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Introduction générale 
 

De nos jours, les revêtements sont largement utilisés dans de nombreux domaines de 

l’ingénierie pour améliorer les propriétés de surface. Dans ce contexte, les films nanostructurés 

ont été utilisés pour obtenir de nouvelles propriétés physico-chimiques, mécaniques, optiques, 

électriques, etc. Dans le domaine du forage et de l’usinage, les nitrures de métaux de transition 

(TiN, ZrN, HfN, TiAlN) sont largement utilisés comme revêtements protecteurs durs pour les 

outils de coupe. Ils sont également utilisés dans plusieurs autres domaines d’applications grâce 

à leur combinaison unique de caractère métallique, covalente et ionique. Ils sont employés en 

microélectronique ou dans les cellules solaires comme barrière de diffusion [1,2], en médecine 

dans les alliages dentaires comme des couches biocompatibles et dans les applications 

plasmoniques nécessitant une stabilité thermique en raison de leur point de fusion élevé 

combiné à une conductivité et une mobilité élevée des électrons [3,4]. 

Ces revêtements sont généralement produits par des techniques de dépôt physique en phase 

vapeur (PVD), telles que la pulvérisation magnétron réactive. Cette technique est largement 

utilisée aussi bien dans l’industrie que dans les laboratoires de recherche académique. Depuis 

une dizaine d’année, des travaux de recherche sont menés dans l’équipe « Propriétés Physiques 

des Nanostructures (PPNa) de l’Institut Pprime sur les nitrures de métaux de transitions en 

couches minces, sous forme d’empilement multicouches ou nanocomposites. Dans le cadre 

d’un projet M.ERA-NET (2013-2017), de nouveaux alliages à base de nitrure de métaux de 

transition ont été étudiés afin d’améliorer leurs propriétés d’usage, en particulier une approche 

prédictive par modélisation numérique multi-échelle a été mise en œuvre en collaboration avec 

Linköping University. 

Les propriétés mécaniques (dureté, ténacité) de ces couches minces sont intimement liées à leur 

microstructure et à leur morphologie de croissance. Les propriétés microstructurales, telles que 

la structure cristalline, la texture, la taille des grains et les défauts de croissance, sont affectées 

par les conditions du processus de dépôt. Dans le cas des nitrures de métaux de transition, le 

dépôt par pulvérisation cathodique conduit à la formation des films minces colonnaires, mais il 

reste difficile de prédire leur microstructure, car l’influence des paramètres de dépôt n’est pas 

entièrement comprise. Dans ce sens, la technique PVD en incidence oblique (OAD) a été 

utilisée, pour étudier ces microstructures colonnaires. Car elle permet de façonner l’architecture 

des films, de contrôler leurs propriétés et donne une meilleure compréhension des mécanismes 
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de croissance. Afin de mieux comprendre le développement des colonnes, la texture et la 

relation entre le procédé de dépôt et les processus atomistiques qui régissent l’évolution 

microstructurale au cours de la croissance, une étude expérimentale a été faite pour établir une 

base de référence couplée à une étude numérique. Cette étude numérique est basée sur la 

méthode Monte-Carlo cinétique (kMC) qui sera décrite au chapitre 3 et permet une 

modélisation efficace et prédictive de la couche en croissance, dès l’échelle atomique jusqu’à 

une échelle de taille mésoscopique, sur une échelle de temps réaliste (comparable à 

l’expérience) et en prenant en compte les conditions expérimentales. 

La première partie de ce mémoire, qui regroupe les chapitres 1, 2 et 3 est consacrée à une 

présentation des techniques expérimentales et les outils numériques utilisés afin de mieux 

aborder un sujet très vaste et complexe, intitulé « Croissance de films minces de TiN, ZrN, HfN 

et TiAlN en incidence oblique : Modélisation multi-échelle et synthèse par pulvérisation 

magnétron réactive ». La deuxième partie présente les résultats des différentes études réalisées 

au cours de ce travail de thèse. Elle contient deux chapitres, le chapitre 4 est consacré aux 

résultats expérimentaux et le chapitre 5 aux résultats des simulations.  

Le premier chapitre de ce mémoire se subdivise en trois sous-parties. La première est consacrée 

à un bref état de l’art sur un sujet très vaste, celui de la croissance des nitrures de métaux de 

transition. La deuxième partie traite des techniques de dépôt physique en phase vapeur, en 

particulier la technique de pulvérisation magnétron réactive. Ensuite, nous présentons une 

description de la technique de dépôt en incidence oblique, la configuration géométrique utilisée, 

le bâti PUMA de l’Institut Pprime, et certaines applications découlant de cette technique. Enfin, 

le chapitre se termine par une conclusion qui résume les différents points mentionnés ci-dessus. 

Le second chapitre est dédié aux descriptions des différentes techniques de caractérisation 

physico-chimiques utilisées, telles que la microscopie électronique à balayage (MEB), la 

microscopie à force atomique (AFM), la diffraction des rayons X (DRX), la mesure de 

résistivité électrique et la méthode de la goutte posée. 

Le troisième chapitre se subdivise également en trois points : le premier point est dédié à une 

présentation des méthodes de simulation atomistique « multi-échelle » utilisées pour décrire les 

mécanismes de croissance des couches minces. À l’échelle atomique, la théorie de la 

fonctionnelle de la densité (DFT) est utilisée pour étudier les mécanismes d’adsorption et de 

diffusion, puis la méthode Monte-Carlo cinétique (kMC) à l’échelle mésoscopique pour étudier 

la croissance des films minces. Le deuxième point est consacré à la présentation de la 
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méthodologie numérique utilisée pour simuler les trois étapes du processus de pulvérisation 

cathodique, à savoir l’éjection de la matière de la cible, le transport des espèces pulvérisées et 

la croissance de la couche. Chaque étape de ce processus a été simulée en utilisant un logiciel 

distinct : SRIM (Stopping and Range of Ions in Matter) pour l’éjection de la matière de la cible, 

SIMTRA (SImulation of Metal TRAnsport) pour le transport des espèces pulvérisées et 

MODENA (MOdeling DEposition of Nitride films and their Alloys) pour la croissance de la 

couche (code développé dans le cadre du projet M.ERA-NET « MC2 »1). Enfin, le troisième 

point présente une description détaillée du code MODENA dédié spécifiquement à la croissance 

des films de nitrures des métaux de transition (TMN). Ce chapitre se termine par une conclusion 

qui résume les logiciels utilisés pour simuler le procédé de pulvérisation cathodique magnétron 

réactive utilisé dans ce travail de thèse. 

 

Le quatrième chapitre de ce manuscrit qui est consacré à la présentation des résultats 

expérimentaux, s’articule aussi autour de trois grands points : dans le premier point, une 

comparaison des propriétés morphologiques et microstructurales des films de nitrures 

métalliques appartenant au groupe 4 (TiN, ZrN et HfN) est présentée. Ensuite, les propriétés 

morphologiques et microstructurales des films ternaires TiAlN seront étudiées et comparées à 

celles de TiN. Enfin, le troisième point est consacré à une étude sur l’influence des paramètres 

de dépôt sur la croissance morphologique et microstructurale de TiN. 

Les résultats des simulations numériques seront présentés dans le cinquième chapitre de ce 

manuscrit. Dans un premier temps les résultats d’une étude réalisée sur l’influence des 

paramètres de dépôt (pression de travail et température du substrat) seront exposés et comparés 

aux résultats expérimentaux. Dans un second temps les résultats d’étude comparative de la 

prédiction morphologique des films de TiN, ZrN et HfN simulés en GLAD seront présentés et 

comparés également aux résultats expérimentaux. La dernière partie de ce chapitre est 

consacrée à la présentation des résultats des calculs ab initio (DFT), pour les systèmes ZrN et 

HfN comparés à ceux de TiN. Le paysage énergétique des surfaces (001) et (110) de ces 

systèmes a été déterminé, donnant accès aux sites d’adsorption et aux barrières de diffusion des 

espèces métalliques et azote. Ces données permettront d’améliorer par la suite le code 

MODENA en considérant les valeurs spécifiques de barrière de diffusion pour chaque système 

étudié. 

 
1 Multi-scale Computational design of novel hard nanostructured coatings, http://mc2.pprime.fr/ 
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Enfin, ce mémoire de thèse se termine par une conclusion générale, qui résume les principaux 

résultats obtenus et quelques perspectives pour poursuivre ce travail. 
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I. État de l’art sur les films minces à base de nitrure de métaux de 

transition  
Ce chapitre s’intéressera, dans un premier temps, à la présentation des nitrures des métaux de 

transition (TiN, ZrN, HfN et TiAlN), leur structure cristalline et leurs propriétés. Nous décrirons 

ensuite les modes de croissance typique mise en jeu lors de l’élaboration de couches minces, 

puis les procédés de dépôts PVD avec une attention particulière portée sur la technique de 

pulvérisation magnétron réactive. En fin, la technique de dépôt en incidence oblique (OAD) 

sera détaillée, qui est l’outil principal sur lequel repose toute cette thèse. 

 

I.1 Introduction et historique 
Les nitrures de métaux de transition (TMN) sont des composés réfractaires, formés d’un métal 

de transition appartenant aux groupes 4 (Ti, Zr, Hf…), 5 (V, Nb, Ta...), 6 (Cr, Mo, W…), et 

d’azote. Ils sont caractérisés par une bonne stabilité chimique, une forte dureté, une température 

de fusion élevée, une bonne conductivité thermique et une résistance à l'usure. Ils sont 

principalement utilisés comme revêtements durs résistants à l'usure dans les outils de coupe 

[5,6], comme barrières de diffusion ou contacts de grille métallique en microélectronique et 

comme couches biocompatibles [7–9]. Ils sont également utilisés dans la fabrication des semi-

conducteurs [10,11], l’optoélectronique, plasmonique [4,12] et photovoltaïque [13]. Ils sont 

récemment utilisés comme blindage résistant aux radiations [14]. 

Les TMN font partie des matériaux d’ingénierie les mieux établis aujourd’hui qui ont des 

applications technologiques dans plusieurs domaines industriels. De nombreuses études ont 

montré que la polyvalence des TMN provient de la combinaison unique de leurs liaisons 

métallique, covalente et ionique [15–17]. Les dépôts de films minces à base de TMN, sont 

généralement élaborés par PVD. Du point de vue historique, le nitrure de titane TiN a été le 

premier des TMN utilisé dans le domaine de l’usinage pour améliorer la durée de vie des outils 

de coupe au début des années 1960. Il possède toutes les propriétés adéquates aux applications 

dans ce domaine. Cependant, dans les années 1990 l’intérêt s’est porté sur le nitrure de titane 

et d’aluminium, TiAlN, [18], en raison de la performance moyenne de TiN à l’oxydation et à 

la corrosion. Plusieurs études ont montré que TiN s’oxyde à partir de 500°C [19–22], or lors du 

processus de l’usinage les outils de coupe peuvent atteindre une température allant jusqu’à 

700°C, ce qui a restreint l’utilisation de TiN. L’ajout de l’aluminium (Al) à TiN a permis 

d’améliorer les performances mécaniques et la résistance thermique. De 1990 à nos jours, 

plusieurs autres éléments ont été ajoutés pour améliorer les propriétés physiques, chimiques et 
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mécaniques de TiN. À titre d’exemple, on peut citer les revêtements de TiHfN, TiCrN, TiCN, 

TiInN, TiZrN [14,15,16,17,18] etc. Bien que l’aspect de l’usinage ne fasse pas partie de ce 

travail, il est important de l’illustrer, car il joue un rôle fondamental dans l’histoire des nitrures 

des métaux de transition. 

Le TiAlN trouve également des applications dans plusieurs autres domaines industriels, comme 

la fabrication des cellules à combustible solide [27], dans le domaine d’absorbeurs solaires [28] 

et dans le domaine médical comme couche biocompatible dans les alliages dentaires [8,9]. 

I.2 Structure cristallographique des composés binaires du groupe 4 (TiN, 

ZrN et HfN) 
Le TiN, ZrN et HfN cristallisent dans une structure cristallographique unique, cubique à faces 

centrées (B1) de type NaCl. Les principales caractéristiques cristallographiques de ces 

matériaux massifs sont présentées dans le tableau I.1 ainsi que leur température de fusion. Dans 

leur maille cubique, l’atome métallique (Ti, Zr ou Hf) est entouré par 6 atomes d’azote, 

représentant les premiers voisins, situés à une distance de a0/2 et par 12 autres atomes 

métalliques, représentant les seconds voisins, situés à une distance de a0/√2 (figure I.1). a0 est 

le paramètre de maille de ces trois systèmes, mais il a une valeur différente pour chacun d’eux 

(voir le tableau I.1) selon les fiches ICDD n°00-038-1420 (TiN), n°00-035-0753 (ZrN) et n°00-

033-0592 (HfN). 

 TiN ZrN HfN 

Structure cristallographique Cubique à faces centrées 

Groupe d’espace Fm3m 

Paramètre de maille a0=4.24173 Å a0=4.57756 Å a0=4.52530 Å 

Coordination Octaédrique 

Température de fusion (°C) 2950 2980 3305 

Tableau I.1 Propriétés structurales et physiques de TiN, ZrN et HfN. 
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Figure I.1 Représentation du réseau cubique à faces centrées. 

