spatiale et la courbure. Savoir designer des surfaces variées et mesurer pré-
cisément leur topographie présente un intérêt potentiel pour étudier l’impact de la nanorugosité
sur l’hydrophobie. En effet, la littérature n’est pas tranchée dans ce domaine [248–250] mais on
sait que la distribution latérale du relief a aussi un impact sur la stabilisation de l’interface li-
quide/air [251]. Nos premiers tests de silanisation ont montré que l’angle de contact des surfaces
nanostructurées augmente de 8̊ par rapport à une surface plane renforçant l’hydrophobie.
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7.3.3 Réponse optique

Afin d’étudier les propriétés optiques de diffusion de la lumière engendrées par la rugosité de
surface, trois séries d’échantillons (50 nm, 100 nm et 200 nm) ont été déposées sur substrat
transparent de silice amorphe. Le traitement thermique est toujours effectué à 650 C̊ au four
pour des durées de 10 min, 1 h, 2 h et 4 h. Après avoir vérifié sur un échantillon que la décom-
position spinodale était similaire aux échantillons observés sur silicium, seules des acquisitions
AFM ont été faites. Des images MEB auraient nécessité le dépôt d’une fine couche de platine
dont l’absorption dans le visible modifierait les propriétés optiques.

Définition BRDF et BTDF

Dans le milieu industriel, les mesures de diffusion sont des valeurs intégrales obtenues par des
instruments comme les spectromètres à sphère intégrante, le glossmeter qui quantifie la quantité
de lumière réfléchie de manière spéculaire ou le hazemeter pour la lumière diffusée en transmis-
sion à plus de 2,5̊ de l’angle d’incidence. Cependant, on constate à l’œil que nos échantillons sont
très peu diffusants, donc qu’il sera difficile de suivre des variations fines même qualitativement.
On choisit de mesurer des fonctions résolues en angle par un gonio-spectro-photomètre (OMS4,
ANSYS-OPTIS). Comme le substrat est cette fois transparent, deux mesures sont faites pour
chaque échantillon, en transmission (BTDF, Bidirectional Transmittance Distribution Function)
et en réflexion (BRDF Bidirectional Reflectance Distribution Function), dont les définitions sont
données équations (7.9) et (7.10) d’après Nicodemus [252].

BTDF : fT (θI , φI , θT , φT , λ, ε) = ΦT /ΩTA cos(θT )
ΦI/A

(7.9)

BRDF : fR(θI , φI , θR, φR, λ, ε) = ΦR/ΩRA cos(θR)
ΦI/A

(7.10)

D’après le schéma qu’on pourra trouver en Annexe Figure E.7 les angles polaires θI et azimutal
φI définissent l’éclairement, tandis que les angles θT et φT (resp. θR et φR) caractérisent la
luminance transmise (resp. réfléchie). Les BRDF et BTDF dépendent également de la longueur
d’onde λ, et de la polarisation ε. En pratique on connaît le flux incident ΦI , la surface illuminée
A et on mesure les flux transmis ΦT et réfléchi ΦR dans leur angle solide respectif Ω. L’unité de
ces deux fonctions est en sr−1 et la valeur de l’amplitude dépend de la résolution instrumentale
Ω.

Mesures optiques

Les mesures optiques à l’OMS4 ont été faites par Iryna Gozhyk, ingénieure de recherche au
laboratoire, qui a également permis de développer cet axe de la thèse.

On illumine l’échantillon par une source laser monochromatique verte, λ = 535 nm. Le porte-
échantillon et le bras maintenant le détecteur sont mobiles. L’angle d’incidence θI peut ainsi être
choisi entre -90̊ et +90̊ , tandis que le bras mécanique peut balayer la quasi-totalité des deux
demi-espaces autour de l’échantillon. La résolution angulaire, déterminée par un diaphragme,
est choisie à 0,4̊ . Les lecteurs intéressés trouveront un protocole détaillé très complet de ce type
de mesures dans la thèse de Turbil [238] au chapitre 4 Optical Characterization.

Une mesure dans tout le demi-espace a permis de vérifier préalablement que la diffusion de la
lumière est isotrope pour les surfaces considérées en incidence normale θI = 0̊ . On se contentera
donc de présenter les BRDF et BTDF uniquement suivant un angle φ = 90̊ , dans le plan
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d’incidence. L’angle polaire θ varie quand à lui de -80̊ à +80̊ (5) tel que sur les Figures 7.14
et 7.15.

On voit que pour tous les échantillons, la forme du signal BTDF est similaire : une intensité très
forte en θT = 0̊ puisque l’échantillon est transparent, puis deux lobes secondaires symétriques de
part et d’autre de l’angle d’incidence qui correspondent à la diffusion. On retrouve ces deux lobes
aux mêmes angles en réflexion dans le signal de la BRDF. Cette forme n’est pas classique pour
les surfaces rugueuses aléatoires habituelles, comme les verres dépolis Satinovor par exemple,
où la décroissance de l’amplitude est monotone (courbe noire). On peut montrer facilement que
cette forme est due à l’anticorrélation existant pour nos surfaces (Figs. 7.9a et 7.10a). La réponse
optique d’une surface rugueuse est reliée à la transformée de Fourrier 2D de la topographie, et
donc d’une certaine façon, à sa fonction d’autocorrélation [245].

La Figure 7.14 présente la série d’échantillons d’épaisseur 200 nm, pour laquelle on voit que
l’amplitude des lobes augmente avec la durée de traitement thermique, à la fois en transmission et
en réflexion. Donc les échantillons les plus rugueux, d’après la tendance observée précédemment,
sont les plus diffusants. On peut aussi comparer les échantillons les plus rugueux, ayant subi
un traitement thermique de 4 h, pour les trois épaisseurs initiales de couche mince dans la
Figure 7.15. On voit cette fois qu’en plus de l’amplitude des lobes qui diminue avec les faibles
épaisseurs, c’est-à-dire les échantillons les moins rugueux, l’angle de leur maximum s’écarte de
la direction d’incidence.

a Mesure en transmission b Mesure en réflexion

Figure 7.14 Mesures optiques résolues en angle, pour des échantillons de compo-
sition B 200 nm, lors d’un traitement thermique à 650 C̊ entre 10 min et 4 h. Le
centre des échantillons est illuminé par une source laser λ = 535 nm en incidence
normale. a BTDF b BRDF. On donne en gris pour comparaison, la réponse optique
du substrat de silice amorphe.

(5)La chute du signal visible sur tous les échantillons en BTDF entre -80̊ et -45̊ est due à une zone d’ombre où
le capot de l’OMS4 est devant le détecteur du bras mécanique.
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a Mesure en transmission b Mesure en réflexion

Figure 7.15 Mesures optiques résolues en angle, pour des échantillons de compo-
sition B, 50 nm, 100 nm et 200 nm, lors d’un traitement thermique de 4 h à 650 C̊.
Le centre des échantillons est illuminé par une source laser λ = 535 nm en incidence
normale. a BTDF b BRDF. La réponse optique du substrat de silice amorphe (gris)
est donné comme référence.

Corrélations aux mesures AFM

Bien que les échantillons sur substrat de silicium et de silice amorphe soient proches en structure,
de nouvelles images AFM ont été faites. En particulier, on a observé que la rugosité était en
moyenne 10 % à 20 % plus faible sur la silice, alors que les tailles caractéristiques latérales lc et
Lmax sont assez semblables. La Figure 7.16a confirme le lien entre l’amplitude de la diffusion et
la rugosité des échantillons. Dans une approximation de pentes faibles la contribution spéculaire
en réflexion fRspec. s’exprime en fonction de r le coefficient de reflexion moyen, σRMS la rugosité
et λ la longueur d’onde incidente, suivant l’équation (7.11) [253]. C’est la partie cohérente de
la réflexion. Le reste de l’intensité, c’est-à-dire la contribution incohérente, se distribue sur le
champ angulaire restant, donc ici principalement dans les 2 lobes de diffusion. On peut alors
écrire fRscat. = 1− fRspec. comme dans l’équation (7.12). On retrouve bien une dépendance de
l’amplitude des lobes de diffusion en σRMS

2.

fR
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λ

)2
]
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∼ r4π2σRMS

2
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Pour expliquer la position angulaire des lobes, on se tourne vers la loi des réseaux en diffraction
équation 7.13 où nair = 1 est l’indice optique de l’air, θi l’angle incident, θ l’angle du faisceau
diffracté, m l’ordre de diffraction, λ la longueur d’onde incidente et d le pas du réseau. On vérifie
remarquablement bien cette loi pour λ = 535 nm en prenant d = Lmax pour tous les échantillons
(Fig. 7.16b). Les lobes correspondent donc au premier ordre de diffraction. Malgré le fait que la
surface ne soit pas périodique, il existe un certain degré d’ordre incarné par la longueur d’onde
spatiale préférentielle Lmax très marquée. La succession de bosses organisées à courte distance
agit bien comme un réseau de diffraction.

nair (sin(θ)− sin(θI)) = mλ

d
(7.13)
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a Amplitude b Angle

Figure 7.16 Corrélations entre les lobes de diffusion de la BRDF et les grandeurs
AFM mesurées sur les 3 séries d’échantillons de composition B, 50 nm, 100 nm et
200 nm a Amplitude des lobes en fonction de la rugosité b Vérification de la lois des
réseaux (Eq. 7.13) sin(θ) = λ

d avec θ la position du maximum du lobe et d = Lmax.

Finalement, les mesures AFM suffisent à expliquer les propriétés optiques de ces échantillons
obtenus par séparation de phase spinodale. Bien qu’a priori aléatoires, ces surfaces possèdent des
distances caractéristiques latérales suffisamment régulières. Cependant, comme les deux phases
de verre n’ont pas le même indice optique (nϕBa − nϕSi = 0,1), on pourrait s’attendre à un
impact de la structure interne du réseau sous les dômes. En effet nous avons vu Figure 7.9a
que les fonctions d’autocorrélation obtenues au MEB et à l’AFM ne présentent pas les mêmes
tailles caractéristiques, il serait intéressant de mettre en évidence optiquement cette différence,
peut-être au moyen de mesures avec des faisceaux polarisés [254].



140 | Chapitre 7 Cinétique de séparation de phase spinodale, observations expérimentales

En résumé
Cette étude s’intéresse au mûrissement d’un réseau interconnecté, plan, confiné en couche mince.
Ces échantillons sont obtenus par séparation de phase spinodale, pourtant cette géométrie n’est
pas courante dans la littérature.

Le traitement d’image MEB mis en place estime par trois méthodes les tailles caractéristiques
latérales du système. Contrairement à l’étude des gouttes dont les longueurs caractéristiques
sont évidentes, rayon R et distance moyenne intergouttes L, il est nécessaire de réfléchir aux
grandeurs d’intérêt. On propose de mesurer la distribution de la demi-largeur des segments
du réseau. On définit `a par le ratio aire sur périmètre, `s en mesurant la distance entre le
squelette et le bord du filament, et `g comme le rayon des disques inscrits par granulométrie
morphologique. Ces trois estimateurs donne des valeurs moyennes équivalentes mais seules les
deux derniers permettent d’obtenir des distributions. Afin de rendre compte de la cinétique du
système, il a aussi été nécessaire de discriminer les populations de petits objets discontinus,
sans trous, des objets étendus et percolants, comportant encore des trous. D’autres grandeurs,
classiquement utilisées en topologie pourraient être étudiées à l’avenir, comme la caractéristique
d’Euler ou le nombre de trous pour la partie percolante.

Pour chaque échantillon, les acquisitions MEB ont été complétées par des images AFM. L’analyse
des images AFM donne quantitativement accès à de nombreuses grandeurs outre la rugosité
RMS : la distribution des hauteurs, la distribution des fréquences spatiales (PSD), la fonction
d’autocorrélation (ACF) dont on tire la longueur de corrélation, mais aussi des informations sur
les courbures telles que l’intensité et l’indice de forme. Il est crucial de décrire une surface à la
fois par sa distribution de hauteurs et ses corrélations latérales, en particulier pour expliquer la
réponse optique des échantillons.

L’étude des tailles caractéristiques des zones percolantes du réseau 2D révèle un mécanisme de
mûrissement hydrodynamique. La croissance de l’épaisseur des filaments est linéaire en temps
jusqu’à ce qu’elle soit stoppée par un phase de fragmentation. Le verre riche en baryum étant
la phase la plus fluide, elle se fragmente en objets discontinus qui ne grossissent plus. Quant
aux réarrangements du réseau de baryum, ils sont gênés par la rigidité de la matrice de silice
et finissent par induire une déstabilisation de la surface, là où l’enveloppe est la plus fine. La
rugosité devient alors conséquente par rapport à l’épaisseur initiale de la couche mince.

Plus l’épaisseur de la couche de verre déposée est grande plus les tailles caractéristiques, latérales
et verticales, du réseau sont amplifiées. La fragmentation semble aussi retardée. L’obtention de
ces diverses surfaces rugueuses à l’échelle nanométrique pourrait par la suite déboucher sur
l’étude du rôle de la nanostructure sur l’hydrophobie.

Enfin une caractérisation optique résolue en angle de ces surfaces faiblement rugueuses a été
menée par goniospectrophotomètre. Les propriétés de diffusion de la lumière, la position angu-
laire et l’intensité de lobes de part et d’autres de la direction d’incidence, s’expliquent par les
corrélations spatiales latérales de la rugosité.
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Chapitre 8

Démouillage d’argent sur surfaces
texturées

Après avoir vu qu’il était possible d’obtenir des nanostructures par séparation de phase et d’en
maîtriser les tailles caractéristiques, l’objectif de ce chapitre est de proposer une application à de
telles surfaces. On s’intéressera au démouillage solide de métaux sur surface texturée pour obtenir
des nanoparticules, aux tailles contrôlées, inaccessibles sans texturation. Le démouillage solide
des couches métalliques est une voie de synthèse physique de nanoparticules, ne nécessitant
pas l’utilisation de solvants, tout en étant compatible avec les grandes dimensions. Dans un
premier temps, nous présenterons le mécanisme du démouillage à l’état solide, les paramètres
principaux impactant les nanoparticules obtenues et le rôle de la texturation du substrat. Dans
un second temps, nous montrerons que le démouillage d’argent sur des nanostructures de type
trous, obtenues par séparation de phase du verre, donne lieu à la formation de petites particules
logées dans les trous. Ainsi maîtriser la taille des gouttelettes formées par nucléation-croissance
est essentiel pour contrôler in fine les dimensions des nanoparticules d’argent formées et donc
leur propriétés, par exemple plasmoniques.
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8.1 Introduction au démouillage à l’état solide

La notion de démouillage à l’état solide est associée, lors d’un traitement thermique, à la trans-
formation d’un film mince 2D vers son équilibre thermodynamique : des nanoparticules 3D
isolées. En effet, l’état initial d’un métal sous forme de couche cristalline est un état métastable,
atteint grâce à un processus de dépôt hors-équilibre. La morphologie du système peut ensuite
évoluer afin de réduire les énergies d’interfaces avec le substrat et l’environnement. On parle
de démouillage solide par analogie avec le démouillage de liquides, bien que les températures
de travail restent inférieures à la température de fusion du matériau. De plus, l’origine de ce
processus n’est pas lié à l’hydrodynamique mais à la diffusion de surface.