I.3 Cas du système ternaire TiAlN 
Du point de vue cristallographique, le système ternaire TiAlN ne cristallise pas dans une 

structure cristallographique unique quelle que soit la gamme de composition et le mode de 

fabrication employé, voir figure I.3 [29,30]. En effet, il se subdivise en deux sous-systèmes 

binaires thermodynamiquement stables TiN et AlN, qui cristallisent dans des conformations 

cristallographiques différentes [31]: le premier sous-système (TiN) cristallise dans une 

structure cubique à faces centrées (cfc) de type NaCl (voir la figure I.1) et le deuxième sous-

système (AlN) dans une structure hexagonale (B4) de type de Wurtzite (figure I.2). Les 

caractéristiques cristallographiques essentielles de AlN massif sont exposées dans le tableau I.2 

ainsi que sa température de fusion. Dans la maille hexagonale du nitrure d’aluminium AlN, 

l’atome Al est entouré par 4 atomes d’azote (N), représentant les premiers voisins, situés à une 

distance de 3c/8 et par 12 atomes d’aluminium, représentant les seconds voisins, situés à une 

distance de a ; c et a sont les paramètres de la maille hexagonale d’AlN, voir le tableau I.2.  

 AlN 

Structure cristallographique hexagonale 

Groupe d’espace P63mc 

Paramètre de maille a = 3.1114 Å,    c = 4.9792 Å  

Coordination Tétraédrique 

Température de fusion (°C) 2250 

Tableau I.2 Propriétés structurales et physiques de AlN. 
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Figure I.2 Représentation du réseau hexagonale type wurtzite.  

Cependant, la phase hexagonale AlN peut se transformer en un polytype métastable AlN 

cubique à face centrées de type NaCl sous haute  pression et à haute température [32]. Elle peut 

également se transformer en une phase cfc c-AlN lors d’une décomposition spinodale dans le 

cas du système métastable (Ti,Al)N cubique riche en Al [30,33]. En fait, la décomposition 

spinodale est une transformation de phase ne nécessitant pas d’étape de germination, qui 

conduit à la coexistence de deux phases thermodynamiquement stables. Dans le cas du système 

métastable c-Ti1-xAlxN cité précédemment, la décomposition spinodale lors d’un recuit entre 

800 et 900°C conduit à la formation deux phases cubiques c-TiN et c-AlN, au-delà de cette 

gamme de température, la phase c-AlN se transforme en une phase hexagonale h-AlN plus 

stable thermodynamiquement [33,34]. Bien que cette transformation structurale ne soit pas 

l’objet de notre travail, il paraît intéressant de la mentionner pour les lecteurs, car cet aspect a 

motivé un grand nombre d’études et permet de comprendre la complexité de ce matériau. 

La phase cubique du nitrure d’aluminium (c-AlN) a les mêmes caractéristiques 

cristallographiques que celles de TiN, ZrN et HfN présentées précédemment (tableau I.1), avec 

un paramètre de maille aAlN = 4.045 Å (Fiche ICDD n°00-046-1200). Cette valeur est en bon 

accord avec celles déduites de calculs ab initio. À titre d’exemple, on peut citer les calculs de 

Saib et al. [35] (aAlN = 4.031 Å), de Zhang et al. [36] (aAlN = 4.069 Å), de Mastail et al. [37] 

(aAlN = 4.070 Å), etc.  
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La phase Ti1-xAlxN cubique est stabilisée sous forme de films minces obtenus par pulvérisation 

magnétron pour des teneurs en Al typiquement inférieures à x=0.6-07, bien que des limites de 

solubilité supérieures (jusqu’à x= 0.9) aient été reportées pour des films minces déposés par 

voie chimique en phase vapeur. Des calculs DFT ont montré que cette limite de solubilité peut 

varier suivant la configuration atomique, l’état de contrainte ou encore la concentration en 

défaut de type lacunaire. L’évolution du paramètre de maille non-contraint du système Ti1-

xAlxN cubique est reportée sur la figure I.3. On observe une diminution monotone avec la teneur 

en Al. Les valeurs obtenues par DFT et expérimentales sont en bon accord, et révèlent que 

l’évolution du paramètre maille ne suit pas exactement une loi de Végard.  

 

Figure I.3 a) Limite de solubilité en Al dans la phase cubique Ti1-xAlxN [38], et b) évolution 

du paramètre de maille de l’alliage Ti1-xAlxN [39]. 

 

En résumé, la phase cubique pure du nitrure d’aluminium AlN n’existe que sur des faibles 

épaisseurs (< 2 nm) dans le cas des multicouches, ou bien dans le cas de la décomposition 

spinodale d’un système cubique de (Ti,Al)N riche en Al lors d’un recuit entre 800 et 900°C. 

 

I.4 Propriétés électroniques et optiques de TiN 
Le Ti est un métal de transition du groupe IVb du tableau périodique des éléments. En tant que 

tel, il a quatre électrons de valence et leur configuration est 3d24s2. Il forme des liaisons avec 

les atomes d’azote (configuration électronique des électrons de valence 2s2 2p3). Dans sa phase 

d’équilibre de structure cubique type NaCl, le composé TiN combine les caractéristiques des 

céramiques, à savoir un haut point de fusion (Tm3000°C), une dureté (H= 22 GPa) et un 

module de rigidité élevé (E460 GPa), à celle des métaux, à savoir une excellente conductivité 

électrique.  
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Sa conductivité électronique est due à l’hybridation des orbitales des électrons de valence 3d 

du Ti (partiellement occupées) et des orbitales 2p de l’azote. Cela est visible sur le graphe de la 

figure I.4.a ci-dessous, qui représente la densité électronique d’état (EDOS) calculée par DFT : 

la position du niveau de Fermi coïncide avec les états occupés Ti-3d et N-2p. En plus de leur 

caractère métallique, les liaisons dans TiN ont un caractère ionique et covalent.  

TiN est également un bon conducteur optique, il réfléchit la lumière dans le proche IR et le 

domaine visible, à l’origine de son éclat (couleur dorée) et absorbe dans l’UV (voir figure I.4.b). 

Par exemple, la réflectivité atteint près de 60 % à 2.2 eV (ou 560 nm). Les pertes diélectriques 

au-delà de 2.5 eV sont dues aux transitions électroniques interbandes. D’après la structure 

électronique (figure I.4.a), on voit que les états p de l’azote ont une densité non nulle au-delà 

de 2.5 eV en dessous du niveau de Fermi, cela définit l’énergie seuil d’absorption (indiquée par 

le terme cut-off sur le graphe). Il existe également des transitions interbandes à 3.5 et 5.5 eV en 

dessous du niveau de Fermi. 

Figure I.4 a) Densité électronique d’états pour le composé TiN. Le niveau de Fermi est situé à 

E=0. L’énergie seuil « cut-off », ainsi que les énergies E01 et E02 associées à des transitons 

interbandes sont marquées en trait pointillé ; b) Spectres de réflectivité optique (en incidence 

normale) de films de TiN. Les différentes courbes sont issues de travaux de la littérature, et 

varie en fonction de la stœchiométrie de l’échantillon et du type de normalisation. D’après 

Patsalas et al. [4] 

Le TiN, tout comme les autres composés binaires du groupe IVb, présente des caractéristiques 

optiques similaires aux métaux nobles, tels Ag et Au, et donc il est potentiellement intéressant 

pour des applications en photonique et plasmonique. Le diagramme de la figure I.5.a compile 

les caractéristiques optiques et le degré de stabilité de trois catégories de matériaux : les métaux 
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nobles (Ag, Au) traditionnellement utilisés pour les applications plasmoniques, des métaux 

réfractaires (Ta, Mo, W) et les nitrures du groupe IVb (TiN, ZrN). Les trois indicateurs reportés 

sont : le point de fusion (échelle verticale), les pertes diélectriques (valeur de la partie 

imaginaire de la permittivité 2 à 1000 nm, échelle de gauche) et la longueur d’onde au-delà de 

laquelle le matériau présente un caractère plasmonique (valeur de la longueur d’onde pour 

laquelle la partie réelle de la permittivité 1 = 0). Une autre façon de représenter les 

performances plasmoniques est illustrée sur la figure I.5.b, qui compare les facteurs de mérite, 

Fa et Jo, pour ces trois mêmes catégories de matériaux, mais sous forme de nanoparticules. Fa 

et Jo sont des nombres sans dimensions qui caractérisent l’amplification du champ 

électromagnétique local (au voisinage de la nanoparticule) et la capacité à générer de la chaleur, 

respectivement [40]. On constate que les performances de TiN et ZrN sont similaires, voire 

supérieures, à celles de Ag ou Au, avec une réponse plasmonique dans le domaine visible, tout 

en présentant une stabilité thermique bien supérieure. En revanche, les métaux réfractaires 

(comme Ta) présentant une réponse plasmonique dans le proche IR manifestent de fortes pertes 

diélectriques. Ainsi, les nitrures du groupe IVb sont des candidats potentiels pour des 

applications plasmoniques à haute température.  

Figure I.5 Indicateurs des performances plasmiques de métaux nobles (Ag, Au, Cu), métaux 

réfractaires (Mo, Ta, W) et des nitrures du groupe IVb (TiN, ZrN) : a) d’après Guler et al [41], 

b) d’après Lalisse et al [40]. 
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Un des challenges technologiques pour les applications plasmoniques des nitrures de métaux 

de transition est leur synthèse sous forme de nanoparticules/nano-objets. La plupart des travaux 

reposent sur l’utilisation de procédés de fabrication par lithographie pour produire ces 

nanostructures. Par exemple, le groupe de Giessen à Stuttgart, a étudié la réponse optique et 

plasmonique de nanoantennes de TiN de largeur 200 nm, et de longueur variant de 0.2 à 1.35 

mm, fabriquées par inscription laser et lithographie laser [42]. Ces procédés sont relativement 

complexes et couteux. Ainsi, il serait intéressant de produire ces nanostructures par des 

approches de type « bottom-up », et en ce sens la technique de dépôt en incidence oblique 

(OAD) ou rasante (GLAD) paraît prometteuse [43]. 

I.5 Modes de croissance des films élaborés par dépôt PVD 

I.5.1 Mécanisme de nucléation et coalescence 

La croissance des couches minces par dépôt physique en phase vapeur (PVD) est le fruit de la 

condensation des atomes éjectés de la cible sur le substrat. Au cours du premier stade de 

croissance, les atomes vont être adsorbés à la surface du substrat et pouvoir diffuser sur la 

surface pendant un certain temps dépendant de l’énergie de désorption de l’atome, de son 

énergie incidente et de la température. Pour qu’ils puissent rester à la surface du substrat, ils 

doivent remplir certaines conditions, comme trouver un état thermodynamiquement stable. Les 

atomes adsorbés à la surface du substrat vont se fixer des sites favorables qui seront des sites 

de nucléation, et ils interagissent entre eux pour former des clusters d’atomes. Lors que ces 

clusters deviennent suffisamment grands, ils coalescent pour former une couche mince. À cette 

étape, plusieurs modes de croissance peuvent être observés suivant les conditions 

thermodynamiques du dépôt et la surface du substrat. Dans la littérature, les modes de 

croissance peuvent être décrits selon le mode d’assemblage de volumes élémentaires [44–48], 

comme étant : 

de type ilots (appelé mode Volmer-Weber) : pendant la croissance tridimensionnelle (3D), 

ou croissance Volmer-Weber, des ilots se forment et c’est leur coalescence qui va former un 

film. Ce mode de croissance est habituellement favorisé lorsque les atomes formant la couche 

déposée sont plus fortement liés entre eux qu’avec le substrat. C’est le cas par exemple des 

métaux de forte mobilité (Ag, Au, Al…) sur des substrats d’oxydes ou bidimensionnels 

(graphène) [49]. 

de type couche par couche (appelé mode Frank-van der Merwe) : la croissance 

bidimensionnelle (2D), ou croissance Frank-van der Merwe, est favorisée lorsque l’énergie de 
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liaison entre les atomes déposés est inférieure ou égale à celle entre la couche mince et le 

substrat. Ainsi, les films se forment couche atomique par couche atomique. Cela est 

typiquement observé dans le cas de la croissance en homo-épitaxie. 

de type mixte (appelé mode Stranski-Krastanov) : le troisième mode de croissance, nommé 

Stranski-Krastanov, est une combinaison des deux modes précédents : après un début de 

croissance bidimensionnelle, on observe un changement de mode de croissance alors que la 

formation d’îlots devient énergétiquement favorable.[50] 

En général, le mode de croissance le plus souvent observé pour les revêtements des nitrures des 

métaux de transition déposés par dépôt physique en phase vapeur est le mode « Volmer-

Weber » ou « « tridimensionnelle » voir figure I.6 ci-dessous. 

 

Figure I.6 Mode Volmer-Weber. 

I.5.2 Morphologie des grains 

Au-delà des aspects thermodynamiques, la morphologie des grains est généralement pilotée par 

la cinétique de croissance et les conditions de dépôt, à savoir la température du substrat Ts et la 

pression du gaz P (Ar). De ce fait, pour prévoir le type de microstructure ou la morphologie 

d’une couche mince, il est relativement courant de se référer aux diagrammes de structure de 

zone qui établissent une relation entre la microstructure d’une couche mince et les paramètres 

de dépôt.  Ces diagrammes sont souvent représentés en fonction de la température homologue 

Ts/Tm, avec Tm la température de fusion du matériau déposé. Comme exemple, on peut citer 

les diagrammes de Movchan et al. [51], de Thornton [52,53], de Messier et al. [54], de Mahieu 

et al. [55] et d’Anders [56]. Dans le cadre de ce travail, on illustrera notre propos à l’aide du 

diagramme de Thornton (voir figure I.7). 
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Figure I.7 Diagramme de Thornton des zones de microstructure en fonction des 

paramètres de dépôt [50]. 

Le diagramme de Thornton présente quatre zones de microstructure différentes (figure I.7) : 

Zone I : Dans cette zone la microstructure est obtenue pour une faible valeur de la température 

homologue soit Ts/Tm< 0.3. Dans ces conditions la mobilité des espèces est limitée, et les 

adatomes ont du mal à diffuser pour compenser l’effet d’ombrage, ce qui conduit à une 

microstructure colonnaire et une faible compacité. 

Zone T : La zone T est spécifique au procédé PVD. La microstructure de cette zone est obtenue 

pour une température homologue Ts/Tm ~ 0.3, ce qui va limiter l’effet d’ombrage et favorise la 

diffusion de surface. Elle présente une microstructure dense avec des grains très fins à la 

surface. 

Zone II : La microstructure de la zone II est obtenue pour une température homologue entre 

0.3 < Ts/Tm<0.5. La température du substrat Ts étant plus élevée, la microstructure qui en résulte 

est essentiellement dictée par les processus de diffusion de surface des adatomes. Cette zone 

présente une microstructure dense et colonnaire. 

Zone III : La température homologue dans la zone III est très élevée, soit Ts/Tm>0.5. La 

diffusion de volume et la recristallisation deviennent prépondérantes, ce qui conduit à une 

microstructure non colonnaire avec des grains équiaxes.  

Les diagrammes cités précédemment, en particulier celui de Thornton peuvent être appliqués à 

un grand nombre de matériaux et procédés d’élaboration des couches minces par dépôt 
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physique en phase vapeur. Mais toutefois, ils ne sont valables que pour des matériaux 

élémentaires (corps purs ou composés) et font abstraction d’éventuel changement de phases ou 

transformation structurale au sens cristallographique. La présence d’impuretés ou éléments 

d’alliage lors de la croissance va influencer sur les conditions de nucléation et la microstructure 

qui s’en suit [57]. 

I.6 Dépôts de couches minces 

I.6.1 Généralités sur le dépôt physique en phase vapeur et la pulvérisation cathodique 

Les dépôts physiques en phase vapeur (PVD) constituent un ensemble de méthodes de dépôt 

sous vide, telles que l’évaporation thermique, la pulvérisation cathodique, le dépôt par arc 

cathodique. Les différences essentielles entre ces techniques sont la distribution angulaire et 

énergétique du flux de particules générées et la nature de ces particules (atomes neutres ou 

ionisés). 

Dans ce travail, nous nous intéresserons spécifiquement au dépôt par pulvérisation cathodique. 

La pulvérisation cathodique est une technique qui a connu un essor industriel important et elle 

reste l’une des méthodes PVD la plus utilisée pour fabriquer les couches minces. Le principe 

de la pulvérisation cathodique consiste à bombarder une cible par des particules énergétiques, 

principalement des ions, issues d’un plasma pour générer mécaniquement la vapeur. 

L’élaboration d’une couche avec cette technique se déroule en trois grandes étapes : 

1- éjection de matière de la cible sous bombardement ionique, 

2- transport en phase vapeur des atomes de la cible jusqu’au substrat  

3- croissance de la couche par condensation des atomes sur le substrat. 

Une illustration de ces étapes est présentée sur la figure I.8. 
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Figure I.8 Principe de la pulvérisation cathodique. À noter que l’anode n’est pas nécessairement 

le substrat, mais une électrode placée au voisinage de la cathode afin de localiser la décharge 

plasma. 

 Dans le cas des nitrures de métaux de transition, le plasma est généralement constitué d’un 

mélange d’argon et d’azote (Ar + N2) et les ions du gaz plasmagène se déplacent sous l’action 

d’une différence de potentiel appliquée entre la cible (cathode) et le substrat (anode) dans 

l’enceinte sous vide. Sous l’effet du champ électrique créé entre les électrodes (cathode et 

anode), les ions positifs sont attirés par la cathode (cible) qui est polarisée négativement et 

viennent percuter cette dernière. En général, les espèces éjectées de la cible sont électriquement 

neutres, on parle d’atomes pulvérisés. Elles sont transportées en phase gazeuse et viennent se 

condenser sur le substrat (placé en face sur la figure I.8). Durant cette étape, un certain nombre 

de collisions vont se produire en phase vapeur, qui dépend du libre parcours moyen des espèces 

(essentiellement dicté par la pression de travail) et la distance cible-substrat. Ces collisions vont 

engendrer une modification des trajectoires des particules et une diminution de leur énergie 

cinétique. 

I.6.2 Technique de pulvérisation magnétron réactive 

Afin d’éviter les inconvénients (faible taux d’ionisation de la décharge électrique et forte 

thermalisation des atomes pulvérisés) rencontrés dans le procédé diode, on équipe généralement 

la cible d’un dispositif magnétron. L’objectif étant d’augmenter la vitesse du dépôt et de 

diminuer la pression d’amorçage de la décharge pour favoriser la synthèse des revêtements 

denses. En d’autres termes, la pulvérisation magnétron est une évolution du procédé diode 
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classique permettant d’accroître la vitesse du dépôt. De ce fait, elle est largement utilisée pour 

fabriquer des couches minces destinées à des applications dans divers domaines industriels. La 

pulvérisation magnétron est une technique plasma, qui utilise des champs magnétiques pour 

renforcer et confiner le plasma au voisinage de la cible (voir figure I.9). Le champ magnétique 

est créé par des aimant permanents, placés en face arrière de la cible. En présence de ce champ 

B, les électrons sont alors soumis à la force de Lorentz : 

F⃗ = m
dv⃗ 

dt
= e(E⃗⃗ + v⃗ ΛB⃗⃗ )                                                             (I. 1) 

où e et m sont la charge et la masse de l’électron et v leur vitesse. Notons bien que si E⃗⃗  et B⃗⃗  sont 

parallèles, le second terme s’annule. Si E⃗⃗  et B⃗⃗  sont perpendiculaires, la trajectoire est circulaire. 

Si E⃗⃗  et B⃗⃗  ne sont pas strictement perpendiculaires, la trajectoire est hélicoïdale, s’enroulant 

autour de la direction des lignes du champ magnétique B⃗⃗ . De façon générale, le champ 

magnétique sert à piéger les électrons dans le plasma, afin d’augmenter le taux d’ionisation 

dans le gaz. 

 

Figure I.9 Principe de pulvérisation cathode magnétron. 

Au-dessus de la cible, on voit une région nommée zone d’érosion où les lignes de champ B⃗⃗  sont 

strictement parallèles à la surface (et donc perpendiculaires au champ électrique E⃗⃗ ). Dans cette 

région, les électrons se déplacent à haute vitesse, et ionisent efficacement le gaz. En 

conséquence, la pulvérisation sera plus intense et entraîne un profil d’érosion de la cible localisé 

et caractéristique. 
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Dans ce travail, pour élaborer les couches minces de nitrures de métaux de transition nous avons 

fait appel à la technique pulvérisation magnétron réactive. En effet, la technique pulvérisation 

magnétron réactive est une technique de pulvérisation cathodique qui se base sur le même 

principe que la pulvérisation magnétron, mais on introduit dans l’enceinte de dépôt un mélange 

d’argon (Ar) et d’un gaz réactif [58,59]. Lors de l’introduction de ce gaz réactif dans l’enceinte 

sous vide, des composés MexRy (Me : métal, R : gaz réactif) [50,60–62] dérivés des métaux 

purs peuvent être élaborés. À titre d’exemple, on utilise de l’oxygène (O2) pour déposer des 

oxydes, de l’hydrogène (H2) pour déposer des hydrures, de l’azote (N2) pour déposer des 

nitrures, etc. Comme mentionné précédemment, nous avons utilisé de l’azote comme gaz réactif 

pour synthétiser nos couches minces. Bien que le processus de pulvérisation magnétron réactive 

paraisse simple, il est très complexe à mettre en œuvre, car il implique un certain nombre de 

paramètres interdépendants et des phénomènes non linéaires et d’hystérèses sont couramment 

observés au niveau des caractéristiques courant-tension de cible et de la pression partielle en 

fonction du débit de gaz réactif. À titre d’exemple, nous montrons la courbe d’hystérésis 

mesurée lors de la pulvérisation de la cible métallique Hf en présence d’un plasma Ar+N2. La 

variation de la pression partielle du gaz réactif (N2) en fonction du débit d’azote introduit dans 

l’enceinte est illustrée sur la figure I.10. Dans cet exemple les autres paramètres de dépôt sont 

fixés (puissance délivrée à la cible, débit d’Ar) et la courbe présente trois régions distinctes. 

Dans la région 1, la pression partielle du gaz réactif est très faible et la majeure partie de l’azote 

introduit dans l’enceinte est consommé par les parois et la surface de la cible sans qu’elle ne 

soit saturée. Les atomes d’azote à la surface de la cible sont pulvérisés et la cible reste 

essentiellement métallique, ce qui conduit à la formation de couches peu nitrurées. 

La région 2 représente le cycle d’hystérésis. Dans cette région, l’augmentation de la pression 

partielle du gaz réactif commence à être importante, ce qui entraîne une saturation partielle des 

parois de l’enceinte et la surface de la cible. Cette région est la zone de transition entre le mode 

métallique et le mode composé. 
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Figure I.10 Courbe de la pression partielle du gaz réactif N2 en fonction du débit N2 pour le 

système HfN. La puissance délivrée à la cible Hf est de 300 W, et le débit de Ar fixé à 16 sccm. 

Au niveau de la région 3, les parois de l’enceinte deviennent complètement saturées et 

l’augmentation du débit d’azote se traduit par une augmentation de la pression partielle (le lien 

entre débit et pression est simplement fixé par la vitesse de pompage de l’enceinte). Sous l’effet 

de cette augmentation, la cible devient totalement contaminée et recouverte du composé réactif 

(MeN dans le cas des TMN). On parle alors d’un régime composé (ou mode empoisonné), 

régime qui s’accompagne généralement d’une chute de la vitesse de dépôt. C’est généralement 

dans cette zone que l’on obtient des films stœchiométriques, i.e. dont le ratio Me/N~1.  

Ce phénomène d’hystérésis est dû à une compétition entre la pulvérisation de la cible (Hf) et 

l’adsorption du gaz réactif (N2) à sa surface. L’étendue et l’amplitude de la région d’hystérèse 

dépend de nombreux paramètres, comme la vitesse de pompage de l’enceinte, les dimensions 

de la cible (aire), la réactivité du métal vis-à-vis du gaz réactif, et de la variation du rendement 

électronique secondaire du métal comparativement à celui du composé MeN [63]. 

I.7 Technique de dépôt en incidence oblique (OAD) 

I.7.1 Introduction 

La technique de dépôt en incidence oblique (OAD) est une approche originale permettant de 

synthétiser des couches minces nanostructurées et sculptées avec une forte porosité, une texture 

contrôlée et des propriétés anisotropes [64–68]. Elle permet également d’obtenir des propriétés 

physico-chimiques, électriques, optiques et mécaniques différentes de celles obtenues par des 

méthodes de dépôt conventionnelles des films minces [69–73]. Cette technique est apparue en 
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1959, avec les travaux de Smith [74], Young et Kowal [75] dans lesquels l’intérêt 

d’architecturer la morphologie de films minces a été démontré. Malgré l’apparition de cette 

nouvelle voie de synthèse, de 1960 à 1996 la technique OAD était un peu méconnue dans la 

littérature scientifique [76–79], car la grande majorité des travaux portant sur le lien entre les 

conditions de dépôt et la microstructure des couches minces ont été réalisés en incidence 

normale. Il a fallu attendre 1997, avec les travaux de Robbie et Brett pour que la technique de 

dépôt en incidence oblique prenne toute son ampleur [80]. Dès lors, elle a joui d’une popularité 

croissante au sein de la communauté universitaire et industrielle. De nos jours, elle fait partie 

des techniques PVD les plus utilisées pour fabriquer des nano-objets destinés à des applications 

dans plusieurs domaines industriels. 

I.7.2 Principe général 

La technique OAD est une technique de PVD qui repose sur l’inclinaison du substrat par rapport 

à la normale à la surface du matériau cible (figure I.12a). Le substrat peut être incliné selon 

différents angles d’inclinaison α (ou angle zénithal) et subir des mouvements de rotation dans 

le plan azimutal selon un angle ϕ. L’angle d’inclinaison du substrat α varie entre 0° et 90°, et 

l’angle de rotation ϕ entre 0° et 360°. Selon la variation de ces deux paramètres, la couche en 

croissance peut se développer sous forme de colonnes inclinées, de colonnes en zigzag, de nano-

spirales, ou de nano-colonnes ramifiées [12,65,86–92,66,68,73,81–85] (figure I.11). 

 

Figure I.11 Microstructures synthétisées par OAD : a) colonnes inclinées de TiO2 [93], b) 

colonnes en zigzag de TiO2 [94], c) spires carrées de Si [95],  d) nano-spirales de Si [65], e) 

association de nano-spirales, de colonnes en zigzag et de colonnes verticales [83]. 
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Figure I.12 a) Schéma de principe la technique OAD, b) Phénomène d’ombrage et compétition 

de croissance des colonnes sous un flux de vapeur en incident oblique. 