Le démouillage solide a été observé dans les années soixante, avec l’essor des transistors et
l’utilisation de fines couches métalliques. Des défauts sous forme de buttes, de trous ou de
moustaches, impactaient les systèmes lorsque les films métalliques nanométriques subissaient
une élévation de la température, bien qu’inférieure à leur température de fusion [255, 256]. Les
systèmes étudiés par la suite sont très divers : de nombreux métaux ont été utilisés comme
l’or [257], le cuivre [258], le platine [259] ou l’argent sur lequel nous nous focaliserons ici. La
morphologie des trous et de leur propagation est variable, sous forme de doigts, d’étoiles, ou de
dendrites, tout comme la forme des îlots finaux. Ces formes dépendent également du type de
couche (polycristalline ou monocristalline [260]) et de la relation entre le métal et le substrat
(énergie de surface, solution solide, épitaxie ou non [261]). On trouvera une grande variété de
systèmes répertoriés dans l’article de revue de Thompson [262]. Nous présenterons succinctement
les étapes du démouillage solide dans le cas de l’argent, avant de nous focaliser sur quelques
leviers de contrôle de la forme finale des nanoparticules.

8.1.1 Mécanisme du démouillage solide

Le mécanisme de démouillage peut être décrit en trois étapes principales, comme schématisées
Figure 8.1 : la période d’induction de a à b, la propagation des trous de b à d, et le frittage de
d à e.

Le démouillage commence par une période d’induction où la température permet aux grains
composant la couche de se réarranger, pour diminuer les énergies d’interface [263]. En moyenne
les grains s’élargissent, supprimant des joints de grains énergiquement défavorables. Certains
sont figés par la présence d’impuretés, tandis que d’autre grossissent de manière extraordi-
naire [264] menant à l’apparition de buttes qui relaxent les contraintes de compression du film
mince. La période d’induction est aussi caractérisée par l’apparition de trous dans la couche
métallique. Plusieurs mécanismes sont proposés et probablement cohabitent : les joints de grain
et les jonctions triples se creusent, alimentés par la diffusion de surface [265, 266] tandis que
l’agglomération de lacunes et l’annihilation des plus petits grains mènent à la nucléation de
trous [267]. Ensuite la diminution du taux de couverture du substrat s’accentue lors de la phase
de propagation des trous. Autour du trou, la couche se rétracte soit par épaississement d’un
bourrelet [268], soit par croissance/décroissance des grains à proximité du bord [269], soit en-
core par diffusion longue portée vers les grains à croissance extraordinaire [261] (flèche rouge,
Figure 8.1c). Le mécanisme reste variable suivant les couples métaux/substrat et mal compris,
bien que des études in-situ par MEB et AFM aient apporté récemment de nouvelles informa-
tions [134,270]. Une fois les îlots métalliques déconnectés les uns des autres il ne peut y avoir de
transfert de matière par mûrissement. Cependant une étape lente de frittage s’opère jusqu’à ce
que les grains vermiculaires atteignent une forme d’équilibre [264].
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Figure 8.1 Schéma du mécanisme de démouillage solide d’une couche d’Ag, les
pointillés rouge délimitent dans l’ordre l’induction, la propagation et le frittage
a Couche mince polycristalline b Réarrangement des grains et induction de trous
c Propagation des trous par diffusion longue distance d Trous percolants et îlots
déconnectés e Nanoparticules à l’équilibre après frittage. Issue de [134].

8.1.2 Paramètres impactants

De manière générale le démouillage d’une couche polycristalline est fortement impacté par les
caractéristiques des grains : leur taille, leur orientation, le nombre de joints de grain, et les
défauts comme les lacunes ou les impuretés. Tous les paramètres expérimentaux modifiant l’état
initial des grains sont potentiellement à considérer, tels que la méthode de dépôt de la couche
mince ou l’atmosphère de conservation et de chauffage, qui peut être oxydante ou non [271,272]. Il
est donc difficile de comparer quantitativement les résultats de la littérature et il reste préférable
de faire des références à chaque série d’expérience pour éviter la variabilité.

L’avancement du démouillage dépend de la température et de la durée du traitement ther-
mique : plus la température est élevée, tout en restant inférieure à la température de fusion du
métal, plus l’état final est atteint rapidement [273]. La Figure 8.2a illustre par exemple diffé-
rentes morphologies obtenues par Morawiec et al. [274] après 1 h de traitement thermique entre
200 C̊ et 500 C̊, bien que les formes vermiculaires (wormlike, type I) ne puissent pas vraiment
être qualifiées d’état final. Comme nous travaillerons dans la même gamme d’épaisseur nous
choisissons des recuits à 400̊ C plus longs, 2 h, en vue d’atteindre l’état final.

Par ailleurs l’épaisseur initiale du film métallique influence d’une part la stabilité du film, donc
le couple temps/température nécessaire à la formation des particules et d’autre part la taille
de ces particules. Pour des couches minces inférieures à 25 nm, la taille moyenne des particules
augmente avec l’épaisseur (Fig. 8.2b), bien qu’on trouve parfois des distributions bidisperses
dans le cas des films les plus épais (marqueurs ouverts) [274,275]. Une explication proposée pour
ces couches fines obtenues par pulvérisation cathodique magnétron, est que la taille latérale des
grains est de l’ordre de l’épaisseur de la couche, car il n’existe qu’un seul grain dans l’épaisseur.
Ainsi pour une couche épaisse les grains initiaux seront larges mais peu nombreux, donc la densité
de grains ayant une croissance extraordinaire sera plus faible. Comme la matière s’accumule sur
ces grains prédominants, les particules finales seront aussi moins nombreuses et plus grosses [264].
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a Morphologie b Taille de particules

Figure 8.2 Morawiec et al. [274] : Impact de l’épaisseur et de la température sur
le démouillage de couches minces d’argent sur verre, traitement thermique d’1 h sous
N2, a Diagramme épaisseur-température des morphologies possibles b Evolution de
la taille moyenne des particules avec l’épaisseur de la couche initiale entre 6 et 23 nm.

Pour finir, des études sur la nature du substrat comme chez Tanyeli et al. [275], ont montré
qu’à la fois la forme des particules, leur densité et leur taille étaient impactées. Des arguments
relatifs à l’énergie de surface entre les deux matériaux mais aussi à la conductivité thermique du
substrat sont proposés. Les particules d’argent obtenues sur silicium sont plus petites, plus mo-
nodisperses et plus rondes que celles obtenues sur silice dans les mêmes conditions de traitement
thermique.

Figure 8.3 Tanyeli et al. [275] : Démouillage d’argent d’une couche mince de
12 nm sous N2 pendant 1 h à 300 C̊ a sur silicium b sur silice. Images MEB, barre
d’échelle 1 µm, et distribution du rayon équivalent des particules.
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8.1.3 Démouillage sur substrats texturés

En plus de la nature du support, il est aussi possible de structurer le substrat avant de déposer
la couche métallique, comme l’ont montré Giermann et Thompson dans le cas du démouillage
de l’or [276,277]. Dans l’expérience initiale, un réseau de pyramides inversées est préalablement
gravé par lithographie sur un wafer de silicium. Le relief va contraindre le démouillage du métal
menant à l’obtention d’une nanoparticule par trou, lorsque le volume d’or est inférieur au volume
des pyramides.

Des travaux similaires sur l’argent ont été faits au laboratoire SVI par nanoimpression d’une
couche sol-gel [278], permettant ainsi de travailler à bas coût sur de larges surfaces (plusieurs
centimètres carrés) et sur des substrats transparents comme le verre. Les nanoparticules obte-
nues ne sont pas des sphères mais des diamants, c’est-à-dire des pyramides remplissant le trou
surmontées d’une demi-sphère. En plus de l’organisation en réseau des nanoparticules d’argent,
on peut remarquer dans les inserts de la Figure 8.4 que la taille des objets est plus petite et plus
monodisperse.

Figure 8.4 Image MEB et distribution du diamètre des particules après dé-
mouillage d’une couche mince de 26 nm d’argent pendant 2 h à 400 C̊ sous air
a sur une surface plane b sur une surface texturée par nanoimpression, réseau de
pyramides inversées espacées de 350 µm [278].

La suite de ces travaux, dans la thèse de Jacquet [134], a permis de quantifier objectivement
l’impact de l’épaisseur d’argent initiale sur l’organisation (Fig. 8.5). Pour cela un traitement
d’image classe les objets en trois catégories : les particules mal positionnées par rapport au
centre des pyramides (bleu), les particules trop larges par rapport à la surface d’une pyramide
(rouge) et les bonnes particules (vert). Deux ratios sont proposés pour mesurer l’ordre, le nombre
de bonnes particules divisé par le nombre total de particules rtot, ou par le nombre de trous rtrou.
Il existe donc un optimum menant au réseau le plus mieux organisé (80 %) pour une épaisseur
entre 35 nm et 40 nm, ce qui ne correspond pas à l’argument de conservation du volume de
Giermann et Thompson qui prévoit un démouillage organisé pour des épaisseurs inférieures à
10 nm. Les auteurs concluent qu’il est nécessaire de prendre en compte la densité de grains
initiaux à la fois sur les parties planes du substrat et dans les trous. Si la densité de grains est
supérieure à 2 ou 3 grains sur les parties planes, il sera plus probable qu’un grain en croissance
extraordinaire se forme et que le reste de l’argent l’alimente créant des défauts en dehors des
pyramides.

Finalement, l’obtention de nanoparticules organisées permet des réponses optiques d’intérêt,
notamment l’absorption et la coloration, au travers des propriétés plasmoniques de la matière
condensée. L’exemple le plus connu de la plasmonique reste la coupe de Lycurgue, un vase
romain du IVème siècle dont la couleur, verte en réflexion et rouge en transmission, est liée à la
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Figure 8.5 Jacquet et al. [134, 279] : Impact de l’épaisseur initiale de la couche
sur l’organisation du réseau de particules d’argent obtenues par démouillage, 2 h à
400 C̊ sous air a 25 nm b 35 nm c 45 nm. En bleu les particules mal positionnées
par rapport au réseau, en rouge les particules trop larges, en vert les « bonnes »
particules (bien placées et de taille correcte) d Le ratio de « bonnes » particule sur
le nombre de particules totale, rtot, ou sur le nombre de pyramides rtrou.

présence de nanoparticules d’or et d’argent [280]. En effet dans les métaux, une onde incidente
lumineuse a la possibilité d’exciter des oscillations collectives d’électrons. Pour des nanoparticules
de moins de 200 nm de diamètre, inférieures à la longueur d’onde de la lumière incidente, on
parle de plasmons de surface localisés (LSPR Localized Surface Plasmon Resonance) [281].
La longueur d’onde de ces résonances dépend bien sûr de la taille des nanoparticules mais
aussi de leur forme et de leur environnement. Elles agissent comme des dipôles, lorsqu’elles
sont sphériques dans un milieu homogène, mais plusieurs pics d’absorption peuvent aussi exister
comme à l’interface entre deux matériaux diélectriques [282]. Des résonances d’ordres supérieurs
sont observées dans de nombreux cas réels : si la morphologie des particules est anisotrope ou
anguleuse [283], si les tailles sont supérieures à une centaine de nanomètres [284], ou encore s’il
existe un couplage entre particules voisines [285].

Les nanoparticules métalliques inférieures à 100 nm de diamètre sont particulièrement inté-
ressantes, car elles possèdent les propriétés plasmoniques d’absorption dans le visible, tout en
conservant des tailles limitant la diffusion de la lumière. Ces propriétés sont impactées par la
taille, la forme, l’environnement et l’organisation des objets. Or ces paramètres sont contrôlables
lors du démouillage solide de couches minces métalliques, en ajustant le couple temps/tempéra-
ture, le substrat ainsi que l’épaisseur du film mince. Nous avons aussi vu que la texturation du
substrat est un levier supplémentaire, cependant pour viser des applications industrielles de type
vitrage sur de larges surfaces, les principales voies de texturation actuelles restent limitées. Il est
en outre difficile d’obtenir des nanoparticules d’argent de tailles inférieures à 100 nm par nano-
impression. Au contraire les nanoparticules très petites, jusqu’à 10 nm, peuvent être fabriquées
facilement par pulvérisation cathodique magnétron, comme les cermet (particules métalliques
dans une matrice céramique). Nous chercherons donc à atteindre la gamme de tailles entre 10
et 100 nm, inaccessibles par d’autres méthodes potentiellement compatibles avec les grandes
surfaces.
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8.2 Protocole expérimental

La séparation de phase comme le démouillage sont des procédés compatibles avec les grandes
dimensions d’échantillons. On cherche donc à utiliser les surfaces texturées, obtenues par sépa-
ration de phase du verre, comme substrat pour le démouillage d’argent.

On utilise les échantillons étudiés au Chapitre5 dont les gouttelettes obtenues par nucléation-
croissance, laissent des trous en surface après dissolution par attaque acide (Fig. 8.6). La distri-
bution des trous est caractérisée par AFM. Quatre types d’échantillons ont été testés donnant
des trous de diamètre moyen 31 nm, 43 nm, 79 nm et 92 nm (1).

Figure 8.6 Schéma d’obtention de nanoparticules par démouillage sur surface
texturée. Les trous nanométriques du substrat sont obtenus par attaque acide après
séparation de phase du verre (voir Figure 2.1). Des particules se forment à la fois
dans les creux et sur les parties planes du substrat, ces dernières peuvent être sélec-
tivement éliminées par friction.

Des couches d’argent polycristallines sont déposées par pulvérisation cathodique magnétron
sur un bâti dynamique semi-industriel (LINA350, Alcatel). La pression d’argon dans la chambre
est fixée à 8.10−3mbar, la puissance fournie à la cible est de 210 W et le temps de prépulvérisation
assurant un nettoyage de la cible est de 5 min. Les échantillons sont scotchés sur une plaque
de verre de 30 × 30 cm2 qui défile sous la cible d’argent. Pour obtenir des couches minces
de 10 nm à 25 nm, on règle la vitesse du plateau : l’épaisseur est proportionnelle au temps
d’exposition. Pour donner un ordre d’idée, une vitesse de 0,66 m.min−1 correspond à une couche
de 15 nm d’argent, mais sera calibrée régulièrement. De plus, les échantillons sur silicium et
sur silice amorphe mesurent environ 2 × 2 cm2 afin d’avoir une zone centrale homogène, sans
effet de bords sur l’épaisseur déposée. Tous les échantillons avec la même épaisseur initiale sont
fabriqués lors du même dépôt pour limiter la variabilité. On précisera que la couche mince est
conforme, c’est-à dire qu’elle épouse le relief du substrat avec une épaisseur quasi-constante,
sans obstruer les trous [279].

Un traitement thermique de 2 h à 400 C̊ est appliqué en conditions atmosphériques (2). La
température est choisie d’après la littérature (Fig. 8.2), elle reste inférieure à la température de
fusion de l’argent, Tf = 961, 68 C̊, et inférieure à la température de transition vitreuse de la

(1)Ces échantillons sont obtenus pour une composition type A, Vg, d’épaisseur initiale 100 nm, après traitements
thermiques au four à 950 C̊ respectivement de 1 min, 15 min, 4 h et 20 h. Les détails expérimentaux sont
donnés dans le protocole Chapitre 2.

(2)Les échantillons sont placés sur une plaque de vitrocéramique froide et enfournés à 400 C̊. Cette thermalisation
du four utilisé est assez lente et peut prendre plusieurs dizaines de minutes pour revenir à la température de
consigne. Une étude exploratoire faite grâce à la platine chauffante du MEB in-situ a permis de déterminer
que des rampes de température lentes favorisent le remplissage des trous. La proportion de petites particules
augmente pour des rampes de 15 C̊.min−1 et 30 C̊.min−1 comparé à un démouillage instantané.
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couche de borosilicate de baryum, Tg ≈ 600 C̊. Les échantillons d’une même épaisseur d’argent
sont recuits en même temps, en laissant le moins de temps possible entre la sortie du bâti et le
four (environ 15 min). Bien que les trous soient aléatoirement répartis, en comparaison avec les
réseaux réguliers présentés ci-dessus, on s’attend à ce que des particules d’argent se logent dans
les cavités comme représenté sur le schéma de la Figure 8.6.