En mode stationnaire (α et ϕ sont fixés), les couches minces élaborées par la technique OAD, 

forment des colonnes qui sont orientées vers le flux de vapeur incident et faisant un angle β 

avec la normale au substrat [96] (figure I.12b). L’angle d’inclinaison des colonnes β est 

généralement inférieur à l’angle α formé entre la normale au substrat et la direction de la source 

de vapeur [97–99]. Le développement de telles structures colonnaires inclinées est 

principalement régi par l’effet d’ombrage ainsi que la diffusion de surface si les conditions 

expérimentales permettent d’atténuer les limitations cinétiques et d’assurer une mobilité 

suffisante des adatomes. L’une des plus anciennes tentatives pour décrire la croissance des 

colonnes et rendre compte des valeurs expérimentales de β est due à Neiuwenhuizen et Haanstra 

[78] qui proposent une règle empirique corrélant les angles α et β connue sous le nom de « règle 

de la tangente » : 

tan β =
1

2
tan α                                                                                         (I. 2) 

où les angles α et β sont définis par rapport à la normale au substrat. Cette loi sert de référence 

dans la littérature [96]. Cependant, elle ne prend pas en compte l’ensemble des conditions 

rencontrées lors des dépôts PVD. De plus, plusieurs expériences ont montré que cette formule 

n’est valable que pour des angles d’incidences α inférieurs à 50-60°[100]. Ensuite, Tait et al 

[79]ont tenté de corriger la déficience de la règle tangente, en proposant un modèle purement 

balistique pour décrire l’orientation de la croissance colonnaire. Ce modèle, basé sur des 
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simulations numériques (empilement de sphères dures) est connu sous nom de « théorie de 

cosinus » ou « règle de Tait » : 

β = α − arcsin (
1 − cosα

2
)                                                                    (I. 3) 

Par la suite, Licther et Chen [101] ont proposé un modèle analytique corrélant les angles α et β, 

basé sur la diffusion de surface des adatomes connu sous le nom de « Licther-Chen » : 

tan β =
2

3

tan α

(1 + Φtan α sinα)
                                                                (I. 4) 

avec Φ le coefficient de diffusion de surface du matériau, prenant des valeurs dans l’intervalle 

de 0 < Φ ≤ 3.7. Après le modèle de Licther-Chen, plusieurs autres modèles ont été proposés 

pour relier ces deux angles, nous pouvons citer le modèle balistique de Meakin [102], qui stipule 

que β évolue suivant deux fonctions linéaires séparées par une zone de transition : 

β = {
C1α         si 0 ≤ α ≤ 55°
α − C2         si α ≥ 75°

                                                            (I. 6) 

avec C1 une constante sans dimension, et C2 une constante angulaire. Nous pouvons également 

citer la règle de tangente généralisée de Hodgkinson et al. [103], dans laquelle, ces auteurs ont 

proposé de remplacer le facteur 0.5 de la règle de tangente par un paramètre d’ajustement E 

pour chaque matériau : 

tan β = E tan α                                                                                    (I. 7) 

En raison de l’influence des conditions de dépôt [104–107] sur la structure colonnaire et la 

nature du matériau à déposer [103], il s’avère difficile de dire quelle règle décrit mieux la 

croissance des colonnes. Une représentation graphique de ces lois est présentée sur la figure 

I.13.  
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Figure I.13 Représentation graphique des lois empirique et balistique corrélant les angles α et 

β.  

Les résultats expérimentaux obtenus à partir de dépôts OAD par évaporation (régime de flux 

moléculaire) tendent plutôt à suivre les tendances de ces modèles empiriques et balistiques. 

Dans des conditions OAD, les couches minces se caractérisent par une forte présence de 

porosités en raison de l’influence majeure du phénomène d’ombrage [64]. Dans ce travail de 

thèse, la règle empirique de Neiuwenhuizen et Haanstra, le modèle balistique de Tait et al et le 

modèle de Licther-Chen (quand Φ = 0.2) seront utilisés et comparés aux résultats 

expérimentaux et aux résultats obtenus par simulation numérique, dans le cas de dépôts par 

pulvérisation magnétron, pour lesquels la spécificité de la distribution angulaire du flux de 

particules joue un rôle prépondérant. 

I.7.3 Montages expérimentaux et le bâti PUMA 

Comme décrit précédemment, la technique OAD repose essentiellement sur l’inclinaison du 

substrat par rapport à la normale à la surface du matériau cible, généralement fixe. Du point de 

vue expérimental, de nombreuses configurations géométriques permettent d’obtenir cet angle 

d’inclinaison α, afin d’architecturer les couches minces et d’obtenir de nouvelles propriétés. 

Dans le cadre de cette thèse, des configurations uniques ont été utilisées pour élaborer les 

couches minces de TMN par OAD à partir d’un porte-objet modifiable à l’aide de cales (figure 

I.14b). 
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Figure I.14 a) Schéma simplifié de la chambre de dépôt PUMA. b) Configurations géométriques 

des porte-substrats utilisés pour contrôler les différents angles d’inclinaison α.  

Dans la chambre de dépôt PUMA (figure I.14a), la cible est inclinée d’un angle fixe de 25° par 

rapport à la normale au porte-substrat. De ce fait, des cales ont été utilisées afin d’obtenir la 

valeur de différents angles α souhaités. Par exemple, pour α= (30°-25°) =5° une cale de 30° a 

été utilisée et placée en face de la cible. De même pour α= (60°-25°) =35°, α= (90°-25°) =65° 

et α= (100°-25°) =75° des cales de 60°, 90° et 100°ont été respectivement utilisées.  Cependant 

pour α= (60°+25°) =85° une cale de 60° a été utilisée et placée dans le sens opposé des autres 

cales comme illustrée sur la figure I.14b. 

Tous les échantillons de cette étude ont été réalisés dans le bâti PUMA. Ce bâtit a été fabriqué 

en 2004 par la société ALLIANCE CONCEPT. Il est équipé de trois magnétrons planaires 

GENCOATM dont la cathode a un diamètre de 75 mm. Deux de ces magnétrons sont alimentés 

en mode courant continu (dc) à l’aide de générateurs ADVANCED ENERGYTM de 1.5 kW. Le 

troisième est soit alimenté en mode RF ou en mode dc par un générateur ADVANCED 

ENERGYTM de 1.2 kW. Les magnétrons sont placés à 120° les uns par rapport aux autres dans 

une géométrie confocale et sont séparés d’une distance de 18 cm (distance cible-substrat) par 

rapport au porte-substrat. Le vide dans la chambre est obtenu par un groupe de pompage 

cryogénique de forte capacité (500 L/s) et peut atteindre jusqu’à 610-6Pa. Pour plus 

d’informations à propos de la chambre de dépôt, les lecteurs sont invités à consulter le Chapitre 

1, de la thèse de Amélie Fillon [108]. 
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Les configurations géométriques présentées dans le paragraphe précédent permettent d’obtenir 

des structures colonnaires inclinées avec des propriétés contrôlées comme la texture, la porosité, 

la conductivité électrique et l’énergie de surface qui seront présentées dans le Chapitre 4 de ce 

travail. 

I.7.4 Applications des couches minces élaborées avec la technique OAD 

Les couches minces nanostructurées élaborées avec la technique OAD trouvent de nombreuses 

applications dans divers domaines, tels que la détection des gaz [81,109], les dispositifs 

optiques et la photonique [110–112], les revêtements de protection thermique, les composantes 

photovoltaïques et les piles à combustible [113], la catalyse et l’électrochimie ainsi que les 

surfaces à mouillabilité contrôlée [114] et la biocompatibilité [115]. Dans ces domaines 

d’applications, les couches minces d’oxydes produites par OAD ont été largement utilisées et 

surtout pour leur intégration en tant que couches antireflet et conductrices dans les cellules 

solaires. En revanche, la synthèse par OAD de couches minces de nitrures de métaux de 

transition (TMN) a été comparativement beaucoup moins explorée. 
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I.8 Conclusion  
Ce premier chapitre présente un bref état de l’art sur les nitrures des métaux de transition, leur 

mode de croissance et une prédiction de leur morphologie à partir du diagramme de Thornton. 

Il couvre également les techniques de dépôt en phase en vapeur (PVD), en particulier la 

technique de pulvérisation magnétron réactive et la technique de dépôt en incidence oblique 

(OAD). D’après le diagramme de Thornton, la température du substrat (Ts) et la diffusion de 

surface des adatomes jouent un rôle fondamental lors de la croissance des films minces. La 

cinétique de croissance et les conditions de dépôt (température du substrat Ts et la pression du 

gaz P (Ar)) permettent de faire une prédiction morphologique de la couche à déposer. La 

technique OAD a été également présentée. Elle repose principalement sur l’inclinaison du 

substrat par rapport à la normale à la surface du matériau cible. L’effet d’ombrage ainsi que 

certaines relations entre l’angle d’incidence α et l’angle des colonnes β ont été décrits. Enfin, 

la dernière partie de ce chapitre présentait une brève description de la configuration 

géométrique utilisée, le bâti PUMA et certaines applications de la technique OAD.  

La technique de pulvérisation magnétron réactive en incidence oblique a été utilisée pour 

fabriquer tous les échantillons de ce travail de thèse. 
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II. Techniques de caractérisation 
Ce chapitre est dédié à la présentation des conditions de dépôts et aux descriptions des 

dispositifs expérimentaux de caractérisation physico-chimique des films minces utilisées dans 

cette étude. Dans un premier temps, les différentes conditions d’élaboration de films minces 

sont présentées. Ensuite, les techniques d’analyse employées dans ce travail seront abordées : 

la microscopie électronique à balayage (MEB), la microscopie à force atomique (AFM), la 

diffraction des rayons X (DRX), la mesure de la résistivité électrique (méthode 4 pointes de 

Van der Pauw) et enfin une description de la méthode de la goutte posée pour évaluer la 

mouillabilité et l’énergie de surface des couches minces.  

 

II.1 Préparation des substrats 
La préparation de la surface du substrat avant le dépôt joue un rôle fondamental lors de la 

croissance des films minces. La propreté de cette surface assure l’adhérence entre la couche à 

déposer et le substrat utilisé. Dans le cas de cette étude, des substrats de silicium Si (001) poli 

une face, de taille rectangulaire (2.5 cm x 1cm) ont été utilisés. Après le clivage, les substrats 

sont nettoyés afin d’enlever toutes les saletés qui pourraient être présentes à leur surface afin 

d’obtenir des couches minces de qualité avec une bonne adhérence. Différents types de 

nettoyages (nettoyage chimique, ionique, etc.) peuvent être utilisés suivant le niveau de saleté 

à la surface du substrat. Les substrats utilisés dans ce travail ne subissent aucun traitement 

particulier hormis le dépoussiérage au jet d’azote gazeux avant de les introduire dans l’enceinte 

de dépôt. Il a été fait ce choix afin de garder la couche native d’oxyde SiOx, qui étant amorphe, 

n’induira pas de croissance préférentielle (absence de « template effect »). 

 

II.2 Dépôt des films minces de TiN, ZrN, HfN et TiAlN 
Comme mentionné dans le chapitre précédent, les couches minces de TiN, ZrN, HfN et TiAlN 

ont été déposées par pulvérisation magnétron réactive. Les films minces de TiN ont été déposés 

à RT, 300°C et 500°C, et les revêtements de ZrN, HfN et TiAlN à 300°C. Avant chaque dépôt, 

les cibles ont subi un nettoyage ionique (pré-pulvérisation de la cible) pendant cinq minutes 

afin d’enlever les couches superficielles contaminées lors du précédent dépôt ainsi que les 

oxydes formés lors de l’ouverture de l’enceinte. Les épaisseurs des couches, les durées de dépôt 

et les vitesses de dépôt sont présentées dans le tableau II.1. Il s’agit de couches épaisses 

(épaisseur visée de 1 μm) déposées sur des substrats en Si (001) inclinés selon différents angles 

d’inclinaison α=5°, 35°, 65°, 75° et 85° par rapport à la normale à la surface du matériau cible 
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(voir figure I.14b chapitre I configurations géométriques des porte-substrats) pour la 

caractérisation morphologique et microstructurale.  

 

Matériau α (°) Épaisseur (nm) Durée de dépôt (min) Vitesse de dépôt (nm/s)  

TiN 

5 1190±10 128 0.155 

35 1450±10 

 

153 

 

0.158 

65 1200±10 0.130 

75 1000±10 0.109 

85 907±10 0.099 

ZrN 

5 1170±10 67 0.293 

35 1600±10 

90 

0.296 

65 1300±10 0.241 

75 1110±10 0.206 

85 800±10 0.148 

HfN 

5 850±10 48 0.296 

35 1070±10 

67 

0.268 

65 1050±10 0.263 

75 950±10 0.238 

85 650±10 0.163 

TiAlN 

5 868±10 128 0.113 

35 1150±10 

 

163 

 

0.117 

65 930±10 0.095 

75 755±10 0.077 

85 730±10 0.075 

Tableau II.1 Dépôts des films de TiN, ZrN, HfN et TiAlN : épaisseur, durée et vitesse de dépôt. 

Ces échantillons ont été réalisés dans le bâti PUMA qui a été présenté au chapitre I (figure 

I.14a). Une photo de la vue externe de ce bâti est exposée sur la figure II.1  
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Figure II.1 Photographie de l’enceinte de dépôt PUMA : 1) cathode magnétron, 2) sas 

d’introduction des échantillons, 3) port pour le montage de la mesure de réflexivité différentielle 

de surface, 4) dispositif optique de mesure de courbure du substrat (kSA-MOSS). 