Pour finir nous avons vu que des particules considérées comme des défauts pouvaient se former
sur les parties planes du substrat (Fig 8.5a en bleu). Comme les zones planes de nos échantillons
sont majoritaires on s’attend à ce que des nanoparticules puissent y démouiller. On propose une
dernière étape facultative de friction, appelée aussi « chiffonnage », permettant de retirer les
particules en surface sans déloger les particules dans les trous.

8.3 Distribution de nanoparticules sur substrat texturé

8.3.1 Particules logées dans les trous

La bibliographie nous ayant appris la grande variabilité existant lors du démouillage de couches
polycristallines, on s’appliquera à faire des références sur échantillons plats pour chaque série
de pulvérisation magnétron. Les échantillons plats sont des wafers de silicium recouverts d’une
couche de borosilicate de baryum, de composition Vg, qui n’a pas subi de traitement thermique,
donc sans séparation de phase. Un test préalable a été fait pour vérifier que la variation de
composition et de structure entre une couche de verre recuite et non recuite donne un résultat
comparable lors du démouillage. Les distributions sur les deux surfaces planes sont identiques, et
les particules d’argent ne semblent pas préférentiellement positionnées sur un des deux verres. On
en déduit que les énergies de surface entre les échantillons plans et texturés sont très similaires.

La morphologie des îlots blancs, hémisphériques et isolés, obtenue sur la Figure 8.7 indique que
les conditions de traitement thermique par rapport à l’épaisseur suffisent à atteindre l’état final
du démouillage de la couche d’argent. Comme dans la littérature, les nanoparticules obtenues
ont des tailles inférieures lorsque le substrat est texturé [134, 278]. Sur les échantillons texturés
(b-e), on distingue deux types de particules. Les plus petites, d’environ 50 nm de diamètre,
sont majoritairement dans les trous. Elles émergent à peine à la surface (d, e). Les plus grosses
atteignent une centaine de nanomètres de diamètre et sont localisées sur les parties planes ; elles
sont les plus brillantes en vue de dessus imagée en électrons secondaires (b).

8.3.2 Distribution bimodale des tailles de particules

La Figure 8.8a présente deux images MEB d’une même zone d’un échantillon texturé, dont
l’acquisition utilise simultanément deux détecteurs, l’un pour les électrons secondaires (haut)
et l’autre pour les électrons rétrodiffusés (bas). Comme détaillé section 2.2.1, le premier détec-
teur fait ressortir le contraste topographique grâce aux électrons secondaire issus des premiers
nanomètres de la surface, tandis que le second permet un contraste chimique car l’énergie des
électrons rétrodiffusés dépend du numéro atomique Z de l’élément. L’argent, ZAg = 47, est donc
bien plus brillant que la couche de verre, ZSi = 14 et ZO = 8. La segmentation des particules
est assez difficile sur les substrats texturés, contrairement aux substrats plats, à cause du halo
gris entourant les trous, dont le niveau de gris est comparable à celui des particules. On choisit
donc d’utiliser les images en électrons rétrodiffusés pour le traitement d’image. Il existe cepen-
dant une différence de l’ordre de quelques nanomètres de diamètres entre les particules imagées
par les deux détecteurs ; soit l’effet d’ombrage des électrons secondaires sur-évalue les distances,
soit au contraire la plus faible résolution des électrons rediffusés sous-évalue les tailles. Il serait
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Figure 8.7 Images MEB de nanoparticules obtenues par démouillage d’une couche
mince d’argent de 15 nm après 2 h à 400 C̊. a Référence sur échantillon plat, couche
mince de verre sans séparation de phase b-e Échantillon avec trous, obtenus par
séparation de phase de la composition Vg, 4 h à 950 C̊. c Vue en tilt, montrant la
topographie d Vue en tilt, révélant les éléments chimiques (Ag en blanc) e Vue en
tranche. Les particules d’argent sont à la fois en surface et dans les trous.

intéressant de vérifier par une mesure AFM quelle est la meilleure estimation.

La distribution du diamètre des particules d’argent sur verre plat présente un seul maximum
autour de 160 nm (Fig.8.8b, carré noir). La distribution sur surface texturée est bimodale, ce
qui confirme les observations de la Figure 8.7. Le maximum à 55 nm, (Fig.8.8b, point orange)
correspond aux petites particules dans les trous, alors que le pic à 130 nm représente les grosses
particules sur le substrat (Fig.8.8b, losange bleu). Ces deux pics ont des largeurs à mi-hauteur
de 40 nm pour le premier et 70 nm pour le second, inférieures à la largeur de la distribution sur
surface plane d’environ 90 nm.

Pour la plupart des échantillons texturés étudiés, la distribution bimodale est bien définie par
deux maxima, séparés par un minimum local, comme sur la Figure 8.8b. Le diamètre correspon-
dant à ce minimum sert de seuil pour catégoriser les particules de « petites » ou « grosses »,
équivalent à « zones trous » ou « zones plates » dans la suite. Lorsque ce n’est pas le cas, que
la distribution possède seulement un épaulement, on se sert de la différence de luminosité entre
les particules dans les trous (sombres) et en surface (lumineuses) sur l’image en électrons secon-
daires. En effet, l’étape de segmentation isole d’abord chaque particule sur l’image d’électrons
rétrodiffusés, puis la catégorisation se fait à partir du niveau de gris de chaque particule sur
l’image correspondante en électrons secondaires.

Contrairement aux études de la littérature où les particules sont organisées en réseau [278,279],
il est difficile de quantifier la qualité du démouillage. En l’état, on peut uniquement comparer
la densité surfacique des petites particules avec celle des trous. Si toutes les petites particules
sont bien dans les trous, on estime le taux de trous occupés à environ 40%. Un autre moyen
d’estimer ce taux est d’étudier les échantillons après avoir retiré les particules en surface par
friction avec un coton. La Figure 8.9a présente la même zone d’un échantillon après l’étape de
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a MEB vue de dessus b Distribution des diamètres

Figure 8.8 Démouillage d’une couche mince d’argent de 15 nm après 2 h à 400 C̊,
même échantillon que la Figure 8.7b-e.a Images MEB simultanée en électrons secon-
daires (haut) et rétrodiffusés (bas) b Distribution du diamètre des nanoparticules.

« chiffonnage », où l’on constate que seules les particules dans les trous sont encore présentes.
Le taux de remplissage des trous est cette fois de 81%, proche de l’optimum observé dans la
littérature. Le diamètre moyen des trous, mesuré à l’AFM avant dépôt d’argent, de 34 nm,
est proche de 39 nm celui des nanoparticules à l’intérieur (3) (Figure 8.9b). La distribution des
petites particules est cependant plus large que la distribution des trous : les particules peuvent
ne pas complètement remplir la cavité ou au contraire en déborder.

On remarquera sur l’image en électrons secondaires (haut) qu’en plus des halos autour des trous,
des pourtours gris clairs sont présents, vestiges de la présence des grosses particules. Ces traces
sont majoritaires sur des parties planes, là où la densité de trous est faible. On trouve également
des pourtours englobant une cavité, donc de grosses particules qui se sont formées par-dessus un
trou. Ces contours sont des renflements de quelques nanomètres, déjà observés à l’AFM dans la
thèse de Jacquet [134], dont l’origine n’est pas déterminée.

Nous avons ainsi montré qu’il est possible de moduler la distribution de tailles des nanoparticules
d’argent en utilisant une surface texturée. Le diamètre moyen est inférieur au diamètre obtenu
pour la même épaisseur d’argent ayant démouillé sur substrat plat, la distribution est bimodale
et le pic correspondant aux plus petites particules semble corrélé au diamètre des trous. Ces
petites particules, logées dans les cavités, sont en outre protégées de la friction. On peut ainsi
retirer les grosses particules en surface pour conserver exclusivement le premier mode dont la
taille moyenne est inférieure à 100 nm.

(3)On observe une différence entre le diamètre du mode correspondant aux petites particules avant chiffonnage
(trait noir plein) et celui des particules restantes après chiffonnage (trait noir pointillé) d’une dizaine de nano-
mètres. On attribue ce décalage à un défaut du traitement d’image. En effet, un seuillage simple est effectué
mais le seuil doit être augmenté pour obtenir des particules disjointes (dans le cas de l’échantillon avant chif-
fonnage où les particules sont denses) ce qui sous-évalue leur taille. Pour obtenir des tailles plus précises, la
méthode d’Otsu utilisée ici pourrait être remplacée par la méthode Blob_LoG présentée 5.1.1.
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a MEB vue de dessus b Distribution des diamètres

Figure 8.9 Démouillage d’une couche mince d’argent de 10 nm après 2 h à 400 C̊,
sur un échantillon de composition Vg 50 nm sur silice amorphe, trous obtenus par
séparation de phase après traitement thermique de 8 h à 950 C̊.a Images MEB
simultanée en électrons secondaires (haut) et rétrodiffusés (bas) b Distribution du
diamètre des trous, des nanoparticules avant et après chiffonnage.

8.4 Contrôle de la taille des nanoparticules

8.4.1 Influence de la taille de nanostructures

Afin de vérifier l’impact de la taille des trous sur les nanoparticules formées par démouillage,
on dépose une même couche d’argent, d’épaisseur 15 nm, sur quatre substrats texturés. On
compare sur la Figure 8.10 l’évolution des diamètres des particules d’argent DAg pour quatre
tailles moyennes de trous Dtrou et un substrat plat de référence. Pour des trous compris entre
31 nm et 92 nm les distributions sont bimodales et les particules restent toujours plus petites
que celles obtenues sur substrat plat (distribution grise). La taille des nanostructures module
principalement le premier pic. Sur la Figure 8.10b, les diamètres des deux modes sont reportés,
en orange pour le premier maximum et en bleu pour le second ; le code couleur des marqueurs
est le même que dans le graphique Figure 8.8 et les barres d’erreur correspondent à la largeur à
mi-hauteur des distributions. Quant aux pointillés, ils donnent le diamètre modal des particules
démouillées sur le substrat plat et la zone grisée en symbolise la largeur à mi-hauteur.

Les petites particules (points oranges) ont un diamètre quasi-linéaire avec le diamètre des trous,
la taille des nanoparticules s’ajuste à celle des trous du substrat. La texturation impacte di-
rectement la taille finale des nanoparticules et permet de diminuer fortement leur diamètre par
rapport à un substrat plan. Au contraire, en première approximation, les grosses particules (lo-
sanges bleus) ont des tailles proches de celles obtenues sur la référence, elles sont comprises dans
la zone grise pour tous les échantillons. Cependant, on remarque que diminuer le diamètre des
trous semble aussi diminuer celui des particules situées sur les zones planes du substrat. Pour
proposer une explication, on se souviendra que lors du phénomène de séparation de phase la
distance moyenne entre les gouttelettes L augmente en même temps que leur diamètre D (voir
Figure 5.8b). Ainsi lorsque les trous sont plus petits ils sont aussi proches et plus denses. Les
zones planes entre trous sont restreintes donc la taille des particules en surface est réduite. A
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a DAg b DAg modal

Figure 8.10 Evolution du diamètre des nanoparticules obtenues par démouillage
de 15 nm d’argent en fonction de la taille des nanostructures du substrat de type Vg
a Distribution des diamètres pour 4 tailles de trous et une référence plane b Dia-
mètre des modes en fonction du diamètre modal des trous. Les pointillés donnent
le diamètre modal des particules démouillées sur le substrat plat et la zone grisée la
largeur à mi-hauteur.

l’inverse lorsque les trous du substrat sont espacés, les grains qui grossissent sur les parties plates
ne sont pas contraints par la présence de défauts, comme sur un substrat plan.

8.4.2 Influence de l’épaisseur d’argent

D’après la littérature, plus la couche métallique initiale est épaisse plus les nanoparticules finales
sont grandes sur substrat plat. Cependant, comme le rôle des grains initiaux est primordial pour
le démouillage, on effectue une calibration sur substrat plat dans les mêmes conditions de dépôt
pour 10 nm, 15 nm, 20 nm et 25 nm d’argent, donnée Figure 8.11 par les carré noirs. Toutes
les distributions sont monomodales, avec un élargissement vers les petites tailles. Les diamètres
moyens, compris entre 100 nm et 250 nm, sont plus petits que les résultats de Morawiec et al. [274]
(Fig. 8.2b). Il est possible que les paramètres de pulvérisation magnétron de nos expériences
donnent lieu à la croissance de grains moins larges latéralement, ou que l’état de surface du
verre soit plus rugueux.

On remarque que pour les échantillons texturés, que ce soit pour des trous de 43 nm Figure 8.11a,
ou 79 nm Figure 8.11b, la taille des particules augmente avec l’épaisseur d’argent. Le diamètre
modal correspondant aux grosses particules sur les zones planes (losanges bleus) suit l’évolution
du diamètre des particules obtenues sur substrat plat (carrés noirs). La différence entre les deux
est plus faible sur les échantillons ayant les trous les plus gros, lorsqu’ils sont moins contraints.
Comme dit précédemment, d’après le procédé de fabrication des trous par séparation de phase
et mûrissement, ce sont aussi les échantillons avec la densité de trous la plus faible, donc les
zones planes les plus larges. Donc plus les zones planes sont larges plus les grosses particules ont
des tailles similaires à celles des particules obtenues sur substrat plat.

Quant au diamètre modal des petites particules (points oranges), il semble quasiment constant
sur la Figure 8.11a. Plus précisément il augmente entre 10 nm et 15 nm d’épaisseur, puis sature
à la limite haute de la zone grisée, c’est-à-dire la taille maximale des trous. On imagine que le
diamètre des particules dans les trous peut plus ou moins remplir la cavité suivant l’épaisseur,
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a Dtrou = 43 nm b Dtrou = 79 nm

Figure 8.11 Evolution du diamètre modal des nanoparticules obtenues par dé-
mouillage, à taille de trous fixée, en fonction l’épaisseur initiale d’argent a Dtrou =
43 nm b Dtrou = 79 nm. Les pointillés donnent le diamètre modal des trous du
substrat de type Vg et la zone grisée leur largeur à mi-hauteur. Les carrés noirs sont
les références de démouillage sur substrat plat.

mais sera limité par le pourtour du trou lorsque la quantité de matière deviendra trop importante.
Cette supposition est confortée par la Figure 8.11b, pour laquelle la distribution des cavités est
plus large : l’évolution du diamètre des particules est monotone à travers toute la zone grisée.
En testant des couches d’argent plus épaisses, on s’attendrait à retrouver une saturation.

Type de défauts

Puisque l’on observe un changement de régime dans l’évolution de la taille des particules avec
l’épaisseur d’argent, une croissance puis une stagnation, on suppose qu’il existe une épaisseur
critique ou optimale. L’épaisseur optimale eopt correspondrait idéalement à l’existence d’une
particule par trou et aucune particule en dehors. Bien qu’il soit difficile de déterminer une telle
épaisseur dans notre cas, puisqu’il existe toujours une population de particules dans les trous
et sur la surface, on peut s’intéresser à la conformation des particules. Il existe 3 catégories
d’épaisseurs, menant chacune à des types de défauts particuliers, illustrés Figure 8.12 :
(a) Pour de faibles épaisseurs, on observe plusieurs petites particules dans une même cavité,

généralement localisées sur les contours,
(b) Pour des épaisseurs proches de l’épaisseur optimale, on trouve une seule particule remplis-

sant la totalité de la cavité mais ne dépassant pas du sommet,
(c) Pour de fortes épaisseurs, les particules débordent du trou et peuvent soit former un conti-

nuum avec une particule voisine, soit devenir très hautes après avoir vidé l’argent contenu
dans les trous voisins.

Pour expliquer ces observations, on peut s’inspirer de la notion de croissance extraordinaire de
certains grains. En supposant que la densité de grains qui auront une croissance extraordinaire
dépend de la densité de grains initiaux, on en déduit que pour des épaisseurs fines la densité finale
de particules sera plus grande que pour des couches épaisses. La zone d’influence autour de ces
grains en croissance, définie comme la zone où l’argent diffusera vers le grain, est d’autant plus
petite que l’épaisseur est fine. Ainsi lorsque les trous sont grands devant la zone d’influence de
ces grains en croissance, il y aura plusieurs particules dans un même trou. En revanche lorsque la
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Figure 8.12 Images MEB des différentes configurations de particules après dé-
mouillage sur des échantillons texturés de composition Vg, 100 nm, avec des trous
de 79 nm de diamètre. Le traitement thermique de 2 h à 400 C̊ est appliqué à des
couche d’argent de a 10 nm b 15 nm c 25 nm.

zone d’influence est plus large qu’un trou, la matière pourra diffuser et s’accumuler pour former
une grosse particule en dehors du trou.

En conclusion, deux leviers principaux permettent de contrôler les deux pics de la distribution
lors du démouillage sur substrat texturé. D’une part, la taille des trous impacte majoritairement
la taille des petites nanoparticules s’y trouvant et permet ainsi la fabrication de nanoparticules
de tailles comprises entre 10 et 100 nm. Dans une moindre mesure, la densité de trou contraint
les dimensions des particules en surface. D’autre part, l’épaisseur initiale d’argent régit princi-
palement la taille des grosses particules sur la surface plane. L’épaisseur détermine en outre les
types de défauts.

La prochaine étape de cette étude serait de caractériser les propriétés optique d’absorption et
de diffusion des nanoparticules obtenues sur substrat transparent. La preuve de concept du
procédé a été faite sur silice amorphe (Fig. 8.9) et montre une coloration orangée, mais des
échantillons suffisamment larges devraient être faits. En particuliers la possibilité d’étudier des
échantillons avec une population de nanoparticules bimodale et monomodale une fois les grosses
particules retirées par friction serait très intéressante. De plus, l’encapsulation par une couche
additionnelle de silice pourrait donner un environnement homogène aux petites particules dans
les cavités modifiant leur propriétés plasmoniques.
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En résumé
Le démouillage à l’état solide est une transition entre la géométrie 2D d’une couche mince hors
équilibre vers son équilibre thermodynamique sous forme de particules 3D. Cette transition est
permise par l’augmentation de la diffusion avec la température, tout se passe à l’état solide
puisque la température reste inférieure à la température de fusion. De nombreux paramètres
impactent la géométrie finale des nanoparticules : la nature du métal et du substrat, la struc-
ture du substrat (épitaxie ou texturation), les conditions de traitement thermique (atmosphère,
temps, température) mais aussi la qualité des grains initiaux (taille, polydispersité, joints de
grain, lacunes, impuretés).

Le démouillage d’argent, comme la texturation par séparation de phase du verre, sont tous deux
des procédés permettant de travailler sur des surfaces relativement grandes. Ceci serait utile
en vue d’applications industrialisables mais également pour l’étude des propriétés optiques. On
cherche à utiliser les nanostructures maîtrisées dans cette thèse, des trous nanométriques, pour
contrôler la taille des nanoparticules obtenues par démouillage.

Nous avons montré que les trous nanométriques, inférieurs à 100 nm, aléatoirement répartis
sur la surface contrôlent le démouillage de couches fines d’argent jusqu’à 25 nm. Il en résulte
une distribution bimodale : de petites particules sont logées dans les cavités tandis que de plus
grosses particules sont situées sur les parties planes de la couche de verre.

Deux leviers ont été explorés et impactent majoritairement l’un ou l’autre des types de particule.
D’un côté la taille des trous pilote préférentiellement la taille de la population de petites parti-
cules dans les cavités. Dans notre procédé, la tailles des trous est indissociable de leur densité
surfacique, donc de la taille moyenne des zone planes les séparant. De cette façon, la présence
de trous contraint aussi la taille maximale des particules en surface. D’un autre côté, l’épaisseur
d’argent déposée, et par elle la taille latérale des grains initiaux, contrôle le diamètre des par-
ticules sur les zones planes de manière similaire aux résultats obtenus sur substrats plats. En
outre, cette épaisseur d’argent détermine le type de défauts de remplissage des cavités et une
épaisseur optimale peut être ajustée.

Finalement, une étape de « chiffonnage », c’est-à-dire de friction de la surface, permet de retirer
les grosses particules posées sur la surface tout en conservant la population de particules proté-
gées dans les cavités. Il est ainsi possible d’obtenir des nanoparticules de diamètres inférieurs à
100 nm sur de grandes surfaces dont les propriétés plasmoniques sont encore à étudier.

L’état de l’art fait mention de procédés compatibles avec les grandes dimensions de type
vitrage soit pour obtenir de très petites particules (inférieures à 10 nm comme les cermet), soit
des nanoparticules beaucoup plus grosses par démouillage (supérieures à 100 nm). La possibilité
d’obtenir des nanoparticules plasmoniques de tailles comprises entre 10 et 100 nm sur de
larges surfaces comble un vide de la littérature. Pour cela une demande de brevet a été déposée
par Saint-Gobain Glass et le CNRS.
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Conclusion et perspectives

Les verres de borosilicate de baryum sont un système modèle très riche pour l’étude de la
séparation de phase, notamment grâce au contraste apporté par le baryum facilitant l’imagerie
des échantillons. Après la thèse de David Bouttes en 2014 qui a étudié le mûrissement et la
fragmentation dans les verres massifs, puis la thèse de Jean-Thomas Fonné en 2017 qui a mis
en place un protocole de dépôt de couche mince de verre pour y étudier la séparation de phase,
cette troisième thèse a permis d’explorer de nouvelles pistes en vue de la nanostructuration de
surfaces.

Tout d’abord, du point de vue de l’élaboration d’échantillons, l’utilisation de techniques de
pointe a permis des avancées notables permettant la fabrication contrôlée et l’étude de trois
types de nanostructures. D’une part, l’étude de la composition des couches minces en profondeur
s’est faite par le couplage de techniques macroscopiques d’analyse chimique, avec des méthodes
spécifiques aux surfaces, la microsonde EPMA, et aux couches minces, le SIMS. Un point essentiel
est l’observation de l’hydratation des couches minces de verre lorsque l’humidité ambiante est
supérieure à 45%. Ce faisant, de l’acide borique est formé en surface par consommation du
bore contenu dans le verre ce qui modifie la composition de la couche mince. D’autre part,
des expériences de traitement thermique in-situ dans un MEB environnemental ont mis en
évidence les mécanismes à temps courts pour une large gamme de températures. En maîtrisant
la composition et le couple temps/température du traitement thermique, on choisit dans quel
domaine de séparation de phase on se place. Ainsi trois types de structures peuvent être obtenues
en couches minces comme résumé Figure 0.4 :
– des trous, par nucléation-croissance de gouttelettes de verre riche en baryum situées en sur-

face, puis dissolution préférentielle de cette phase,
– des surfaces rugueuses, par séparation de phase spinodale en milieu ultra-confiné qui dé-
forme la surface libre et peut être suivie de fragmentation,

– des plots, par séparation de phase SDSD, puis déstabilisation de la strate de baryum qui
laisse place à des cylindres de silice révélés par attaque acide.

Un second axe d’étude majeur de cette thèse a été la diffusion et plus généralement le transport
de matière en milieu ultra-confiné. Pour cela on s’est intéressé au mûrissement d’une assemblée
de gouttelettes confinées dont le diamètre est de l’ordre de grandeur de la couche mince. Il n’y
a donc qu’un objet dans l’épaisseur et l’essentiel des échanges diffusifs se fait latéralement entre
gouttes. La microscopie électronique, associée au traitement d’images, est un outil pertinent
pour suivre la cinétique de croissance de ces gouttes. La taille caractéristique du système suit
une loi de puissance `c ∼ tα avec α . 0,20 et ceci a pu être vérifié à la fois pour la mesure
du rayon et de la distance moyenne entre les gouttes. La cinétique de mûrissement observée est
plus lente que les lois de croissance (`c ∼ t1/3) a priori attendues dans ce contexte. Pourtant ce
régime n’est pas perçu comme transitoire, du fait du caractère autosimilaire des distributions
de tailles d’objets et de répartition latérale mesurées expérimentalement.
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Figure 0.4 Les trois types de nanostructures de surface obtenues par séparation
de phase suivant la composition de la couche mince, images AFM. Les trous (a) sont
dus à de la nucléation-croissance tandis que la décomposition spinodale permet de
former soit des surfaces rugueuses (b) soit des plots (c) après déstabilisation d’une
strate initiée par SDSD.

Par ailleurs, l’épaisseur de verre déposée s’avère être un paramètre de contrôle de la taille
des gouttes dès les premiers instants de la séparation de phase. Bien que des évolutions de
composition, par évaporation et diffusion dans le substrat, soient visibles, le ralentissement de
la cinétique semble majoritairement dû au confinement.

Cet axe expérimental a été complété par des simulations en 2D, sur le modèle de Cahn-
Hilliard. Nous avons voulu utiliser ce modèle d’interfaces diffuses, très répandu pour l’étude
de la séparation de phase de type spinodal, dans le cas de la nucléation-croissance. En effet,
assez peu de travaux numériques de la littérature se sont penchés sur l’impact du confinement
dans cette configuration. La nucléation n’a pas été étudiée mais nous avons observé que les
paramètres d’initialisation comme le nombre de germes, leur forme et leur répartition n’ont un
impact que durant le régime transitoire. Ensuite un comportement universel, une loi de puissance
`c ∼ t

1
3 , est bien retrouvée pour les simulations 2D. Lorsque l’on applique des conditions de

flux nul à une géométrie 2D confinée, 1D+1, l’exposant diminue et on observe une loi de
puissance `c ∼ t0,2. Cet exposant 1/5 est compatible avec le modèle géométrique simple basé
sur la conservation de la matière qui a été proposé : le ralentissement de la cinétique en 1D+1
est dû à l’éloignement des gouttes plus rapide que l’augmentation de leur rayon. L’effet de la
nucléation homogène ou hétérogène ne change pas le régime final. En revanche pour des couches
épaisses, la nucléation homogène présente une transition entre cinétique 2D et 1D+1 lorsque le
nombre de voisins diminue.
Bien que les simulations 2D ne soient pas directement transposables au cas expérimental, elles
apportent une meilleure compréhension du système, en particulier sur la géométrie du gradient



Conclusion | 161

de diffusion entre voisins et sur la stabilisation des gouttes hémisphériques en surface même dans
le cas d’une nucléation initialement homogène.

La cinétique de mûrissement en milieu confiné a aussi été explorée pour des morphologies inter-
connectées obtenues par séparation de phase spinodale. En mesurant la largeur des filaments de
la phase riche en baryum, on observe un régime de croissance hydrodynamique tant que le
réseau percolant peut se réarranger. Puis de la fragmentation se produit, à des temps différents
suivant l’épaisseur initiale de verre, formant des objets discontinus. Ces petits objets ont une
taille inférieure et ne grossissent plus, seule la rupture de nouveau ponts liquides plus larges à des
instants postérieurs élargit la distribution. Comme durant le traitement thermique le contraste
de viscosité entre les deux verres est important, la phase riche en silice est très difficilement
déformable. Le mûrissement de la phase riche en baryum déstabilise donc l’interface libre de
l’échantillon, par un épaississement en hauteur là où le film de silice est le plus fin.

En plus des images MEB, une caractérisation AFM a mise en évidence cette amplification de
la rugosité de surface au cours du temps. Les propriétés de diffusion de la lumière par ces
surfaces rugueuses ont été caractérisées par gonio-spectrophotométrie. A la fois l’intensité des
lobes de diffusion et leur position angulaire sont dues aux corrélations latérales des variations
de hauteurs.

Pour finir, bien qu’il reste de nombreuses questions sur les mécanismes ralentissant le mûris-
sement des gouttes, nous savons maintenant contrôler la morphologie et la taille des objets
obtenus. Pour une composition de verre donnée, des conditions de stockage humides permettent
la nucléation en surface de gouttelettes, dont le diamètre est déterminé à la fois par le traitement
thermique, durée et température, mais aussi par l’épaisseur de verre déposée. Après dissolution
de ces gouttes les trous en surface sont de tailles inférieures à 100 nm. On trouve une applica-
tion à ces substrats nanostructurés comme levier de contrôle du démouillage solide d’argent.
Après un traitement thermique, une couche mince métallique va se réorganiser par diffusion
de surface et former des nanoparticules isolées. Grâce à la structure du substrat, nous avons
obtenu une distribution bimodale de nanoparticules d’argent. La taille des trous et l’épaisseur
d’argent déposée sont les deux paramètres permettant l’ajustement des tailles des petites et res-
pectivement des grosses particules. Ce procédé donne finalement des particules plasmoniques
de diamètre entre 10 et 100 nm sur de larges surfaces transparentes, gamme inaccessible par
d’autres techniques comme la lithographie ou la nano-impression. Cette invention mène à un
dépôt de brevet.

Perspectives
En reprenant dans l’ordre les différents axes évoqués dans la conclusion, plusieurs perspectives
se dessinent.

Des écarts de composition ont été observés entre la cible de verre initiale et la couche mince
déposée par pulvérisation cathodique magnétron et ce même avant l’hydratation de la couche
à l’air ambiant. Les paramètres de dépôt ont été ajustés pour obtenir des couches minces ho-
mogènes latéralement et en profondeur mais leur impact sur la composition n’a pas été étudié.
On suppose que le baryum s’incorpore moins bien dans la couche, par rapport au bore et au
silicium, à cause de la différence d’énergie incidente. Il serait intéressant de mesurer les taux de
pulvérisation des trois oxydes ainsi que les énergies des atomes in-situ durant la pulvérisation.



162 | Conclusion

Plus largement étudier le processus de pulvérisation plasma permettrait sans doute d’atteindre
plus précisément les compositions souhaitées dans le diagramme de phase.

Par ailleurs, la couche mince amorphe formée n’a probablement pas une structure identique à
celle des verres massifs de borosilicates. On pourrait s’intéresser à la densité et à l’ordre local
de cette couche hors-équilibre en fonction des paramètres de dépôt (la puissance, la pression, la
distance à la cible). En particulier les avancées du laboratoire SVI dans la spectroscopie Raman
des couches minces de verre sodocalciques pourraient s’élargir à l’étude de nos borosilicates.

Sur les trois nanostructures obtenues par séparation de phase, seuls les mûrissements des com-
positions donnant des trous et des surfaces rugueuses ont été caractérisés. Bien qu’un travail
exploratoire sur l’obtention de plots ait été mené, le mécanisme de séparation de phase SDSD
n’a été identifié que très récemment dans la thèse. On peut insister sur le fait que le contraste
apporté par le baryum a été ici crucial pour obtenir des images MEB en tranche et comprendre
ce mécanisme.

Ce système ouvre la voie à de nombreuses expériences complémentaires, pour observer la totalité
du mécanisme proposé ici, mais aussi à de nombreuses questions. Notamment le rôle des éner-
gies de surfaces qui est primordial dans le contexte SDSD. L’épaisseur, qui a été un paramètre
important pour les deux autres morphologies, peut jouer un rôle crucial sur la stratification car
plusieurs strates peuvent se former dans des couches épaisses d’après la littérature. Des com-
positions riches en baryum, intermédiaires entre les compositions B et C, seraient souhaitables
pour étudier l’impact de la fraction volumique des deux phases sur la fragmentation. On peut se
demander de manière générale comment s’effectue la déstabilisation du film liquide de baryum
et si la nucléation des trous peut être contrôlée ou homogénéisée.