Pour les dépôts des films de TiN, ZrN, HfN et TiAlN des cibles Ti, Zr, Hf et TiAl ont été 

utilisées. Ces cibles sont des disques de 75mm de diamètre, situées à une distance de 18cm du 

porte-substrat dans une configuration confocale, et faisant un angle de 25° par rapport à l’axe 

vertical de la chambre. Ti, Zr et Hf sont des disques métalliques en titane (pureté 99.995%), en 

zirconium (pureté 99.92%) et en hafnium (pureté 99.9%). Pour réaliser les dépôts de l’alliage 

ternaire TiAlN, le choix s’est porté sur l’utilisation d’une cible du composé TiAl (pureté 99.6%) 

de stœchiométrie en aluminium égale à 50 at.%. En effet, des essais préliminaires par co-

pulvérisation des cibles Ti et Al n’ont pas permis de stabiliser la phase cubique TiAlN (c-

TiAlN). La pulvérisation de ces cibles a été effectuée à puissance constante (300 W) dans une 

décharge plasma Ar+N2, les gaz étant introduits dans la chambre par des régulateurs de débit 

massique séparés. Il faut ici noter que l’azote gazeux est introduit à proximité du substrat, grâce 

à un anneau de gaz dédié, alors que l’argon est introduit au niveau des cibles. La pression de 

travail (~ 0.3 Pa) était similaire pour tous les dépôts, mais des rapports de flux Ar/N2 différents 

ont été utilisés : 16 sccm (Ar) et 0.3 sccm (N2) pour TiN, 18 sccm (Ar) et 0.6 sccm (N2) pour 

ZrN et HfN, et 42 sccm (Ar) et 6 sccm (N2) pour TiAlN. Le flux N2 a été optimisé pour obtenir 

des films avec une teneur en azote proche de la stœchiométrie Me : N de 1 : 1, tout en 
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fonctionnant en mode cible métallique. Les substrats étaient stationnaires pendant le dépôt et 

maintenus à des potentiels flottants de ~ -12, 0, ~ -9 et ~ -10V pour les films de TiN, ZrN, HfN 

et TiAlN respectivement. Pour minimiser l’effet de l’épaisseur du film sur le développement 

des colonnes, le temps de dépôt a été ajusté pour chaque matériau afin d’obtenir des films 

d’épaisseur similaire (~ 1μm) à différents angle incidence α. Des ajustements entre 128 et 153, 

67 et 90, 48 et 67, 128 et 163 minutes (voir le tableau II.1) ont été utilisés pour TiN, ZrN, HfN 

et TiAlN respectivement. Une étude préalable, réalisée sur des échantillons de référence de 

faible épaisseur (30-50 nm) déposés sur des substrats placés à l’horizontale (donc faisant un 

angle de 25° par rapport à la cible), a permis de déterminer la densité et épaisseur (donc la 

vitesse de dépôts) à partir de mesures XRR. 

II.3 Microscopie électronique à balayage (MEB) 
La microscopie électronique à balayage (MEB) ou Scanning Electron Microscopy (SEM) en 

anglais est une technique qui permet d’observer sous vide (10-4 et 10-5 Pa) la morphologie 

(cross-section et vue plane) d’un échantillon. Cette technique repose essentiellement sur la 

détection des électrons secondaires et rétrodiffusés (figure II.2) qui émergent à la surface d’un 

échantillon sous l’impact d’un faisceau très fin des électrons primaires qui balaye la surface de 

l’échantillon observée et permet d’obtenir des images en haute résolution [1].  

 

Figure II.2 Schéma simplifié des interactions électron-matière servant à l’obtention d’images 

MEB. 

Les électrons secondaires sont des électrons de faible énergie (0-50eV), émis par l’interaction 

entre les électrons primaires et l’échantillon. Ils sont amplifiés puis détectés et transformés en 
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signal électrique. Ce processus est réalisé point par point pendant une période de temps de 

balayage. La transformation de ces électrons en signal électrique, donne des informations sur 

la topographie de l’échantillon et permet d’obtenir une image en relief. Les électrons 

rétrodiffusés de leurs côtés sont des électrons de forte énergie (~30keV), qui résultent de 

l’interaction du faisceau des électrons primaires avec l’échantillon. Ils sont très sensibles au 

numéro atomique des atomes, et les atomes lourds ont un rendement de rétrodiffusion plus 

élevé. De ce fait, ils permettent d’obtenir des images avec un contraste chimique. 

 Lors du mécanisme d’interaction, des photons X sont également émis, ce sont des radiations 

caractéristiques émises par les atomes constituant l’échantillon. Le spectre énergétique des 

photons est constitué généralement d’un spectre continu et d’un spectre de raies qui caractérise 

les éléments de l’échantillon placé sous le faisceau. L’énergie d’un photon détectée au voisinage 

de la zone de l’impact, est proportionnelle au signal enregistré par le système de détection. 

Comme les électrons rétrodiffusés, les photons X permettent d’obtenir également certaines 

informations sur la composition chimique de l’échantillon. 

La morphologie des revêtements utilisés dans cette étude a été observée par microscopie 

électronique à balayage à l’aide d’un canon à émission de champ JEOL 7001F-TTLS (JEOL 

Ltd., Tokyo, Japon) fonctionnant à 30kV. Les images en coupe transverse et en vue plane, 

l’épaisseur des films et l’angle d’inclinaison des colonnes ont ainsi été déterminés. La vitesse 

de dépôt a été calculée à partir de l’épaisseur du film et la durée de dépôt. 

II.4 Microanalyses chimiques EDS et WDS 
Les techniques d’analyse chimique de spectroscopie à dispersion d’énergie (EDS) et 

spectroscopie à dispersion de longueur d’onde (WDS) sont des techniques de caractérisations 

de surface, utilisées pour déterminer la composition chimique des films. Elles sont basées sur 

l’interaction rayonnement/matière et nécessitent une source d’électrons générés par un canon à 

électrons. Ces techniques permettent de faire des analyses chimiques qualitatives et 

quantitatives selon l’énergie du faisceau d’électrons incident et le type du matériau à 

caractériser. La différence entre l’EDS et la WDS résulte du type de détecteurs utilisés, l’un 

fonctionnant en dispersion d’énergie et l’autre en dispersion de longueur d’onde. La technique 

WDS est particulièrement adaptée à la détection et la quantification des éléments légers (N, O, 

…). Dans le cas de TiN et TiAlN, une procédure spécifique a été mise en œuvre pour traiter le 

recouvrement des raies Ti_Lα et N_Kα, à partir d’un échantillon standard de Ti2AlC. Le taux 

d’oxygène dans les films minces OAD de TiN, ZrN, HfN et TiAlN a été estimé à l’aide d’un 
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détecteur WDS couplé à un microscope électronique à balayage JEOL 7001F-TTLS (JEOL 

Ltd., Tokyo, Japon) opérant à 10 kV. Un courant de 10 nA a été utilisé afin d’optimiser le signal 

recueilli. 

 

II.5 Microscopie à force atomique (AFM) 
La microscopie à force atomique (AFM) est une méthode de microscopie à champ proche 

permettant d’observer la morphologie des surfaces. Elle repose sur l’interaction pointe-surface 

et est donc sensible à divers types de force (attractives, répulsives) s’exerçant à plus ou moins 

courte distance. La surface de l’échantillon est balayée grâce à une pointe très fine positionnée 

à l’extrémité d’un levier fixé sur un tube piézoélectrique qui s’étend ou se rétracte afin de 

conserver le contact avec la surface à analyser (figure II.3).  

 

Figure II.3 Principe de mesure par microscopie à force atomique [2]. 

 

Le profil topographique de la surface des films OAD a été imagé par l’AFM en mode tapping, 

à l’atmosphère ambiant. La direction du balayage a été optimisée par rapport à l’orientation des 

colonnes afin de minimiser les artéfacts de la pointe (de forme pyramide tronquée ou 

Berkovich). 
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II.6 Diffraction des rayons X (DRX) 
La diffraction des rayons X (DRX) est une technique classique de caractérisation de la structure 

cristalline et d’identification de phase des matériaux. Elle est basée sur l’interaction 

rayonnement/matière afin de remonter à la structure cristallographique des matériaux. 

Lorsqu’un rayonnement incident de longueur d’onde fixée interagit avec de la matière 

cristallisée, les interférences des rayons X diffusés par les atomes, sont engendrées par 

l’arrangement périodique du crustal, et cet arrangement périodique, donne naissance à des 

interférences constructives et destructives. Les interférences des rayons X diffusés forment le 

phénomène de diffraction. Lorsqu’un faisceau incident de rayon X est orienté judicieusement 

par rapport à un échantillon étudié, le détecteur des rayons X peut capter le signal diffracté par 

une famille de plans (hkl) cristallins de l’échantillon, tout en respectant les conditions de 

Bragg [3]: 

2dhkl. sinθ = nλ                                                                           II. 1 

où λ est la longueur d’onde du rayonnement incident, θ l’angle incident, dhkl la distance 

interréticulaire entre les plans de la famille hkl et n l’ordre de diffraction (nombre entier).  

Le signal capté par le détecteur, permet d’enregistrer un diffractogramme ou un spectre I=f(θ), 

que l’on dépouille par la suite pour déterminer les différentes phases en présence. 

 

La structure cristalline et l’identification de phase des films ont été étudiées par DRX en 

utilisant un diffractomètre quatre-cercle Seifert Space DRX TS-4 (GE Inspection Technologies 

GmbH, Arhensburg, Allemagne) figure II.4 fonctionnant en configuration Bragg-Brentano θ/2θ 

à 30 kV et 30 mA en utilisant une longueur d’onde Cu Kα (1.5418 Å).  

 

 

Figure II.4 Photographie du diffractomètre quatre-cercle Seifert Space DRX TS-4. 



Chapitre II : Technique de caractérisation 

60 
 

Les diffractogrammes DRX ont été mesurés sur une plage angulaire θ/2θ, de 30° à 65°. Cette 

plage couvre les principales lignes de diffraction des films minces de TiN, ZrN, HfN et TiAlN, 

à savoir (111), (200) et (220), tout en évitant la réflexion intense de Bragg (004) sur le substrat 

monocristallin de Si à 2θ=69.13°.  

Les figures de pôles DRX ont été également réalisées avec ce diffractomètre. Les figures de 

pôles ont été acquises pour les réflexions {111}, {200} et {220} et un ensemble d’angles (ψ,ϕ) 

afin de déterminer la texture de ces films minces, où ψ est l’angle entre la normale à la 

surface de l’échantillon et la normale à un plan (hkl) donné et ϕ est l’angle azimutal. En 

pratique, les figures de pôles sont représentées par une cartographie de l’intensité 

mesurée en coordonnées polaires. Un exemple de projection stéréographique selon la 

direction [111] est montré sur la figure II.5. La projection stéréographique de la figure 

II.5a présente quatre anneaux de diffraction théorique, deux situés à ψ=70 et 54° 

respectivement pour les réflexions {111} et {200}, et les deux autres à ψ=35 et 90° pour 

les réflexions {220}. Cela veut dire que les grains d’un échantillon présentant une telle 

texture sont arrangés d’une manière aléatoire et ϕ peut prendre des valeurs quelconques 

comprises entre 0 et 360°. Les échantillons présentant une texture identique à celle de la 

figure II.5a développent une texture de fibre. La figure II.5b présente quatre maxima pour 

les réflexions {111}, un situé à ψ=0° pour ϕ=0° et les trois autres situés à ψ=70° pour ϕ=60, 

180 et 300°. Elle expose trois maxima pour les réflexions {200}, situés à ψ=54°, pour ϕ=0, 120 

et 240°. Elle montre également neuf maxima pour les réflexions {220}, trois situés à ψ=35°, 

pour ϕ=60, 180 et 300° et les six autres situés à ψ=90° pour ϕ=30, 90, 150, 210, 270 et 330°. 

Un résumé des valeurs de ψ et ϕ pour la figure II.5b est reporté dans le tableau II.2. Enfin, les 

échantillons présentant une texture similaire à la figure II.5b développent une texture biaxiale 

avec une symétrie d’ordre trois dans le plan de croissance, ce qui est la caractéristique d’un 

cristal cubique orienté selon la direction [111]. 
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Figure II.5 Projection stéréographique du réseau cubique à faces centrées selon la 

direction [111], en a) texture de fibre et en b) texture pour un monocristal. 

 

Réflexions ψ (°) ϕ (°) 

{111} 
0  0 

70 60, 180 et 300 

{200} 54 0, 120 et 240 

{220} 
35 60, 180 et 300 

 90 30, 90, 150, 210, 270 et 330 

 Tableau II.2 Valeurs théoriques de ψ et de ϕ pour un réseau cubique à faces centrées 

orienté selon la direction [111]. 

 

II.7 Méthode 4 pointes de Van der Pauw 
La méthode quatre pointes de Van der Pauw est une technique expérimentale utilisée 

couramment pour mesurer la résistivité électrique et le coefficient de Hall d’une couche mince. 

Elle permet de mesurer avec précision les propriétés d’une couche mince de forme quelconque, 

lorsque les électrodes (quatre pointes) sont placées à proximité des bords de la couche à 

caractériser [4]. Dans le cadre de ce travail, des échantillons de forme rectangulaire ont été 

utilisés (voir figure II.6). 
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Figure II.6 Principe de la méthode quatre pointes de Van der Paw, en a) le courant est 

perpendiculaire à la direction du flux incident de particules et en b) le courant est parallèle à la 

direction flux incident de particules [5]. 