Plusieurs types de caractérisations supplémentaires avaient été envisagés pendant la thèse
et pourraient compléter la compréhension des mécanismes de séparation de phase en couches
minces. En particulier, la spectrométrie de perte d’énergie des électrons (EELS) permettrait
de quantifier la composition relative des deux phases une fois séparées afin de vérifier si les
conodes sont les mêmes que celles des verres massifs. Toujours pour étudier la composition, il
est possible d’obtenir des tailles d’objets de quelques centaines de nanomètres à temps longs
pour des échantillons plus épais, ce qui serait compatible avec la résolution du nanoSIMS. Des
mesures de diffusion X en incidence rasantes (GISAXS) pourraient être envisagées pour confirmer
les évolutions de tailles caractéristiques. Enfin des traitements thermiques sous O18 donneraient
des indications sur la la diffusion dans la couche mince et sur l’interdiffusion avec le substrat.

La cinétique lente de mûrissement des gouttes en milieu ultra-confiné a été mise en évidence
mais quelques points restent à explorer. En effet, pour expliquer le faible exposant de la loi
de puissance du mûrissement on s’attend à ce que le changement de géométrie par rapport
au cas bulk entraîne une variation plus rapide de la distance L entre les objets que de leur
rayon R comme dans les simulations. Or expérimentalement L varie comme R, avec la même
loi de puissance. On envisage alors de la diffusion vers l’extérieur du système par diffusion
avec le substrat ou évaporation. Ces hypothèses de variations de composition pourraient être
vérifiées en déposant des couches minces sur différents substrats. Des substrats inertes comme
le ZrO2 éviteraient l’interdiffusion avec la sous-couche et donc la dilution de la composition car le
zirconium diffuse plus lentement que le silicium. A l’inverse faire un dépôt sur une fine membrane
(comme les grilles TEM) donnerait des couches minces autosupportées.
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De plus, le rôle de l’épaisseur initiale de la couche mince sur la nucléation est à approfondir. On
a vu que les couches épaisses donnent initialement des gouttes plus grosses dont le mûrissement
montre ensuite la même cinétique, et qu’une épaisseur critique semble exister au-delà de laquelle
la nucléation est homogène au centre de la couche. Pour cela on pourrait commencer par vérifier
le profil de concentration en profondeur pour différentes épaisseurs, mais aussi effectuer des
profils SIMS aux premiers instants de la séparation de phase ainsi que et des images MEB en
tranche.

Pour les expériences numériques, la perspective principale est de s’atteler aux simulations 3D
confinées, afin de vérifier le modèle géométrique proposé. Cependant cela nécessite d’adapter le
code, en utilisant un schéma implicite, car les temps de calcul actuels ne permettent pas d’étudier
un système 3D sur des temps suffisamment longs. En plus de l’étude cinétique de la taille de
germes introduits et de leur distance moyenne entre voisins, il sera intéressant d’observer la
forme du gradient de diffusion entre les gouttes, et de vérifier l’impact de leur organisation.

En ce qui concerne les surfaces rugueuses de type spinodal, il serait bon d’étudier des séries
cinétiques plus longues : à la fois plus de durées de traitements thermiques intermédiaires mais
aussi des temps plus longs afin d’atteindre l’état final et la fragmentation totale. En particulier,
avoir plus de points confirmerait le mûrissement hydrodynamique et permettrait de voir s’il existe
différents régimes. Des échantillons avec une épaisseur de silice de protection variable mettraient
en évidence ou non l’impact de l’épaisseur d’encapsulation sur les contraintes mécaniques, la
fragmentation et la rugosité.

Les expériences de MEB in-situ n’ont pas été présentées en détails dans le manuscrit car
les tailles caractéristiques en géométrie gouttelettes étaient proches de la limite de résolution
du MEB environnemental. Pourtant ces résultats qualitatifs ont été déterminants dans la suite
de la thèse. Il serait en revanche possible d’obtenir des résultats quantitatifs pour l’étude de
la décomposition spinodale. A la fois les durées de traitements thermiques et les températures
(quelques heures à 650 C̊) sont plus adaptées à l’équipement du MEB in-situ, dont le suivi vidéo
donnerait accès à l’évolution de la connectivité de la morphologie spinodale.

Par ailleurs, à la lumière des observations de stratification initiale par le mécanisme SDSD, il
serait bon d’étudier plus précisément la répartition en profondeur des deux phases pour les temps
courts grâce à des images en tranches systématiques. En particulier, si cette première étape de
stratification est confirmée pour cette composition, il serait intéressant de mettre en évidence
une épaisseur critique correspondant à la transition entre SDSD et décomposition spinodale dans
toute la couche comme observée dans les travaux d’Aytug [109].

La suite logique de l’étude sur le démouillage d’argent et de caractériser les propriétés optiques
des nanoparticules plasmoniques. Après cette première preuve de concept, différents mé-
taux pourraient être testés comme l’or, le cuivre ou l’aluminium. Les propriétés d’absorption
dépendent d’une part de la taille des particules et de leur organisation mais avant tout des
constantes diélectriques des métaux. Ainsi, à taille de particules fixe, différentes absorptions
pourraient être obtenues suivant les métaux. De même, il est possible de modifier la constante
diélectrique de l’environnement des particules par des sous-couches et sur-couches ce qui per-
mettrait de moduler la réponse optique.

Finalement, maintenant que ce verre modèle nous a permis d’avancer dans la compréhension de
la séparation de phase en couches mince, on pourrait s’intéresser à d’autres systèmes comme
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des borosilicates de sodium ou de calcium. Le grand contraste électronique au MEB serait
perdu, mais ces compositions ont à la fois une composition chimique et des températures de
travail plus adaptées à l’industrialisation. Les propriétés de viscosité ainsi que les températures de
transition vitreuse plus basses en font de bons candidats pour travailler à plus faible température.
Les traitements thermiques menant à la séparation de phase seraient toujours de l’ordre de
500 C̊ mais cela suffirait à élargir la gamme de substrats comme le verre. On pourrait étudier
l’impact de l’interdiffusion avec le substrat sur la séparation de phase ; la diffusion des alcalins
peut soit empêcher la démixtion en modifiant la composition, soit au contraire être un nouveau
paramètre de contrôle de la nucléation en s’incorporant préférentiellement dans une des deux
phases. De premières images MEB sur un borosilicate de calcium massif, réalisées dans le cadre
du stage de Cédric Voulot en 2020, laissent penser que le contraste est suffisant pour apporter
des informations qualitatives même si la résolution est plus faible.
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Annexe A

Scripts de traitement d’image 2D

Cette annexe donne les scripts Python de traitement d’image qui ont été développés pour suivre
l’évolution des tailles d’objets obtenus par séparation de phase. On trouvera d’une part le script
utilisé pour segmenter des gouttes blanches sur fond noir, qui correspondent aux gouttelettes de
verre riche en baryum dans une matrice riche en silice étudiées au Chapitres 5. Les différentes
étapes sont détaillées et illustrées section 5.1. D’autre part, un second script s’applique aux mor-
phologies interconnectées pour l’étude des structures obtenues par décomposition spinodale dans
le Chapitre 7. Les étapes de segmentation et les différentes tailles caractéristiques sont illustrées
section 7.1. On trouvera aussi une démonstration dans le Jupyter notebook en ligne sur Github en
suivant ce lien : https ://github.com/svi-lab/segmentation/blob/master/interconnected_porosity_2D.ipynb.

A.1 Segmentation d’objets elliptiques aux bords diffus

# −∗− coding : utf−8 −∗−
" " "
Created on Aug 2020
@author : Barbara Bou t e i l l e
" " "
import numpy as np
import matp lo t l i b . pyplot as p l t
import os
import ntpath
from math import sqrt , p i
from skimage . f e a tu r e import blob_log
from skimage import io , exposure , r e s t o r a t i o n
from skimage import segmentation , measure , morphology , draw
from glob import g lob
from sc ipy import ndimage

de f process_blob_voronoi ( fi le_name , min_sigma=15, max_sigma=60,
num_sigma=20, th r e sho ld =.05 , thres_tv =0.1) :

" " "
data p ro c e s s i ng to de t e c t white sphero id on a dark background
return : image > 2D−array , i n i t i a l p i c t u r e without s c a l e bar

f i n > 2D−array , f i n a l b inary p i c tu r e a f t e r segmentat ion
voro > labe l ed−2D−array , vorono i c e l l s o f d r op l e t s

inputs : f i le_name > 2D−array , i n i t i a l p i c t u r e
min_sigma > f l o a t , minimum s i z e o f ob j e c t to de t ec t
max_sigma > f l o a t , maximum s i z e o f ob j e c t to de t e c t
num_sigma > f l o a t , number o f s tep between min and max
thre sho ld > f l o a t , d e t e c t i on th r e sho ld ( f o r blob_LoG func t i on )

https://github.com/svi-lab/segmentation/blob/master/interconnected_porosity_2D.ipynb
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thres_tv > f l o a t , deno i s i ng s t r enght ( f o r tv_bergmann func t i on )
" " "
# Import p i c ture , remove sca l ebar , and deno i s i ng
dirname=ntpath . dirname ( f i le_name )
basename=os . path . s p l i t e x t ( ntpath . basename ( f i le_name ) ) [ 0 ]
im_scale = i o . imread ( fi le_name , as_grey=True )
image = im_scale [ 2 0 : 9 4 0 ]
im = exposure . equa l i z e_adapth i s t ( image )
im_tv = r e s t o r a t i o n . denoise_tv_bregman ( im , thres_tv )

# Use blob_log func t i on ( Laplac ian o f Gaussian blob de t e c t i on )
# to f i nd d rop l e t s and t h e i r approach s i z e
# to shor t time ana l y s i s : num_sigma=20
# to standard p i c t u r e s : min_sigma = 1 to 15 , max_sigma = 25 to 60
blobs_log = blob_log ( im_tv , min_sigma=min_sigma , max_sigma=max_sigma ,

num_sigma=num_sigma , th r e sho ld=thre sho ld )
blobs_log [ : , 2 ] = blobs_log [ : , 2 ] ∗ s q r t (2 )

# drop l e t s=1 complementary black area=0 become the background marker
blob=np . z e ro s (np . shape ( image ) )
f o r i in range ( l en ( blobs_log [ : , 0 ] ) ) :

r , c=draw . c i r c l e ( blobs_log [ i ] [ 0 ] , b lobs_log [ i ] [ 1 ] , b lobs_log [ i ] [ 2 ] ,
shape=np . shape ( image ) )

blob [ r , c ]=1
blob=morphology . b ina ry_d i l a t i on ( blob )

# cente r o f d rop l e t s , w i l l be markers
blob_peak=np . z e ro s (np . shape ( image ) )
f o r i in range ( l en ( blobs_log [ : , 0 ] ) ) :

r , c=draw . c i r c l e ( blobs_log [ i ] [ 0 ] , b lobs_log [ i ] [ 1 ] , 2 ,
shape=np . shape ( image ) )

blob_peak [ r , c ]=1

# cr ea t t o t a l l i s t o f l ab e l ed markers ( background & cente r o f each drop )
markers_black = ( blob < 0 . 4 ) . astype (np . i n t )
labe l s_peaks = measure . l a b e l ( blob_peak )
markers_black += labe l s_peaks

# / !\ watershed method take a grad i en t in argument
grad i ent = ndimage . gaussian_gradient_magnitude ( im_tv , 2)
ws = morphology . watershed ( gradient , markers_black )
f i n=morphology . opening (ws )

# remove smal l ob j e c t s ( c ent e r o f drop not s u c c e s s f u l l y propagated )
ws_bk0=ws−1
prop_del_small=measure . r eg ionprops (ws_bk0)
l i s t_coord_smal l = [ ]
f o r prop in prop_del_small :

i f prop . area < 20 :
l i s t_coord_smal l . extend ( prop . coords )

f o r coord in l i s t_coord_smal l :
ws [ coord [ 0 ] ] [ coord [ 1 ] ]=1

# save binary p i c tu r e . npy format
f i n=morphology . opening (ws )
np . save ( dirname+’ / image/ ’+basename , f i n )

# vorono i c e l l s d e f i n t i o n from edge d i s t ance ( propagate l a b e l o f d r op l e t s )
data_labe l=measure . l a b e l ( f i n )
mask_voro_simple=np . ones_l ike ( data_label )
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mask_voro_simple [ data_label >0]=0
mat_voro=ndimage . distance_transform_edt (mask_voro_simple )
voro = morphology . watershed (mat_voro , data_labe l )

# save l ab e l ed vorono i p i c tu r e . npy format
np . save ( dirname+’ / image/ ’+basename+’_voro ’ , voro )

re turn image , f i n , voro

de f collect_data ( im_object , s c a l i n g ) :
" " "
c o l l e c t data from l a b e l p i c tu r e
re turn : coverage > % of su r f a c e occupied by ob j e c t s

dens i ty > number o f ob j e c t s / micron^2
diameter > l i s t o f d iameters

inputs : im_object > labe l −2D−array o f ob j e c t detec ted
s c a l i n g > f l o a t , s c a l e in nm/pxl

" " "
surf_image=(np . shape ( im_object ) [ 0 ] ∗ s c a l i n g ) ∗(np . shape ( im_object ) [ 1 ] ∗ s c a l i n g )

# Find p r op e r t i e s o f each detec ted reg i on
fin_bk0=im_object−1
proport ions_with_edges=measure . r eg ionprops ( fin_bk0 )

# Calcu la t e pourcentage o f area covered by d rop l e t s
coverage=0
area2 =[ ]
f o r prop in proport ions_with_edges :

area2 . append ( prop . area )
area2_part=np . asar ray ( area2 )
coverage=sum( area2_part ) ∗ s c a l i n g ∗ s c a l i n g / surf_image ∗100

# Suppress d r op l e t s on edges
f i n a l=segmentat ion . c l ear_border ( im_object )
p ropor t i on s=measure . r eg ionprops ( f i n a l )

#Calcu la te d r op l e t s dens i ty (nb o f d r op l e t s / s i z e o f p i c tu r e ) in micron^2
obj =[ ]
f o r prop in propor t i ons :

b=prop . c en t r o id
b=(round (b [ 0 ] ) , round (b [ 1 ] ) )
obj . append (b)

dens i ty =1000000∗ l en ( obj ) / surf_image

#Calcu la te d r op l e t s d iameters
area =[ ]
f o r prop in propor t i ons :

area . append ( prop . area )
area_part=np . asar ray ( area )
diameter=np . z e ro s ( l en ( area_part ) )
f o r i in range ( l en ( area_part ) ) :

diameter [ i ]=2∗ s q r t ( area_part [ i ] / p i ) ∗ s c a l i n g

re turn coverage , dens i ty , diameter
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A.2 Segmentation de deux phases interconnectées

# −∗− coding : utf−8 −∗−
" " "
Created on Aug 2020
@author : Barbara Bou t e i l l e
" " "
import numpy as np
import matp lo t l i b . pyplot as p l t
import os
import ntpath
from skimage import io , exposure , r e s t o r a t i on , img_as_ubyte
from skimage import segmentation , measure , morphology , draw , f i l t e r s
from skimage . measure import l a b e l
from glob import g lob
from sc ipy import ndimage

de f _disk (n) :
s t r u c t = np . z e r o s ( (2 ∗ n + 1 , ) ∗ 2 , dtype=np . bool )
x , y = np . ogr id [ : 2 ∗ n + 1 , : 2 ∗ n + 1 ]
mask = (x − n) ∗∗2 + (y − n) ∗∗2 <= n∗∗2
s t r u c t [ mask ] = 1
return s t r u c t

de f _thinner_than (n , im) :
re turn 1 − ndimage . binary_opening ( im , s t r u c tu r e=_disk (n) ) .mean ( )

de f granulometry ( im , max_size=None , return_pores=False ) :
" " "
compute the ’ granulometry ’ o f a 2D image by morpho log ica l opening ,
re turn : granulo > 2D array
inputs : im > 2D binary array o f ob j e c t to c a r a c t e r i z e

max_size > int , maximum s i z e o f openings . I f None , a value
i s computed us ing the d i s t anc e trans form .

" " "
i f max_size i s None :

d i s t ance = ndimage . distance_transform_edt ( im)
max_size = in t ( d i s t ance .max( ) )

pores = np . z e r o s_ l i k e ( im , dtype=np . u int8 )
f o r rad iu s in range (1 , max_size + 10) [ : : − 1 ] : #+10 to avoid e r r o r s

opened = ndimage . binary_opening ( im , s t r u c tu r e=_disk ( rad iu s ) )
mask = np . l og i c a l_xo r ( im , opened )
pores [ mask ] = rad iu s

re turn granulo

de f process_ap_skel_granulo ( fi le_name , th_adjust=−0.05 , th_tv=0.1 , th_rmv=100) :
" " "
measure 3 e s t imato r s o f ha l f−width f o r white in t e r connec t ed pat t e rns
on dark subst ra te , l a=Area/Perimeter , l s d i s t anc e between edges and ske l e t ,
l g as the morpho log ica l granulometry .
moreover save binary p i c tu r e and granulometry as / image /∗ . npy
return : area_p_perco > l i s t , l a o f p e r c o l a t i n g phase

area_p_drop > l i s t , l a o f d i s c on t i nou s ob j e c t s
d_skel_perco > l i s t , l s o f p e r c o l a t i n g phase
d_skel_drop > l i s t , l s o f d i s c on t i nou s ob j e c t s
granulo_histo_perco > l i s t , l g o f p e r c o l a t i n g phase
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granulo_histo_drop > l i s t , l g o f d i s c on t i nou s ob j e c t s
inputs : f i le_name > path , to the 2D image

th_adjust > f l o a t , th r e sho ld to ad jus t Otsu value f o r b i n a r i s a t i o n
th_tv > f l o a t , deno i s ing s t r enght ( f o r tv_bergmann func t i on )
th_rmv > int , th r e sho ld to remove smal l ob j e c t s

here d i f i n d as ’ d i s cont inous ’ par t s
" " "
# Import p i c tu r e
dirname=ntpath . dirname ( f i le_name )
basename=os . path . s p l i t e x t ( ntpath . basename ( f i le_name ) ) [ 0 ]
im_scale = i o . imread ( fi le_name , as_grey=True )

# Remove s c a l eba r and deno i s e p i c tu r e
im_init = img_as_ubyte ( im_scale [ 2 0 : 9 3 0 ] )
im = exposure . equa l i z e_adapth i s t ( im_init )
im_tv = r e s t o r a t i o n . denoise_tv_bregman ( im , th_tv )

# Make binary thanks to Otsu th r e sho ld ing
im_bin = im_tv > f i l t e r s . thresho ld_otsu ( im_tv ) + th_adjust
np . save ( dirname+’ / image/ ’+basename , im_bin )

# Categor i ze ’ p e r co l a t i ng ’ or ’ d i s cont inous ’ ob j e c t s accord ing to th_rmv
im_bin_perco = morphology . remove_small_objects ( im_bin , th_rmv)
im_bin_drop = np . l og i c a l_xo r ( im_bin , im_bin_perco )

# Mesure Area and per imeter to cons t ruc t e l a=A/P : f o r perco .
im_label_perco = measure . l a b e l ( im_bin_perco )
proper t i e s_perco=measure . r eg ionprops ( im_label_perco )
area_perco = [ ]
per imeter_perco = [ ]
f o r prop in proper t i e s_perco :

area_perco . append ( prop . area )
per imeter_perco . append ( prop . per imeter )

area_p_perco = np . asar ray ( area_perco ) /np . asar ray ( per imeter_perco )

# Mesure Area and per imeter to cons t ruc t e l a=2∗A/P : f o r d i s c .
im_label_drop = measure . l a b e l ( im_bin_drop )
p r op e r t i e s=measure . r eg ionprops ( im_label_drop )
area_drop = [ ]
perimeter_drop = [ ]
f o r prop in p r op e r t i e s :

area_drop . append ( prop . area_drop )
perimeter_drop . append ( prop . perimeter_drop )

area_p_drop = 2∗np . asar ray ( area_drop ) /np . asar ray ( perimeter_drop )

# Calcu la t e d i s t an c e s to each p i x e l from background edges ( background=0)
mat_skel=ndimage . distance_transform_edt ( im_bin )

# Find s k e l e t f o r perco . and d i s c . ob j e c t
# and measure l s h a l f l enght from s k e l e t to c l o o s e s t edge
ske l_perco = morphology . s k e l e t o n i z e ( im_bin_perco )
skel_drop = morphology . s k e l e t o n i z e ( im_bin_drop )
d_skel_perco = [ ]
d_skel_drop = [ ]
f o r i in range (0 , np . shape ( ske l_perco ) [ 0 ] ) :

f o r j in range (0 , np . shape ( ske l_perco ) [ 1 ] ) :
i f ( ske l_perco [ i ] [ j ]==True ) :

d_skel_perco . append (0.5+mat_skel [ i ] [ j ] )
i f ( skel_drop [ i ] [ j ]==True ) :

d_skel_drop . append (0.5+mat_skel [ i ] [ j ] )
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# Process morpho log ica l granulometry
# ( = s i z e o f the maximal d i sk each p i x e l be longs to )
# / !\ time consuming i f max_size too l a r g e
granulo = granulometry ( im_bin , max_size=None , return_pores=True )
np . save ( dirname+’ / image/ ’+basename+’ _granulo ’ , im_bin )

# Make l i s t f o r perco . and d i s c .
granulo_perco = [ x f o r x in granulo [ im_bin_perco==1]. r av e l ( ) i f not x == 0 ] ;
granulo_drop = [ x f o r x in granulo [ im_bin_drop==1]. r av e l ( ) i f not x == 0 ] ;

r e turn area_p_perco , area_p_drop , d_skel_perco , d_skel_drop ,
granulo_histo_perco , granulo_histo_drop



Annexe B

Compléments sur l’étude de la
composition

Cette annexe est associée au Chapitre 3 qui s’intéresse à la quantification de la composition des
couches minces de verre, et à son impact sur les différentes morphologies qu’il est possible d’y
obtenir par séparation de phase.

On trouvera Section B.1 les digrammes de séparation de phase dans le ternaire SiO2-BaO-B2O3.
L’objectif est de donner les équivalents entre diagrammes molaires et massiques. En particulier,
on représente les compositions étudiées dans l’état de l’art et celles étudiées en couches minces
dans ce manuscrit. Le tableau B.1 donne les compositions théoriques des extrémités des conodes
pour les trois compositions étudiées (nommées A, B et C) auquel on associe une représentation
graphique de l’énergie, grandeur thermodynamique, le long de ces conodes (Fig. B.5).

On détaille ensuite Section B.2 l’interprétation des profils SIMS afin de présenter les étapes de
normalisation, à la fois du temps de décapage vers la profondeur en nanomètres et de l’inten-
sité mesurée vers la composition en poids d’oxydes. Les artéfacts seront soulignés et la bonne
reproductibilité des échantillons est mise en évidence.

On présente quelques images des expériences in-situ au MEB et au TEM Section B.3. Bien
que l’énergie du faisceau puisse modifier la cinétique et la viscosité de l’échantillon, cela donne
une idée des morphologies possibles pour chaque gamme de températures et compositions. On
étudie les premiers instants de la nucléation-croissance au TEM (composition A) tandis que le
MEB permet la mise en évidence de la séparation de phase spinodale (composition B) et de la
séparation de phase type SDSD (composition C).
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B.1 Diagramme de séparation de phase

Figure B.1 Ternaire SiO2-BaO-B2O3 en mol, représentant les isothermes de la
zone d’immiscibilité tracées par FactSage R© de 650 C̊ à 1650 C̊. On représente les
compositions étudiées par Bouttes [10] en tant que verres massifs et les points colorés
sont ceux pour lesquels des couches minces ont déjà été déposées par Fonné [11]. Vg
et Ba1070 sont les deux verres massifs utilisés dans ce manuscrit.

Figure B.2 Ternaire SiO2-BaO-B2O3 en poids d’oxyde, représentant les iso-
thermes de la zone d’immiscibilité tracées par FactSage R© de 650 C̊ à 1650 C̊.
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Figure B.3 Ternaire SiO2-BaO-B2O3 en mol, représentant les isothermes de la
zone d’immiscibilité tracées par FactSage R© de 650 C̊ à 1650 C̊. On représente les
compositions étudiées en couches minces dans ce manuscrit et les deux verres massifs
utilisés comme cible Vg et Ba1070.

Figure B.4 Ternaire SiO2-BaO-B2O3 en poids d’oxyde, représentant les iso-
thermes de la zone d’immiscibilité tracées par FactSage R© de 650 C̊ à 1650 C̊.



176 | Annexe B Compléments sur l’étude de la composition

Verre Composition (wt%) Phase Composition (wt%) Masse (g) Energie (kJ)
SiO2 BaO B2O3 SiO2 BaO B2O3 G H -TS

A (950 C̊) 81,5 10,1 8,4 ϕSi 93,6 0,1 6,3 0.78 -13,3 -11,0 -2,3
ϕBa 38,5 45,8 15,7 0,22 -2,7 -2,2 -0,5

B (950 C̊) 35,5 14,7 49,9 ϕSi 48,5 0,3 51,2 0,63 -11,8 -9,6 -2,2
ϕBa 13,2 39,1 47,7 0,37 -5,3 -4,2 -1,1

B (650 C̊) 35,5 14,7 49,9 ϕSi 49,3 0,0 50,7 0,66 -11,9 -10,4 -1,5
ϕBa 8,1 43,5 48,4 0,34 -4,4 -3,8 -0,6

C (950 C̊) 55,5 25 19,5 ϕBa 30,1 44,9 25,0 0,55 -7,7 -6,3 -1,4
ϕSi 87,3 0,1 12,6 0,45 -7,0 -5,6 -1,4

Table B.1 Compositions massiques calculée par FactSage R© des deux verres ob-
tenus après séparation de phase, pour trois compositions d’intérêt en couche mince,
A, B, C. On donne le pourcentage massique de chaque phase de verre ainsi que les
énergies associées. Voir chapitre 3 pour plus de détails sur les morphologies obtenues.

Figure B.5 Profils d’énergie suivant la conode correspondant à chaque composi-
tion A, B et C du tableau B.1 calculés par FactSage R© à 950 C̊. La composition
varie entre 0 pour la phase ϕSi et 1 pour la phase ϕBa.
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B.2 Description détaillée d’un profil SIMS

Dans le chapitre 3, on s’intéresse à la quantification de la composition des couches minces afin de
pouvoir se situer dans le diagramme de phase. Les mesures SIMS, étalonnées par des références
connues, permettent la quantification suivant un profil en profondeur. Les détails de la technique
SIMS se trouve section 3.1.1. En particulier on a pu détailler le passage de l’axe des abscisses
en secondes, qui correspond au temps de décapage du faisceau ionique, à un axe en nanomètres,
en normalisant la profondeur par une mesure du fond du cratère (Fig. B.6 a et b). On a aussi
développé la façon de quantifier la composition en oxydes à partir de l’intensité des signaux des
clusters CsB+, SiCs+, CsBa+, par des références successives d’ICP et d’EPMA (Fig. B.6 b et
Fig. B.7 b). On explique le niveau de bruit assez élevé sur les profils en composition par la
faible intensité du signal des clusters avec le césium XCs+, deux ordres de grandeur inférieurs à
celle de ions simples X+ (Fig. B.7 a et b).

On peut revenir qualitativement sur quelques points particuliers des profils SIMS.

D’une part les artefacts dus à la surface. On peut remarquer de fortes variations sur les
premiers 4 nm que l’on ne cherchera pas à interpréter en terme de changement de composition.
Cette variation est classique au SIMS, elle est attribuée au régime transitoire en extrême surface
à cause de l’implantation des ions primaires.

D’autre part les artefacts d’interface sont visibles ici sur environ 5 à 10 nm. Le changement de
structure du matériau entre la couche mince de verre amorphe et le substrat cristallin de silicium
est visible par un changement d’intensité d’un ordre de grandeur sur le signal Si+ (Fig. B.7a),
mais est beaucoup moins marqué sur le signal SiCs+ par exemple (Fig. B.7b). Il n’est donc
pas facile de déterminer avec précision l’interface ; communément on définit «l’interface» par la
zone située entre 16% et 84% de la variation d’intensité. Dans cette zone on constate que la
décroissance de l’intensité des signaux (pente) est différente pour le B et le Ba. En effet dans
le silicium on s’attendrait à avoir une concentration nulle. L’intensité de B+ chute brutalement
de 4 ordres de grandeur en 5 nm et la pente est la même pour CsB+, tandis que pour Ba+

et CsBa+ la décroissance s’étale sur une dizaine de nanomètres (Fig. B.7). On peut expliquer
cette quantité non nulle d’alcalino-terreux dans le silicium par un effet de faisceau : comme
les alcalins ces ions sont susceptibles de migrer sous le faisceau, ils sont poussés vers l’interface
lors de l’analyse SIMS.

Après hydratation due à l’atmosphère, il semble exister un changement de densité de la couche
mince que l’on intuite au vu de la différence de vitesse de décapage entre deux couches, pourtant
de même épaisseur (Fig.B.6a). On constate de plus des effets de matrice car les signaux des
ions simples X+ ne sont pas aussi monotones que ceux des clusters de césium XCs+, visible entre
50 nm et 70 nm pour l’échantillon en condition d’humidité supérieure à 45% (comparaison traits
pointillés Figures B.7a et b). Outre les variations de composition, on attribue généralement les
effets de matrice à un changement de structure local, à de la porosité ou encore une différence
de degré d’oxydation [199].

Enfin, même si dans nos conditions d’analyse on collecte les ions positifs, il est aussi possible de
mesurer un signal pour l’oxygène grâce au cluster Cs2O+. Pour la couche mince après dépôt,
le niveau d’oxygène dans le verre est homogène sur toute la profondeur (Fig. B.7b). Cependant
pour la couche mince conservée en atmosphère humide l’intensité augmente sur 30 nm avant
l’interface, confirmant un changement de structure local.



178 | Annexe B Compléments sur l’étude de la composition

a Profil brut en temps de décapage b Profil normalisé en profondeur

Figure B.6 Profils SIMS de couches minces de verre pour deux conditions d’hu-
midité. Normalisation de l’axe de abscisses pour passer d’une échelle en temps de
décapage à une échelle de profondeur en nanomètre. On prend vSi = 1, 5 nm.s−1

la vitesse de décapage dans le substrat de silicium ; on mesure eH2O
− = 132 nm et

eH2O
+ = 125 nm.

a Ions simples b Ions complexés

Figure B.7 Profils SIMS de couches minces de verre pour deux conditions d’hu-
midité. Comparaison des signaux des ions simples A+ et des ions complexés ACs+.
Les complexes de césium ont une intensité plus faible mais sont moins sensibles aux
effets de matrice.
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On peut s’intéresser à la reproductibilité entre deux dépôts, voire entre deux expérimentateurs
à plusieurs mois d’intervalle. Par exemple la Figure B.8 illustre la très bonne reproductibilité
entre un dépôt réalisé en 2016 par Jean-Thomas Fonné lors de sa thèse et un dépôt fait en 2018
dans les mêmes conditions pour cette thèse. L’acquisition des profils SIMS a été faite durant
la même expérience, indiquant qu’il n’y a pas de vieillissement de l’échantillon. On peut aussi
vouloir vérifier que l’étape de lavage de l’échantillon à l’éthanol ne modifie pas la composition de
la couche mince. Le lavage sert à retirer les îlots d’acide borique (Fig. B.9a) formés en conditions
de stockage humide, et ce afin de travailler avec un état de surface contrôlé. C’est bien le cas
sur la Figue B.9c où les profils se superposent avant et après lavage.