  

Considérons que les points de contacts A, B, C, D sont placés sur les coins d’un échantillon 

rectangulaire de dimensions Lx × Ly (figure II.6), de sorte que toutes les conditions de Van der 

Pauw soient respectées. On injecte dans un premier temps un courant IAD entre les points A et 

D et on mesure une tension VBC entre les points B et C (figure II.6a). Dans un second temps, 

on injecte un courant IAB entre les points A et B et on mesure cette fois-ci une tension VDC entre 

les points D et C, comme illustré la figure II.6b. Les résistances électriques RAD,BC et RAB,DC sont 

calculées à l’aide de la loi d’ohm (le rapport V/I), pour chaque configuration de mesures : 

𝑅𝐴𝐷,𝐵𝐶 =
𝑉𝐵𝐶

𝐼𝐴𝐷
  𝑒𝑡  𝑅𝐴𝐵,𝐷𝐶 =

𝑉𝐷𝐶

𝐼𝐴𝐵
                                                        II. 2 

La résistivité électrique ρ de l’échantillon étudié, est alors la solution de l’équation de Van der 

Pauw (théorème de Van der Pauw) [4]: 

exp (−𝜋
𝑅𝐴𝐷,𝐵𝐶 . 𝑑

𝜌
) + exp (

𝑅𝐴𝐵,𝐷𝐶 . 𝑑

𝜌
) = 1                                         II. 3 

avec d l’épaisseur de l’échantillon. Pour faciliter la résolution de cette équation (II.3) Van der 

Pauw a proposé d’exprimer la résistivité électrique ρ de l’échantillon sous la forme suivante : 

ρ =
𝜋𝑑

𝑙𝑛2
 
(𝑅𝐴𝐷,𝐵𝐶 + 𝑅𝐴𝐵,𝐷𝐶)

2
f (

𝑅𝐴𝐷,𝐵𝐶

𝑅𝐴𝐵,𝐷𝐶
)                                              II. 4 

où f est une facteur de forme obtenu par l’équation ci-dessous : 

cosh (
𝑅𝐴𝐷,𝐵𝐶 − 𝑅𝐴𝐵,𝐷𝐶

𝑅𝐴𝐷,𝐵𝐶 + 𝑅𝐴𝐵,𝐷𝐶

𝑙𝑛2

𝑓
) =

1

2
exp (

𝑙𝑛2

𝑓
)                                       II. 5 
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À l’aide de l’équation II.4, on peut déduire l’expression de la résistance de plaque équivalente 

Req de l’échantillon et exprimer ρ en fonction de celle-ci :  

𝜌 = 𝑅𝑒𝑞 . 𝑑                                                                                             II. 6 

Cette méthode a été utilisée pour mesurer la résistivité électrique des couches minces utilisées 

dans cette étude, à température ambiante et à l’air libre. La valeur moyenne de la résistivité 

électrique de ces couches minces est reportée au chapitre IV de ce travail. 

 

II.8 Méthode de la goutte posée 
La méthode de la goutte posée est une technique qui permet de mesurer la mouillabilité et 

l’énergie de surface d’un matériau à l’aide d’un angle tangentiel θ formé à l’interface solide-

liquide-air lors d’un dépôt d’une goutte liquide sur une surface solide (voir figure II.7). Cet 

angle de contact θ appelé communément angle de Young ou angle de contact statique, est 

mesuré principalement à partir d’un appareil optique.  

Figure II.7 Représentation de l’angle de contact θ formé par une goutte liquide déposée sur un 

solide. 

Il résulte d’un équilibre mécanique entre l’énergie de surface du liquide (𝛾𝐿), l’énergie de 

surface du solide (𝛾𝑆) et l’énergie interfaciale liquide-solide (𝛾𝑆𝐿) et s’exprime généralement 

via la relation de Young-Dupré :   

𝛾𝑆 = 𝛾𝐿. 𝑐𝑜𝑠𝜃 + 𝛾𝑆𝐿                                                                             II. 7 

La notion de mouillabilité a été décrite pour la première fois par Thomas Young en 1805 [6]. 

En effet, la mouillabilité est l’étude du comportement d’un liquide qui est en contact avec une 

surface solide. Selon la valeur de l’angle de contact, plusieurs scénarios sont possibles : 
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1- Si θ = 0°, la goutte liquide s’étale complètement sur la surface du solide et on dit que la 

surface est totalement mouillée. 

2- Si θ < 90°, la goutte s’étale un peu, dans ce cas, on parle de surface mouillante ou 

hydrophile. 

3- Si θ > 90°, le mouillage est partiel et on dit que la surface est hydrophobe.  

4- Si θ = 180°, la goutte ne s’étale pas, elle reste sous forme d’une sphère à la surface du 

solide et on dit que la mouillabilité est nulle et la surface est superhydrophobe.  

Les surfaces hydrophobes et hydrophiles peuvent être obtenues en utilisant des matériaux 

solides de faible et de forte énergie de surface respectivement. 

 

La mouillabilité et l’énergie de surface libre des films TiN, ZrN, HfN et TiAlN déposés à α=5° 

et 85° ont été déterminées à partir de mesures de l’angle de contact θ avec de l’eau distillée, du 

diiodo-méthane et de l’éthylène glycol comme liquides de mouillage avec différentes 

composantes polaires (𝛾𝐿
𝑝) et dispersives (𝛾𝐿

𝑑), voir le tableau II.2 en utilisant un goniomètre 

Krüss DSA25 (Krüss DSA25, Hamburg, Germany) figure II.8. 

 

Liquides 𝜸𝑳 (mJ/m2) 𝜸𝑳
𝒅 (mJ/m2) 𝜸𝑳

𝒑
 (mJ/m2) 

Eau  72.8 21.8 51 

Diiodo-méthane 50.8 50.8 0 

Ethylène glycol 48 29 19 

Tableau II.2 Paramètres des liquides de la sonde utilisés pour évaluer l’énergie de surface à 

partir de l’angle de contact θ. 

 

𝛾𝐿
𝑝
 et 𝛾𝐿

𝑑 sont les  composantes polaire et dispersive de l’énergie libre de surface du liquide 

𝛾𝐿  liées par la relation suivante :  

𝛾𝐿 = 𝛾𝐿
𝑝 + 𝛾𝐿

𝑑                                                                                II. 8 
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Figure II.8 Photographie du goniomètre Krüss DSA25 [7]. 

 

Les angles de contact θ ont été obtenus à l’air ambiant en utilisant la méthode de la goutte posée. 

Le liquide de mouillage a été distribué sur la surface de l’échantillon à caractériser par une 

seringue micrométrique à l’aide d’une unité de dosage contrôlée par un moteur et l’image de la 

goutte a été enregistrée par une caméra vidéo. Un volume de 2, 1 et 3 μl a été utilisé pour l’eau, 

le diiodo-méthane et l’éthylène glycol, respectivement. La valeur moyenne de l’angle de contact 

(moyenne des angles gauche et droite de chaque goutte) a été calculée à partir de vingt mesures 

en fonction du temps, prises à trois endroits différents sur la surface de l’échantillon. L’énergie 

libre de surface de chaque film a été calculée à partir de l’angle de contact en utilisant la théorie 

d’Owens, Wendt, Rabel et Kaelble (OWRK) [8,9]. Cette théorie consiste à modifier l’équation 

Young-Dupré pour incorporer les composantes polaires et dispersives de l’énergie libre de 

surface d’un matériau selon la relation suivante :  

𝛾𝐿(1 + 𝑐𝑜𝑠𝜃) = 2√𝛾𝑆
𝑝𝛾𝐿

𝑝 + 2√𝛾𝑆
𝑑𝛾𝐿

𝑑                                                   II. 9 

𝛾𝑆
𝑝
 et 𝛾𝑆

𝑑 sont respectivement la partie polaire et dispersive de l’énergie libre de surface γS des 

films caractérisés. Cette énergie libre de surface s’exprime sous la forme suivante :  

𝛾𝑆 = 𝛾𝑆
𝑝 + 𝛾𝑆

𝑑                                                                                   II. 10    

La valeur moyenne de l’angle de contact θ et l’énergie libre de surface 𝛾𝑆 des films OAD de 

TiN, ZrN, HfN et TiAlN sont reportées dans le tableau IV.2 et IV.4, respectivement, du 

Chapitre IV de ce manuscrit. 
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Méthodologies de simulation numérique
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III. Méthodologies de simulation 
L’étude numérique de la croissance de films minces demeure jusqu’à nos jours très complexe 

du fait que les processus physiques mis en jeux prennent place à différentes échelles de temps 

et d’espace [1]. On peut distinguer les mécanismes d’adsorption/incorporation des adatomes 

sur la surface/sous-surface et les éventuels réarrangements atomiques, qui se déroulent sur une 

échelle spatio-temporelle qui correspond à celle des vibrations du réseau (10-12/-13s). Ces 

processus résultent de l’interaction entre la condensation de particules formées en phase vapeur 

et du substrat.  

La croissance fait également intervenir des mécanismes de diffusion/nucléation d’espèces en 

surface et en volume, des réactions chimiques, etc… Cette échelle de temps dépend de l’énergie 

d’activation des mécanismes mis en jeu ainsi que de la température du substrat et peut varier de 

plusieurs ordres de grandeur. Ces mécanismes sont à l’origine de la formation et la croissance 

de grains. Enfin, on a les mécanismes de migration/diffusion de grains et de joint de grain dont 

la réalisation s’étend sur plusieurs secondes dans les processus du 3ième type. 

L’ensemble des mécanismes qui se déroulent durant la croissance se fait donc sur une l’échelle 

temporelle qui couvre environ 15 ordres de grandeur et une échelle spatiale qui s’étend depuis 

l’échelle atomique jusqu’à l’échelle mésoscopique, ce qui requiert de développer une approche 

« multi-échelle » afin de pouvoir mimer le plus fidèlement possible l’expérience. 

 Les méthodes de simulation atomistique « multi-échelle » offrent, comme nous le verrons plus 

bas, l’avantage de permettre ce couplage entre différentes échelles de temps et d’espace 

nécessaires dans le cas de la simulation de la croissance de films minces. Ce couplage est 

possible grâce aux recouvrements d’échelle qui existe entre les différentes méthodes de 

simulation numérique de la matière.  

En effet, comme nous pouvons le voir dans la figure III.1, les différentes techniques de 

modélisation de la matière (ab initio, dynamique moléculaire, Monte-Carlo, etc…) permettent 

d’étudier les propriétés des matériaux à des échelles bien spécifiques. En les classant suivant la 

durée des phénomènes et de la taille du système étudié (voir figure III.1), on peut voir une 

« zone de recouvrement » entre les différents domaines de validité attribués à ces méthodes. Ce 

concept tire donc avantage de ces zones de recouvrement, permettant de ce fait le passage d’un 

certain nombre d’informations entre elles. Les processus physico-chimiques simulés à une 

échelle n viennent nourrir les simulations réalisées à l’échelle n+1 sans perte de précision sur 

ces dernières. L’approche de simulation multi-échelle combine donc différents modèles afin de 

couvrir toutes les échelles nécessaires à la description la plus complète possible du système. 
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Figure III.1 Hiérarchie des différentes méthodes de simulation. 

 

Dans ce travail, notre objectif est d’apporter des éléments supplémentaires pour une meilleure 

compréhension de formation/évolution des morphologies de croissance des couches minces 

obtenues en fonction des différents paramètres de dépôts expérimentaux. Nous nous sommes 

donc focalisés sur une simulation des deux premiers types de processus cité en début de 

paragraphe. Notre stratégie multi-échelle combine donc, au travers d’une technique de Monte-

Carlo cinétique à échelle de temps continu, des mécanismes réactionnels élémentaires avec de 

la simulation mésoscopique du procédé de dépôt PVD. Dans un premier temps, les énergies de 

barrière de diffusion et les énergies d’interaction entre les espèces métalliques et l’azote ont été 

déterminées par des calculs de DFT/ab initio quand elles n’étaient pas disponibles dans la 

littérature. Dans un second temps, ces informations ont été implémentées dans un code kMC 

dédié à la simulation de la croissance de films minces de nitrures de métaux de transition 

déposés par PVD. Enfin, les résultats des simulations ont été confrontés aux résultats de 

caractérisations expérimentales de ces films minces. 

Dans les paragraphes qui suivent, nous allons brièvement décrire les différentes méthodes de 

simulation de la matière en s’attardant préférentiellement sur celles qui ont servi dans notre 

étude. 

 

III.1 Méthodes de simulation 
Les méthodes de simulation atomistique sont un ensemble de techniques qui permettent de 

simuler ou de prédire les propriétés physico-chimiques et électroniques des systèmes atomiques 
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ou moléculaires. Grâce à ces méthodes, l’ensemble d’informations concernant les propriétés 

des matériaux sont accessibles aujourd’hui avec une grande précision. Les simulations 

atomistiques permettent de comprendre les mécanismes à l’échelle atomique qui ne sont pas 

accessibles aux techniques expérimentales. À titre d’exemple, on peut citer la cinétique de 

diffusion – difficilement accessible par des mesures expérimentales, qui permet d’expliquer les 

propriétés des matériaux à l’échelle macroscopique. Dans le cadre de ce travail, les techniques 

de DFT (Théorie Fonctionnelle de la Densité) et de Monte-Carlo ont été utilisées. Nous avons 

choisi en premier lieu la DFT pour étudier les phénomènes d’adsorption et de diffusion afin de 

comprendre la croissance des nitrures métalliques. Ensuite, les résultats de cette étude ont été 

utilisés comme paramètres d’entrée pour alimenter un code Monte-Carlo cinétique (kMC) dédié 

à la croissance morphologique des nitrures de métaux de transition (TMN) du groupe IVb. Une 

description des différentes techniques citées précédemment sera présentée dans la suite de ce 

travail. La méthodologie numérique utilisée pour simuler le processus de pulvérisation 

cathodique sera également illustrée et un accent particulier sera porté sur le code kMC que nous 

avons utilisé : MODENA (MOdélisation du DEpôt de films Nitrurés et de leurs Alliages). 