Figure B.8 Profils SIMS de couches minces de verre dans des conditions de sto-
ckage classiques pendant plusieurs mois. La variation de la composition dans la pro-
fondeur est similaire entre les échantillons de cette thèse et de ceux de Jean-Thomas
Fonné [11] et correspond aux « conditions humides » i.e. hygrométrie supérieure à
45 %. On peut supposer que les échantillons de la référence [11] ont aussi subit la
formation d’acide borique, et sont comparables aux nôtres.

Figure B.9 Les cartographies avant analyse du SIMS montre l’état de surface de
l’échantillon. a Avant lavage des traces de bore indique la formation d’acide borique
b Après lavage les dômes ont été dissouts. c Profils SIMS de couches minces de verre
dans des conditions d’hygrométrie supérieure à 45 % avant et après lavage à l’étha-
nol. La variation de la composition dans la profondeur est similaire, la diminution
de l’épaisseur de quelques pourcents après lavage est due à la dissolution des traces
de bore.
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B.3 Expériences in-situ
MEB in-situ et séparation de phase composition B

Figure B.10 Image MEB in-situ d’une couche mince de verre de composition B
d’environ 100 nm. La même zone est suivie sur les 4 images durant une rampe de
température entre 500̊ C et 950̊ C à 50̊ C/min. Les autres détails du protocole sont
donnés Section 2.2.1.
On observe une morphologie interconnectée à t1 c’est à dire vers 600̊ C qui s’estompe
90 s plus tard autour de 700̊ C. Puis des gouttelettes se forment lentement par
nucléation-croissance durant le plateau à plus haute température.
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MEB in-situ et séparation de phase composition C

Figure B.11 Image MEB in-situ d’une couche mince de verre de composition
proche de la composition C d’environ 100 nm. La même zone est suivie sur les 4
images durant un plateau de température 950̊ C, la croix orange est un repère visuel.
Les autres détails du protocole sont donnés Section 2.2.1.
On observe de petits points noirs à t1 qui s’élargissent au court du temps. Il n’a pas
été possible d’observer une grande plage de temps car de la cristallisation apparaît
rapidement entre les points noirs (forme blanche dendritique dans le coin en bas à
droite de l’image).
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MET in-situ et séparation de phase

Figure B.12 Image MET in-situ d’une couche mince de verre Vg (composition
A) d’environ 100 nm déposée sur grille TEM (fenêtre SiN 10 nm). ICMPE, Thiais,
MET FEI Tecnai G2, Faisceau : 200 keV ; Rampe de température : 1 min de l’am-
biante à 900 C̊ et 3 min de 900 C̊ à 950 C̊.
L’imagerie électronique en transmission en mode Bright Field donne des objets
sombres lorsqu’ils sont électroniquement denses. Donc la phase riche en baryum
φBa est sombre tandis que la phase riche en silice φSi est claire. A l’inverse certaines
zones particulièrement brillantes absorbent très peu les électrons, moins que la phase
riche en silice grise, on en déduit que ce sont des bulles de gaz qui se forment.



Annexe C

Complément sur la morphologie
gouttelettes

Cette annexe présente des images complémentaires au Chapitre 5 qui est centré sur l’étude expé-
rimentale du mûrissement de gouttelettes en milieu confiné. On observe au MEB des gouttelettes
blanches, verre riche en baryum, sur fond noir, verre riche en silice.

On trouvera d’abord les images MEB post-mortem de la série la plus longue permettant la
quantification de la cinétique de mûrissement (Fig C.1). Des exemples de cristallisation à temps
long sont donnés pour illustrer ce phénomène qui limite les durées de traitement thermique
possibles (Fig C.2).

Ensuite on peut comparer la séparation de phase sur substrat de silicium avec des échantillons
sur substrat de silice amorphe (Fig C.4) ou avec des échantillons sur silicium mais avec une
couche de silice d’encapsulation (Fig C.5). La position des gouttes dans la couche mince, en
surface ou dans l’épaisseur, est variable.
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MEB post-mortem pour les échantillons sur substrat de silicium

Figure C.1 Images MEB d’échantillons Vg 98 nm après différentes durées de
traitement thermique à 950̊ C entre 1 min à 32 h au même grossissement. Le mûris-
sement se traduit par l’augmentation du diamètre des objets au cours du temps et
la diminution de la densité de gouttes.
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Figure C.2 Images MEB de cristallisation de surface à temps longs sur des échan-
tillons de type Vg, traitement thermique de l’ordre de 16 h.

Figure C.3 Comparaison de trois échantillons d’épaisseur différentes, à des du-
rées de traitement thermique variables mais avec la même densité de gouttes. Bien
que la fraction volumique soit contrôlée par la composition qui est la même pour
les 3 échantillons, toute la phase riche en baryum est localisée à la surface. Donc les
gouttes n’ont pas la même taille. Malgré la conservation du volume lors du mûrisse-
ment, on peut choisir indépendamment la densité et la taille des gouttes ce qui peut
être intéressant d’un point de vue applicatif.
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MEB post-mortem pour les échantillons sur substrat de silice amorphe

Figure C.4 Images MEB d’échantillons Vg 100 nm après différentes durées de
traitement thermique à 950̊ C entre 5 min à 16 h au même grossissement. On re-
marque deux populations de gouttes à partir de 60 min, l’une en profondeur plus
floue, plus claire et au diamètre plus petit que l’autre considérée en surface.

MEB post-mortem pour les échantillons encapsulés

Figure C.5 Images d’échantillons Vg 100 nm, initialement encapsulée par une
couches de SiO2 de 10 nm, après différentes durées de traitement thermique à 950̊ C
entre 5 min à 15 h au même grossissement. MEB en haut et AFM en bas pour les
mêmes échantillons après attaque acide. Il est difficile de déterminer la position des
gouttes (en surface ou dans la couche) seulement par les images MEB. De plus la
tendance du nombre de gouttes en surface n’est pas monotone.



Annexe D

Compléments sur les expériences
numériques

Cette annexe est associée au Chapitre 6 présentant le travail de simulations sur le modèle de
Cahn-Hilliard, afin d’étudier la cinétique de mûrissement en milieu confiné. On trouve ici le
code source en langage C, la liste des expériences utilisées dans le manuscrit avec les paramètres
d’initialisation pour chacune, ainsi que des illustrations additionnelles.

D.1 Code en langage C

#inc lude <s td i o . h>
#inc lude <s t d l i b . h>
#inc lude <math . h>
#inc lude <time . h>

in t main ( )
{

i n t row = 512 ; // epa i s s eu r de l a bo i t e Nx
in t c o l = 512 ; // longueur de l a bo i t e Ny
in t g = 150 ; // nombre de germes N0
in t t ; // va r i ab l e temps
i n t t ime_steps = 10000000; // nombre de pas de temps t o t a l
double dt = 0 . 0 1 ; // pas de temps
double g_dist_min = 2 0 . ; // d i s t anc e d ’ e x c l u s i on L_excl .
double g_int = 0 . 6 ; // amplitude max du germe H0
double g_size = 1 0 . ; // l a r g eu r du germe a0
double ka = 1 ; // kappa = c o e f f i c i e n t de g rad i en t d ’ en e r g i e
double d i f f ;
double Czero = 0 . 1 ; // concent ra t i on i n i t i a l e c_moy : 0 .1 = nuc l ea t i on

c r o i s s an c e
double Mob i l i t e =4; // mob i l i t e M
FILE ∗ fd_c ;
FILE ∗ fd_vol ;
i n t n = co l ∗row ; // nombre de c e l l u l e s t o t a l
i n t k ; // va r i ab l e c e l l u l e
double ∗ germe=malloc (2∗ g ∗ s i z e o f ( double ) ) ; // po s i t i o n des germes X0 et Y0
double ∗ dfdc=mal loc (n ∗ s i z e o f ( double ) ) ; // p o t e n t i e l thermo f0 ’
double ∗ mu=malloc (n ∗ s i z e o f ( double ) ) ; // p o t e n t i e l chimique mu
double ∗ delta_c=mal loc (n ∗ s i z e o f ( double ) ) ; // g rad i ent de concent ra t i on
double ∗ c=mal loc (n ∗ s i z e o f ( double ) ) ; // concent ra t i on ent re 0 and 1
double ∗ dtc=mal loc (n ∗ s i z e o f ( double ) ) ; // va r i a t i o n de concent ra t i on
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double random_value ; // nombres a l e a t o i r e s pour l a p o s i t i o n des germes
i n t seed = 1 ; // g ra ine d ’ i n i t i a l i s a t i o n pour l e s nombres
a l e a t o i r e s

srand ( seed ) ;

t=0;
p r i n t f ( " n= %d \n" ,n) ;
p r i n t f ( " s t a r t ed \n" ) ;

/∗ Condit ions i n i t i a l e s ∗/
// I n i t i a l i s a t i o n de l a p o s i t i o n s des germes
f o r ( i n t p=0 ; p<g ; p++)
{

p r i n t f ( " debut de l a bouc le p : %i \n" ,p ) ;
i n t too_close=0;
germe [ p]=rand ( ) / ( ( ( double )RAND_MAX + 1) / row ) ;
germe [ p+g]=rand ( ) / ( ( ( double )RAND_MAX + 1) / co l ) ;
p r i n t f ( " X0 : %f \n" , germe [ p ] ) ;
p r i n t f ( " Y0 : %f \n" , germe [ p+g ] ) ;
// Calcu l de l a d i s t ance ent re germes
i f (p != 0)
{

f o r ( i n t q=0 ; q<p−1 ; q++)
{

double gpx = germe [ p ] ;
double gpy = germe [ p+g ] ;
double gqx = germe [ q ] ;
double gqy = germe [ q+g ] ;
double d i s t =(1.∗( gpx−gqx ) ∗( gpx−gqx ) +1.∗( gpy−gqy ) ∗( gpy−gqy ) ) ;
// Rejet du germe s i l a d i s t ance e s t p lus grande que L_excl .
i f ( d i s t < g_dist_min∗g_dist_min )
{
p r i n t f ( " d i s t trop p e t i t e : %f \n " , d i s t ) ;
too_close = 1 ;
}

}
}
i f ( too_close == 1)
{

p=p−1;
}

}

// I n i t i a l i s a t i o n de l a concent ra t i on dans toute s l e s c e l l u l e s
f o r ( i n t k=0 ; k<n ; k++)
{

i n t j = k % co l ;
i n t i = (k − j ) / c o l ;
c [ k ]=0;
// quant i t e de mat iere due aux germes
f o r ( i n t p=0 ; p<g ; p++)
{

double x = germe [ p ] ;
double y = germe [ p+g ] ;
double d i s t =(1.∗( i−x ) ∗( i−x ) +1.∗( j−y ) ∗( j−y ) ) ;
c [ k]=c [ k]+g_int∗exp(−d i s t / g_size ) ;

}
}
double ctot_germe = 0 . ;
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// c a l c u l de l a qan t i t e de mat iere de ja i n t r odu i t e dans l e s germes
f o r ( i n t k=0 ; k<n ; k++)
{

ctot_germe = ctot_germe + c [ k ] ;
}
// on complete l e s c e l l u l e pour a t t e i nd r e Cmoy
double c_base = ( Czero∗n − ctot_germe ) /n ;
f o r ( i n t k=0 ; k<n ; k++)
{

i n t j = k % co l ;
i n t i = (k − j ) / c o l ;
c [ k]=c [ k]+c_base ;

}
p r i n t f ( " c i n to germes : %f \n" , ctot_germe ) ;
p r i n t f ( " c base : %f \n" , c_base ) ;
// sauvegarde de l a concent ra t i on i n i t i a l e
fd_c=fopen (name , "w" ) ;
f o r ( i n t r=0; r<n ; r++)
{

f p r i n t f ( fd_c , "%f " , c [ r ] ) ;
i f ( ( r % co l ) ==col −1) f p r i n t f ( fd_c , " \n " ) ;

}
f c l o s e ( fd_c ) ;

/∗ Boucle p r i n c i p a l e pour cond i t i on s pe r i od i que s ∗/
f o r ( t=0 ; t<time_steps ; ++t )
{

// Calcu l du p o t e n t i e l chimique mu
f o r ( i n t k=0 ; k<n ; ++k)
{

i n t j = k % co l ;
i n t i = (k − j ) / c o l ;
i n t ip = ( row+i +1)% row ; // v o i s i n haut + CL per i od ique
i n t im = ( row+i −1)% row ; // v o i s i n bas + CL per i od ique
i n t jp = ( j+1+co l )% co l ; // v o i s i n d r o i t e + CL per i od ique
i n t jm = ( j−1+co l )% co l ; // v o i s i n gauche + CL per i od ique

dfdc [ k ] = 2∗ c [ k]−6∗ c [ k ]∗ c [ k]+4∗ c [ k ]∗ c [ k ]∗ c [ k ] ;

delta_c [ k ] = ka∗(−20∗c [ k]+\
4∗( c [ c o l ∗( ip ) + j ]+c [ c o l ∗( i )+jp ]+c [ c o l ∗( im)+j ]+c [ c o l ∗( i )+jm ] )+\
( c [ c o l ∗( ip )+jp ]+c [ c o l ∗( im)+jm]+c [ c o l ∗( ip )+jm]+c [ c o l ∗( im)+jp ] ) \
) /(6) ; // Rappel : delta_x=1

mu[ k ] = dfdc [ k ] / ka − delta_c [ k ] ;
}

// Calcu l du f l ux de mat iere i ndu i t par l e g rad i en t de mu i . e . dc/dt
f o r ( i n t k=0 ; k<n ; ++k)
{

i n t j = k % co l ;
i n t i = (k − j ) / c o l ;
i n t ip = ( row+i +1)% row ;
i n t im = ( row+i −1)% row ;
i n t jp = ( j+1+co l )% co l ;
i n t jm = ( j−1+co l )% co l ;
dtc [ k ] = Mobi l i t e ∗ (−20∗mu[ k]+\

4∗(mu[ c o l ∗( ip )+j ]+mu[ c o l ∗( i )+jp ]+mu[ c o l ∗( im)+j ]+mu[ c o l ∗( i )+jm ] )+\
(mu[ c o l ∗( ip )+jp ]+mu[ c o l ∗( im)+jm]+mu[ c o l ∗( ip )+jm]+mu[ c o l ∗( im)+jp ] ) \



190 | Annexe D Compléments sur les expériences numériques

) /(6) ;
// nouve l l e concent ra t i on
c [ k ] = c [ k ] + dtc [ k ]∗ dt ;

}

/∗ Boucle p r i n c i p a l e pour cond i t i on s de f l u x nul haut et bas ∗/
f o r ( t=0 ; t<time_steps ; ++t )
{

// Calcu l du p o t e n t i e l chimique mu
f o r ( k=co l ; k<n−c o l ; ++k)
{

i n t j = k % co l ;
i n t i = (k − j ) / c o l ;
i n t ip = ( i +1) ; // v o i s i n haut
i n t im = ( i −1) ; // v o i s i n bas
i n t jp = ( j+1+co l )% co l ; // v o i s i n d r o i t e + CL per i od ique
i n t jm = ( j−1+co l )% co l ; // v o i s i n gauche + CL per i od ique

dfdc [ k ] = 2∗ c [ k]−6∗ c [ k ]∗ c [ k]+4∗ c [ k ]∗ c [ k ]∗ c [ k ] ;

delta_c [ k ] = ka∗(−20∗c [ k]+\
4∗( c [ c o l ∗( ip )+j ]+c [ c o l ∗( i )+jp ]+c [ c o l ∗( im)+j ]+c [ c o l ∗( i )+jm ] )+\
( c [ c o l ∗( ip )+jp ]+c [ c o l ∗( im)+jm]+c [ c o l ∗( ip )+jm]+c [ c o l ∗( im)+jp ] ) \
) /(6) ; // delta_x=1

mu[ k ] = dfdc [ k ] / ka − delta_c [ k ] + v int [ k ] ;
}
// Calcu l du p o t e n t i e l chimique mu premiere l i g n e
f o r ( k=0;k<co l ;++k)
{

mu[ k ] = mu[ k+co l ] ;
}
// Calcu l du p o t e n t i e l chimique mu de rn i e r e l i g n e
f o r ( k=n−c o l ; k<n;++k)
{

mu[ k ] = mu[ k−c o l ] ;
}

// Calcu l du f l ux de mat iere i ndu i t par l e g rad i en t de mu i . e . dc/dt
f o r ( k=co l ; k<n−c o l ;++k)
{

i n t j = k % co l ;
i n t i = (k − j ) / c o l ;
i n t ip = ( i +1) ;
i n t im = ( i −1) ;
i n t jp = ( j+1+co l )% co l ;
i n t jm = ( j−1+co l )% co l ;
dtc [ k ] = Mobi l i t e ∗ (−20∗mu[ k]+\

4∗(mu[ c o l ∗( ip )+j ]+mu[ c o l ∗( i )+jp ]+mu[ c o l ∗( im)+j ]+mu[ c o l ∗( i )+jm ] )+\
(mu[ c o l ∗( ip )+jp ]+mu[ c o l ∗( im)+jm]+mu[ c o l ∗( ip )+jm]+mu[ c o l ∗( im)+jp ] ) \
) /(6) ;

// nouve l l e concent ra t i on
c [ k ] = c [ k ] + dtc [ k ]∗ dt ;

}
f o r ( k=0;k<co l ;++k)
{

c [ k ] = c [ k+co l ] ;
}
f o r ( k=n−c o l ; k<n;++k)
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{
c [ k ] = c [ k−c o l ] ;

}

/∗ Enregistrement des donnees ∗/
i f ( t <1000000)
{

i f ( t % 10000 == 0)
{

char name [ 3 0 ] ;
s p r i n t f (name , " run%d/c_1_%f_%d . txt " , seed , Czero , t /1000) ;
p r i n t f ( " e c r i t u r e des donnees de s o r t i e , c= %f \n" , c [ 2 ] ) ;
fd_c=fopen (name , "w" ) ;
double volume=0;
f o r ( i n t r=0; r<n ; ++r )
{

f p r i n t f ( fd_c , "%f " , c [ r ] ) ;
i f ( ( r % co l ) ==col −1) f p r i n t f ( fd_c , " \n " ) ;
i f ( c [ r ] >0.5) volume++;

}
f c l o s e ( fd_c ) ;
char name_vol [ 3 0 ] ;
s p r i n t f ( name_vol , " run%d/volume_1 . txt " , seed ) ;
fd_vol=fopen (name_vol , " a " ) ;
f p r i n t f ( fd_vol , "%f \n " , volume ∗1 . ) ;
f c l o s e ( fd_vol ) ;

}
}

i f ( t >1000000)
{

i f ( t % 50000 == 0)
{

char name [ 3 0 ] ;
s p r i n t f (name , " run%d/c_1_%f_%d . txt " , seed , Czero , t /1000) ;
p r i n t f ( " e c r i t u r e des donnees de s o r t i e , c= %f \n" , c [ 2 ] ) ;
fd_c=fopen (name , "w" ) ;
double volume=0;
f o r ( i n t r=0; r<n ; ++r )
{

f p r i n t f ( fd_c , "%f " , c [ r ] ) ;
i f ( ( r % co l ) ==col −1) f p r i n t f ( fd_c , " \n " ) ;
i f ( c [ r ] >0.5) volume++;

}
f c l o s e ( fd_c ) ;
char name_vol [ 3 0 ] ;
s p r i n t f ( name_vol , " run%d/volume_1 . txt " , seed ) ;
fd_vol=fopen (name_vol , " a " ) ;
f p r i n t f ( fd_vol , "%f \n " , volume ∗1 . ) ;
f c l o s e ( fd_vol ) ;

}
}

}
re turn 0 ;

}
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D.2 Liste des simulations

Numéro Nx Ny CL nucléation germe Lexcl. Ngermes tmax
1 512 512 bipériodique homogène g3 0 150 105

2 512 512 bipériodique homogène g3 20 150 105

3 512 512 bipériodique homogène g3 35 150 105

4 512 512 bipériodique homogène g3 20 225 105

5 512 512 bipériodique homogène g3 20 300 105

6 512 512 bipériodique homogène g1 20 150 104

7 512 512 bipériodique homogène g2 20 150 104

8 512 512 bipériodique homogène g3 20 150 104

9 512 512 bipériodique homogène g2’ 20 150 104

10 512 512 bipériodique homogène g3’ 20 150 104

11 32 8192 flux nul homogène g3 20 150 104

12 32 4096 flux nul homogène g3 20 75 104

13 32 2048 flux nul homogène g3 20 37 104

14 32 1024 flux nul homogène g3 20 18 104

15 32 512 flux nul homogène g3 20 9 104

16 32 8192 flux nul homogène g3 20 150 105

17 48 5461 flux nul homogène g3 20 150 105

18 64 4096 flux nul homogène g3 20 150 105

19 32 4096 flux nul surface g4 20 150 105

20 48 4096 flux nul surface g4 20 150 105

21 64 4096 flux nul surface g4 20 150 105

22 32 8192 flux nul homogène g3 20 225 105

23 32 8192 flux nul homogène g3 20 300 105

Table D.1 Tableau récapitulatif des paramètres d’initialisation pour toutes les
simulations. Voire section 6.1 pour la définition des variables.
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D.3 Résultats complémentaires

Impact de la taille de la boîte

a R = f(t) b Vφ1 = f(t)

Figure D.1 Cinétique de croissance de gouttes pour 5 tailles de boîtes a tailles
latérales et b nombre de gouttes. La hauteur est fixée à 32 px et on fait varier
la largeur entre 512 px et 8192 px qui est le cas classique de toutes les autres
simulations. Le bruit se lisse très rapidement dès 32×2048.
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Illustrations

a Bulk (simulation N̊ 2)

b e = 32 px (simulation N̊ 16)

c e = 48 px (simulation N̊ 17)

d e = 64 px (simulation N̊ 18)

Figure D.2 Répartition de la concentration pour 4 temps répartis sur une échelle
logarithmique proches de 102 dt, 103 dt, 104 dt et 105 dt. La phase ϕ1 (jaune)
constitue les gouttes, pour c > 0,5, dans une matrice ϕ0 (violet), le gradient de
couleur est aussi en échelle log valable pour toutes les Figures. On compare 3 couches
minces d’épaisseurs respectives 32 px, 48 px et 64 px dans le cas de nucléation
homogène dans la couche avec la géométrie bulk.
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a e = 32 px (simulation N̊ 19)

b e = 48 px (simulation N̊ 20)

c e = 64 px (simulation N̊ 21)

Figure D.3 Répartition de la concentration pour 4 temps répartis sur une échelle
logarithmique proches de 102 dt, 103 dt, 104 dt et 105 dt. La phase ϕ1 (jaune)
constitue les gouttes, pour c > 0,5, dans une matrice ϕ0 (violet), le gradient de
couleur est aussi en échelle log comme sur la Figure D.2. On compare 3 couches
minces d’épaisseurs respectives 32 px, 48 px et 64 px dans le cas d’une nucléation
hétérogène en surface.
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Impact de la densité en milieu confiné

a `c = f(t) b N/N0 = f(t)

Figure D.4 Cinétique de croissance de gouttes pour trois densités de germes ini-
tiales, pour une couche d’épaisseur e = 32 px avec des conditions de flux nul a tailles
caractéristiques latérales b nombre de gouttes. On observe des variations unique-
ment pendant le régime transitoire, les courbes de tailles sont ensuite superposées
toujours suivant une cinétique lente liée au confinement.

a Vφ1 = f(t) b Lmoy./R = f(t)

Figure D.5 Cinétique de croissance de gouttes pour trois densités de germes ini-
tiales, pour une couche d’épaisseur e = 32 px avec des conditions de flux nul a volume
de la phase φ1 contenue dans les gouttes (plein) et dans les gouttes de surface seule-
ment (pointillé) b ratio L/R. On constate l’évolution de la géométrie de l’intérieur
de la couche vers la surface qui est plus rapide lorsque la densité initiale est plus
grande.



Annexe E

Compléments sur les surfaces
rugueuses spinodales

Cette annexe complète le Chapitre 7 sur l’études des surfaces rugueuses obtenues par séparation
de phase spinodale en couche mince.

On trouvera une illustration des différentes catégories de l’indice de forme (Fig. E.1). Ensuite
on présente une étude sur l’effet de tailles de scan latéral à l’AFM pour les différentes grandeurs
mesurées par traitement d’image (Sec. E.2). Puis on montre une forte corrélation entre deux
longueurs caractéristiques pour nos surfaces (Fig. E.6). Finalement on donne la définition des
différents angles lors des mesures optiques par goniospectrophotomètre, utilisé pour caractériser
la diffusion de la lumière sur les surfaces rugueuses (Sec. E.4).

E.1 Terminologie de l’indice de forme

Figure E.1 Représentations de 9 catégories de courbures en fonction de l’indice
de forme s. Les surfaces ont toutes la même courbure K (curvedness) telle que défini
section 7.1.2 et correspondent à l’indice de forme du centre de chaque catégories. La
figure est une traduction de celle issue de l’article de Koenderink [246].
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E.2 Effet de la taille de scan L

Figure E.2 Images AFM du même échantillon dans la même zone, pour trois
largeurs de scan. De gauche à droite 5 µm, 10 µm et 20 µm. Une correction de
moyenne ligne par ligne est appliquée.

a Distribution des hauteurs b Autocorrélation, ACF 1D

Figure E.3 Grandeurs correspondant aux images de la Figure E.2. a Les distri-
butions des hauteurs sont très proches. La rugosité mesurée varie de moins de 10 %.
b Autocorrélation, profil obtenu par moyenne radiale. Les longueurs de corrélations
sont identiques et la position du deuxième maximum varie de moins de 5 nm.
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Figure E.4 Comparaison de la densité spectrale de puissance pour les trois tailles
de scan de la Figure E.2. a PSD 1D intégré suivant l’axe horizontal b PSD 1D intégré
suivant l’axe vertical. Les profils se superposent à à basse fréquences. Il y a plus de
variations sur le profil intégré suivant l’axe vertical que suivant l’axe horizontal
révélant l’anisotropie instrumental entre l’axe de balayage rapide (gauche-droite) et
lent (haut-bas).

a Distribution des courbures b Distribution de l’indice de forme

Figure E.5 Grandeurs correspondant aux images de la Figure E.2. a La distri-
bution des courbures semble très sensible à la taille de scan de l’AFM. La position
du maximum augmente avec la résolution, on prendra des précautions pour inter-
préter les variations de cette mesure. b Les distributions de l’indice de forme se
superposent.
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E.3 Corrélation des longueurs caractéristiques

Figure E.6 La longueur de corrélation lc est proportionnelle à la position du
deuxième maximum de la fonction d’autocorrélation Lmax, telles que définies dans
la section 7.1.2. On trouve Lmax = 4lc.
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E.4 Mesures optiques définition des angles

Figure E.7 On définit pour la BRDF les angles d’incidence, polaires θI et azimutal
φI (rouge) ainsi que dans angles polaires θR et azimutal ΦR en réflexion (bleu). La
zone illuminée de l’échantillon A est représentée en jaune et l’angle solide de la
radiance ΩR en vert. Pour la BTDF on pourra définir de la même façon les angles
correspondants à la transmission dans le demi-espace inférieur. Image issue de la
thèse de Turbil [238].

Figure E.8 Définition des trois axes de rotation permettant d’explorer la quasi-
totalité de l’espace. a Moteur lié à l’échantillon faisant varier l’angle d’incidence
bMoteur vertical du bras mécanique cMoteur horizontal du bras mécanique. Image
issue de la thèse de Turbil [238].
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Séparation de phase dans les couches minces de verre pour
la nanostructuration de surface

Résumé. L’objectif de ces travaux est d’obtenir des nanostrcutures de tailles contrôlées
en partant d’une couche de verre plane d’environ 100 nm, déposée par pulvérisation ca-
thodique magnétron, ce grâce au phénomène de séparation de phase. Le système modèle
utilisé est un borosilicate de baryum dont le ternaire possède une lacune d’immiscibilité
large. Après démixtion, la phase riche en baryum possède d’une part un très bon contraste
électronique pour des études MEB et d’autre part elle peut être dissoute préférentiellement
afin de révéler des nanostrcutures. Trois types de morphologies ont pu être obtenues en
maîtrisant la composition des couches minces : des trous, des plots ou une rugosité inter-
connectée. Le traitement d’images MEB et AFM permet de suivre quantitativement des
grandeurs caractéristiques (tailles des objets et corrélations latérales). Ainsi la cinétique
de mûrissement en milieu ultra-confiné est étudiée à la fois pour la nucléation-croissance
et la décomposition spinodale. En particulier pour une assemblée de gouttes uniques dans
l’épaisseur, le confinement ralenti la diffusion. Une loi de puissance plus lente que les mo-
dèles classiques est observée expérimentalement et numériquement. Pour un réseau 2D de
filaments interconnectés, le mûrissement hydrodynamique est rapidement interrompu par
fragmentation et déstabilise la surface engendrant directement une rugosité.

Mots-clés : Séparation de phase, diffusion en milieu confiné, borosilicates de baryum,
couches minces, nanostructures.

Phase separation in glass thin films for surface nanostructu-
ration

Abstract. This work aims at creating nanostrcutures which size can be controlled from
a planar glass thin film of 100 nm deposited by reactive magnetron sputtering, thanks to
phase separation phenomenon. The model ternary system used is a barium borosilicate
because its immicibility domain is large. After demixing the barium rich phase has strong
electronic contrast favorable for SEM imaging. Moreover this less polymerized phase can
be selectively dissolved to reveal nanostructures. Three different morphologies are finally
obtained varying thin films composition : holes, pillars or interconnected roughness. Image
processing from SEM and AFM measurements allows quantitative measurements of cha-
racteristic lengths such as vertical and horizontal size and lateral correlations. Coarsening
kinetics in ultra-confined media are studied for both mechanisms nucleation and growth
and spinodal decomposition. Particularly, for droplets assembly with only one object into
the thickness, confinement slows down diffusion. This impact is shown experimentally and
numerically, it gives a power law slower than classical models. For 2D interconnected net-
work, hydrodynamic growth is quickly interrupted by fragmentation and destabilises the
free surface leading to rough samples.

Keywords: Phase separation, diffusion in confined media, barium borosilicate, thin films,
nanostructures.
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