 

III.1.1 Principe des méthodes ab initio 

Une première approche concerne la simulation à l’échelle atomique, elle consiste à décrire la 

matière en partant de sa structure élémentaire. C’est ce que font les méthodes ab initio. Ce sont 

des méthodes de simulation atomistique qui ne nécessitent pas de paramètres ajustables, il suffit 

d’avoir la nature des espèces élémentaires (numéro atomique, masse, nombre d’électrons et 

nombre de particules par espèces), pour calculer ses propriétés. Ces méthodes ont toutes un 

objectif commun, qui est la résolution de l’équation de Schrödinger [2]. Cette équation s’écrit, 

dans le cas indépendant du temps encore appelé forme stationnaire : 

�̂�𝛹(𝑟 ; �⃗� ) = 𝐸𝛹(𝑟 ; �⃗� )                                                              III. 1 

où �̂� est l’opérateur hamiltonien du système, Ψ la fonction d’onde, E l’énergie totale, 𝑟 ; �⃗�  sont 

respectivement les vecteurs positions des électrons et des atomes du système. Bien que cette 

équation ne nécessite aucun paramètre ajustable, un certain nombre d’approximations ont été 

introduites au cours du temps pour permettre sa résolution. La première est l’approximation de 

Born-Oppenheimer [3], qui propose de négliger le terme cinétique lié au déplacement des 

noyaux atomiques et de décorréler le mouvement des noyaux de ceux des électrons 

(approximation adiabatique). De ce fait, la fonction d’onde totale du système est écrite sous la 
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forme d’un produit d’une fonction d’onde électronique ℘(𝑟 ; �⃗� ) et d’une fonction d’onde 

nucléaire 𝜒(�⃗� ) .  

𝛹(𝑟 ; �⃗� ) = 𝜒(�⃗� )℘(𝑟 ; �⃗� )                                                               III. 2   

Cependant, cette approximation n’est pas suffisante pour résoudre l’équation de Schrödinger 

pour les systèmes poly-électroniques, car elle ne tient pas compte des interactions entre 

électrons et du partage des électrons entre tous les noyaux. Pour corriger cette inefficience, une 

deuxième approximation a été proposée par Hartree en 1928 [4]. Dans cette approximation, ce 

dernier propose d’écrire la fonction d’onde du système poly-électronique ℘(𝑟 ; �⃗� ) sous la forme 

d’un produit de fonctions d’onde mono-électroniques 𝜑(𝑟𝑖⃗⃗ ), connu sous le nom « d’orbitales 

atomiques » ou produit de Hartree. 

℘(𝑟 ; �⃗� ) = 𝜑(𝑟1⃗⃗⃗  )𝜑(𝑟2⃗⃗  ⃗)𝜑(𝑟3⃗⃗  ⃗)… . 𝜑(𝑟𝑛⃗⃗  ⃗)                                              III. 3 

Malheureusement, cette approximation ne prend pas en considération les interactions entre les 

électrons et ne tient pas compte du principe d’exclusion de Pauli [5], car elle se base sur 

l’hypothèse des électrons libres. De ce fait, en 1930, Fock [6] a proposé une approximation 

pour généraliser la méthode de Hartree, connue sous le nom de Hartree-Fock. Dans cette 

approximation, qui prend en compte le spin des électrons et le principe d’antisymétrie de Pauli, 

les fonctions d’onde de Hartree sont remplacées par un déterminant, appelé déterminant de 

Slater [7] où la fonction d’onde poly-électronique est écrite sous la forme suivante : 

℘(𝑟1, 𝑟2, … , 𝑟𝑛) =
1

√𝑛!
[

𝜑1(𝑟1)𝜑1(𝑟2)   …

 
…     …             …
 …     …             … 
𝜑𝑛(𝑟1)𝜑𝑛(𝑟2)  …

  𝜑1(𝑟𝑛)…
…

 𝜑𝑛(𝑟𝑛)

]                                 III. 4 

Malgré le gain en précision qui résulte de cette dernière approximation, cette méthode néglige 

encore toute corrélation entre les positions relatives des électrons en dehors de celle introduite 

par la forme de ℘(𝑟1, 𝑟2, … , 𝑟𝑛), ce qui peut influencer les résultats des calculs. Par la suite, 

plusieurs autres évolutions ont été proposées pour améliorer les résultats des méthodes Hartree-

Fock. À titre d’exemple, on peut citer les méthodes post Hartree-Fock telles que : la méthode 

d’Interaction de Configuration (CI) [8] et la méthode de perturbation de Moller-Plesset (MP) 

[9,10] qui ne seront pas décrites dans ce travail. 

 

Ces méthodes, bien que très précises, ne sont applicables qu’à des systèmes de petite taille, car 

elles sont très couteuses en temps et en puissance de calculs. Pour ces raisons, elles ne sont pas 

adaptées à notre étude, car pour une description réaliste des mécanismes mis en jeu durant la 

croissance nous utilisons des systèmes contenant plusieurs dizaines d’atomes. 



Chapitre III : Méthodologies de simulation numérique   

73 
 

Un autre formalisme, qui a vu le jour sous l’impulsion des travaux de L. Thomas et E. Fermi 

dès le début du XXème siècle, puis formalisé dans les années 1960 par les contributions de P. 

Hohenberg, W. Konn et L. Sham, a permis tout en gardant une grande précision de s’attaquer 

à des systèmes plus importants. Dans ce formalisme, l’idée consiste à considérer la densité 

électronique totale du système au lieu de manipuler la fonction d’onde. Le système à résoudre 

passe donc de 3N à N dimensions. Ce nouvel objet d’étude, la densité électronique, donne 

alors son nom à cette nouvelle théorie, la théorie de la fonctionnelle de la densité ou, en anglais, 

« Density Functional Theory (DFT) ». 

 

III.1.2 Méthode de la Fonctionnelle de la Densité (DFT) 

La DFT est devenue aujourd’hui un outil théorique indispensable pour la description et 

l’analyse des propriétés physico-chimiques des systèmes complexes, particulièrement les 

systèmes contenant un très grand nombre d’électrons. Elle permet de réduire la complexité des 

problèmes rencontrés en mécanique quantique. Cette théorie utilise uniquement la densité 

électronique 𝜌(𝑟 ) d’un système pour échapper aux problèmes rencontrés dans la méthode de 

Hartree et Hartree-Fock. Avec cette théorie, la résolution de l’équation de Schrödinger pour un 

système de N électrons, est ramenée à une seule variable 𝜌(𝑟 ) et elle est associée à la fonction 

d’onde du système par la relation suivante : 

𝜌(𝑟 ) = ∑|𝛹𝑖(𝑟 )
2|

𝑁

𝑖=1

                                                         III. 5 

La théorie de la fonctionnelle de la densité est basée sur deux théorèmes publiés par P. 

Hohenberg et W. Kohn en 1964 [11]. Le premier, stipule qu’un système de N électrons en 

interaction dans son état fondamental, soumis à un potentiel extérieur Vext, et d’énergie totale E 

est une fonctionnelle unique de la densité 𝜌(𝑟 ). Cette énergie s’exprime sous la forme suivante : 

𝐸[𝜌(𝑟 )] = ∫  𝑉𝑒𝑥𝑡[𝜌(𝑟 )]𝑑3𝑟 + 𝐹[𝜌(𝑟 )]                          III. 6 

où 𝐹[𝜌(𝑟 )] est une fonctionnelle universelle de la densité donnant la valeur de l’énergie 

cinétique et coulombienne.  

Le deuxième théorème s’articule autour du principe variationnel appliqué à la fonctionnelle de 

la densité. D’après ce théorème, pour un système poly-électronique de N électrons soumis à un 

potentiel extérieur Vext, la valeur minimum de l’énergie 𝐸[𝜌(𝑟 )] est obtenue pour la valeur 

exacte de la densité électronique 𝜌(𝑟 ) de ce système. 

𝐸0 = 𝑚𝑖𝑛𝐸 [𝜌(𝑟 )]                                                                   III. 7 
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Il reste, cependant à trouver la formulation exacte pour exprimer la fonctionnelle universelle de 

la densité. Pour pallier cette difficulté, en 1965 Kohn et Sham [12] ont proposé une formulation 

dans laquelle la fonctionnelle universelle de la densité est écrite sous la forme d’une 

contribution cinétique et d’une contribution d’interaction électronique selon l’expression 

suivante : 

𝐹[𝜌(𝑟 )] = 𝑇[𝜌(𝑟 )] + 𝑉𝑒𝑒[𝜌(𝑟 )]                                          III. 8 

où 𝑇[𝜌(𝑟 )] et 𝑉𝑒𝑒[𝜌(𝑟 )] sont respectivement l’énergie cinétique du système électronique et 

l’énergie d’interaction entre les électrons. Les problèmes qu’ils ont rencontrés à ce niveau 

résident dans les expressions de 𝑇[𝜌(𝑟 )] et 𝑉𝑒𝑒[𝜌(𝑟 )] et surtout 𝑇[𝜌(𝑟 )] qui n’a pas de 

formulation exacte.  

Pour résoudre ce problème, ils décident d’écrire ces deux termes en fonction de 𝑇𝑠[𝜌(𝑟 )] 

(énergie cinétique d’un gaz d’électrons sans interaction et de même densité électronique) et de 

𝐸𝐻[𝜌(𝑟 )] (énergie d’interaction coulombienne d’une distribution de charge classique). De ce 

fait, ils ont remplacé le système réel ou les particules sont en interaction par un système sans 

interaction où la densité électronique est la même partout et qui présente l’avantage d’être 

facilement calculable. Cette nouvelle approche fait intervenir plusieurs contributions à l’énergie 

totale du système en plus de celle lié au potentiel extérieur ; l’énergie cinétique d’un gaz 

d’électron 𝑇𝑠[𝜌(𝑟 )], l’énergie d’interaction colombienne 𝐸𝐻[𝜌(𝑟 )] d’une distribution de charge 

classique et le terme d’échange-corrélation 𝐸𝑋𝐶[𝜌(𝑟 )] qui est une fonctionnelle additionnelle 

décrivant les interactions interélectroniques. Dans ce cas, l’énergie totale du système dans son 

état fondamental est écrite suivant cette relation : 

𝐸[𝜌(𝑟 )] = ∫  𝑉𝑒𝑥𝑡[𝜌(𝑟 )]𝑑3𝑟 + 𝑇𝑠[𝜌(𝑟 )] + 𝐸𝐻[𝜌(𝑟 )] + 𝐸𝑋𝐶[𝜌(𝑟 )]                    III. 9 

La seule inconnue dans l’approche de Kohn et Sham est le terme d’échange-corrélation qui 

malheureusement n’est pas plus facile à calculer que 𝐹[𝜌(𝑟 )], mais qui présente l’avantage 

d’être, en général, très petit devant les autres termes de l’énergie, et c’est sur lui que l’on réalise 

les seules approximations de cette méthode. Pour trouver la valeur la plus précise de ce terme, 

plusieurs approximations ont été proposées : 

Approximation de la densité locale (LDA) 

Dans cette approximation, le terme d’échange-corrélation 𝐸𝑋𝐶[𝜌(𝑟 )] est considéré comme une 

quantité localement définie qui dépend faiblement des variations de la densité électronique. 

Cette approximation est basée sur un système d’électrons libres où la densité électronique est 

équivalente à celle d’un gaz homogène d’électrons [13]. La LDA n’est valable que pour des 
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systèmes où la densité électronique varie lentement. Elle surestime les énergies de liaison et de 

cohésion ainsi que le paramètre de maille pour la majorité des solides. 

Approximation du gradient généralisé (GGA) 

L’approximation du gradient généralisé est une approximation semi-locale dérivée de la LDA. 

Elle consiste à relier non seulement la densité électronique du système 𝜌(𝑟 ) mais également 

son gradient au terme d’échange-corrélation 𝐸𝑋𝐶[𝜌(𝑟 )], afin de prendre en compte les variations 

de la densité lors du traitement de l’énergie d’échange-corrélation. De cette approximation 

découlent principalement deux types de potentiels d’échange-corrélation : le premier, de nature 

plutôt empirique, est lié à des interpolations numériques d’un grand nombre des résultats 

expérimentaux, c’est le cas du potentiel de. Perdew-Wang (PW91) [14]. Le second type de 

fonctionnelle est quant à lui plutôt construit sur des principes de la mécanique quantique, c’est 

le cas du potentiel de Perdew-BurKe-Ernzerhof (PBE) [15]. En général, ces deux types de 

potentiels donnent une bonne description des états fondamentaux des atomes et des molécules. 

Dans le cas des solides cristallins, ils donnent des valeurs de paramètres de maille et d’énergie 

de cohésion quasiment identique à ceux mesurés expérimentalement. 

 

Dans le cadre de ce travail, la GGA-PBE développée par Perdew et al [15], a été utilisée pour 

étudier le paysage énergétique des TMN du groupe IVb et estimer les directions ainsi que la 

valeur de la barrière de diffusion des espèces métalliques et azote sur différentes surfaces. 

Cependant, pour beaucoup de phénomènes, la résolution des équations de la mécanique 

quantique, certes plus proche de la réalité physique, nécessite un volume de calculs trop 

important. De ce fait, les méthodes de type ab initio sont surtout utilisées pour des études faisant 

intervenir des systèmes de l’ordre de quelques centaines d’atomes. 

 

III.1.3 Méthode de la dynamique moléculaire 

La dynamique moléculaire est une seconde méthode numérique pour simuler la matière à 

l’échelle atomique. Ces simulations consistent à discrétiser le temps afin de connaître la position 

et la vitesse des particules à chaque pas de temps (de l’ordre de la femtoseconde). L’évolution 

des positions et des vitesses est calculée à l’aide des forces d’interaction entre les particules, en 

utilisant les lois de la dynamique classique de Newton. L’énergie du système considéré est 

constituée de l’énergie potentielle et cinétique, et les forces d’interaction sont calculées à partir 

des dérivées premières de cette énergie. Dans le cadre de cette technique, la résolution des 

équations de mouvement de Newton devient impérative, et ces équations s’expriment sous la 

forme suivante : 
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−
𝑑𝑉

𝑑𝑟
= 𝑚

𝑑2𝑟

𝑑𝑡2
                                                                III. 10 

avec V l’énergie potentielle à la position r. Le vecteur r contient toutes les coordonnées des 

particules du système. Plusieurs algorithmes peuvent être utilisés pour résoudre ces équations. 

À titre d’exemple, on peut citer les algorithmes de type SHAKE [16,17], RATTLE [18], etc... 

 

La dynamique moléculaire est largement utilisée pour étudier les propriétés de la matière 

(solides, liquides et gaz).  

Le point fort de cette technique de simulation permet de calculer l’évolution temporelle et 

spatiale d’un système pour des échelles de taille et de temps de l’ordre de quelques dizaines de 

nanomètres et de quelques picosecondes (voire plus avec les nouvelles approches dites 

« accélérées »). Cependant, elle ne permet pas d’atteindre l’échelle spatio-temporelle 

supérieure à la centaine de nanomètres sur des durées de l’ordre de la seconde qui serait 

nécessaire dans le cadre de notre étude. Cette méthode de simulation n’a pas été utilisée dans 

ce travail. 

III.2. Méthodes Monte-Carlo 
Les méthodes Monte-Carlo (MC) sont des techniques de simulation qui permettent de traiter 

les systèmes de grande dimensionnalité en utilisant des processus stochastiques. Elles sont 

utilisées dans plusieurs domaines d’application comme la physique, la biologie, la métallurgie, 

la finance, etc.., en raison de leur fiabilité et de leur précision. Ce sont des techniques 

heuristiques qui explorent l’espace des phases d’un système, en utilisant la puissance brute d’un 

ordinateur. Ces techniques permettent d’accéder aux propriétés des matériaux sans recourir à 

l’expérience réelle ou à un développement théorique. 

 

Du point de vue algorithmique, les simulations Monte-Carlo sont des simulations itératives. À 

partir d’une configuration initiale, le système évolue vers une nouvelle configuration en 

effectuant des mouvements appelés « événements ». Dans le domaine de la physique, 

l’algorithme Monte-Carlo le plus connu est celui de Nicholas Metropolis et ses collaborateurs 

[19,20]. Ce type d’algorithme permet d’étudier les états thermodynamiques d’un système 

physique à l’équilibre. Dans le cas d’un système physique hors d’équilibre, où l’on peut associer 

une durée réelle et variable à chaque événement encore appelé « pas Monte-Carlo », on fait 

appel à un autre type de simulation appelé « Monte-Carlo cinétique ». Ce type de simulation 

est décrit dans le paragraphe suivant. 
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III.2.1 Méthode Monte-Carlo cinétique 

La méthode Monte-Carlo cinétique (kMC) est une évolution de la simulation de Monte-Carlo 

Metropolis. Cette évolution a été démontrée en 1999 par Adam et al [21], lorsque les auteurs 

ont proposé de modifier légèrement le pas élémentaire de Metropolis, pour introduire 

l’évolution temporelle dans une simulation Monte-Carlo. Comme mentionné dans le 

paragraphe précédent et contrairement à la méthode Métropolis, l’espace de phases du système 

étudié n’est pas statique et une durée est associée à chaque évènement (pas Monte-Carlo). Dans 

cette approche, on peut considérer que les atomes restent dans leurs minima d’énergie locaux, 

vibrant pendant un certain temps. Les mécanismes élémentaires peuvent être vus comme des 

mouvements rapides des atomes, les amenant de leur configuration initiale à une configuration 

finale, et donc à un autre minimum énergétique. Durant un mécanisme m le système passe par 

un maximum d’énergie 𝐸𝑚
𝑐𝑜𝑙. On définit alors l’énergie d’activation 𝐸𝑚

≠  de ce mécanisme 

comme l’énergie que doit fournir le système, initialement dans la configuration i, pour franchir 

la barrière énergétique que présente ce col : 𝐸𝑚
≠ = 𝐸𝑚

𝑐𝑜𝑙 − 𝐸𝑖, où 𝐸𝑖 est l’énergie de l’atome dans 

sa configuration initiale. 

La probabilité associée au mécanisme d’énergie 𝐸𝑚
≠  est définie par la relation suivante :  

𝑃(𝐸𝑚
≠) = 𝜈𝑒x𝑝 (−

𝐸𝑚
≠

𝑘𝐵𝑇
)                                                              III. 11 

avec ν la fréquence de vibration du système dans son état initial, 𝑘𝐵 la constante de Boltzmann 

et 𝑇 la température exprimée en Kelvin.  

Le modèle kMC utilisé dans ce travail prend en compte deux types d’évènements élémentaires : 

le dépôt et la diffusion 3D, similaire aux modèles utilisés dans les réfs [22–25]. Notre modèle 

est basé sur l’hypothèse que les évènements de dépôt et de diffusion sont deux évènements 

complètement indépendants. Un évènement de dépôt est un évènement périodique qui se réalise 

au cours d’un intervalle de temps τ entre deux évènements de dépôt successifs. Cet intervalle τ 

dépend uniquement de la vitesse du dépôt, F(ML/s), considéré comme constante, et des 

dimensions latérales du système Nx et Ny : 𝜏 = 1 (𝐹 × 𝑁𝑥 × 𝑁𝑦)⁄ . Cela nous permet d’en 

déduire la durée totale d’une simulation qui est calculée comme étant le nombre total de 

particules déposées Ndep, multiplié par le temps τ : ttot=Ndep×τ. Après chaque évènement de 

dépôt, le temps courant, noté t0 est remis à zéro, et un certain nombre de processus de diffusion 

peuvent se produire. Le temps écoulé lors d’un processus de diffusion, noté Δt, est alors ajouté 

au temps courant : t0=t0+Δt. 

Le choix d’un évènement de diffusion se fait par une procédure en deux étapes. Tout d’abord 

tous les processus de diffusion possibles sont classés suivant leurs barrières de diffusion. Donc 
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dans une classe j, ils seront référencés par tous les Nj processus de diffusion ayant la même 

barrière Ej, et donc la même probabilité d’occurrence pj calculée suivant l’équation III.11. La 

probabilité de la classe j est donc égale à Rj=pj×Nj et donc la probabilité totale de tous les 

évènements de diffusion possibles du système est R=Σ(Rj). Dans le cas où t0 ≥ τ, une nouvelle 

particule est ajoutée au système et la durée ttot de la simulation dévient ttot=(Ndep+1)τ. Il suffit 

alors de choisir une classe et ensuite un des Nj processus de cette classe. 

 

La simulation s’arrête lorsque le nombre de cellules élémentaires Nz (monocouches) données 

comme paramètre d’entrée est atteint ou par l’utilisateur en appuyant sur ctrl+c. Pour plus de 

détail à propos de notre modèle kMC les lecteurs peuvent consulter la référence [26]. 

 

Contrairement à la dynamique moléculaire, le kMC permet de simuler des systèmes de taille 

partant de l’échelle atomique jusqu’à des systèmes de taille contenant plusieurs millions 

d’atomes, et pendant des durées allant jusqu’à plusieurs dizaines de minutes. Il permet 

également d’étudier la cinétique de diffusion qui est difficilement accessible par l’expérience 

afin d’expliquer les propriétés des matériaux à l’échelle macroscopique. Cependant, les 

caractéristiques des mécanismes et les paramètres cinétiques doivent être calculés au préalable 

à partir des modèles atomistiques ou par des méthodes expérimentales.  

 

Le processus de pulvérisation cathodique que nous voulons reproduire se déroule en trois 

grandes étapes présentées sur la figure III.2a ; l’éjection de matière de cible, le transport des 

espèces pulvérisées jusqu’au substrat, et la croissance des couches minces.  Une simulation de 

l’ensemble de ces étapes par un logiciel unique est aujourd’hui difficile et fait l’objet d’une 

recherche active dans la communauté. Cependant, grâce au développement de logiciels dédiés 

à la simulation de chacune des étapes de la pulvérisation cathodique, l’étude détaillée de ses 

différentes étapes est devenue possible. Dans le cadre de cette thèse, les logiciels SRIM, 

SIMTRA et MODENA ont été utilisés pour simuler ces trois étapes. Nous présentons dans les 

paragraphes qui suivent la stratégie numérique utilisée. 

 

III.3 Modélisation numérique de la pulvérisation cathodique 
La pulvérisation cathodique est la technique expérimentale utilisée pour fabriquer les couches 

minces durant cette thèse. L’objectif de cette partie n’est donc pas de faire un état de l’art des 

différents outils numériques dédiés à la simulation de la croissance de film mince déposé par 

PVD que nous venons d’évoquer. Il est de présenter les différents logiciels (SRIM, SIMTRA 
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et MODENA), déjà disponibles dans la communauté scientifique, qui ont été utilisés. Pour 

reproduire l’ensemble des étapes de cette technique expérimentale de dépôt, ces logiciels ont 

été utilisés « en cascade ». Cette méthodologie sera développée dans le paragraphe suivant. 

 

III.3.1 Méthodologie numérique 

La méthode de pulvérisation cathodique, détaillée dans le Chapitre I, et comme mentionnée au 

paragraphe précédent, se déroule en trois grandes étapes présentées sur la figure III.2a : 

1- Éjection de la matière d’une cible sous bombardement ionique d’argon (Ar+) 

2- Transport en phase gazeuse des atomes pulvérisés de la cible jusqu’au substrat, 

3- Croissance de la couche par condensation des atomes sur le substrat. 

 

Figure III.2 Schéma de principe des 3 étapes du dépôt par pulvérisation cathodique en a) et 

des logiciels de simulation associés à la simulation de chacune d’entre elles en b). 

 

Pour simuler ces trois étapes, nous avons utilisé trois logiciels différents basés « en cascade » 

sur des simulations de type Monte-Carlo, déjà implémenté et disponible pour la communauté, 

voir figure III.2b : 

1- Le logiciel SRIM (Stopping and Range of Ions in Matter) pour simuler l’éjection de la 

matière de la cible sous bombardement ionique.  

2- Le logiciel SIMTRA (SImulation of Metal TRAnsport) pour simuler le transport en 

phase gazeuse des particules pulvérisées de la cible jusqu’au substrat. 

3- Le code MODENA (MOdeling DEposition of Nitride films and their Alloys) pour 

étudier la croissance tridimensionnelle (3D) des dépôts. 
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Les codes SRIM [27] et SIMTRA [28] sont des logiciels open-source et le code MODENA [26] 

un logiciel développé dans l’équipe et non encore diffusé. La méthodologie numérique utilisée 

est un processus « en cascade » entre ces trois logiciels ou les fichiers de sorties vont servir de 

fichiers d’entrées au logiciel suivant.  

Le fichier de sortie du code SRIM est donc une des entrées du code SIMTRA. Ce fichier 

contient, entre autres, l’énergie cinétique de toutes les espèces pulvérisées, la position et la 

direction des atomes. Le fichier de sortie du code SIMTRA, utilisé comme entrée au code 

MODENA, contient entre autres l’ensemble des distributions angulaire et en énergie des 

particules à la suite de leur transport en phase gazeuse. Les résultats des simulations SIMTRA 

sont très importants pour une meilleure description de la croissance des couches minces PVD 

dû à la forte dispersion du flux de particule créée par les espèces en phase vapeur. Cela permet 

de prendre en compte la dispersion du flux de particule au cours du transport en phase gaz, qui 

est un effet généralement attribué à la pression de travail utilisée [29]. L’augmentation de cette 

dernière entraîne un nombre collision plus important des espèces en phase gazeuse et donc une 

plus grande multiplicité des angles des particules impactant la surface comme schématisé dans 

la figure III.2a. L’une des conséquences de cette dispersion du flux est la diminution du 

phénomène d’ombrage. Nous ne manquerons pas d’en parler dans le Chapitre V lors de notre 

discussion sur les résultats obtenus à partir des simulations SIMTRA et MODENA. Avant cela, 

nous présentons dans les paragraphes qui suivent une brève description des codes SRIM et 

SIMTRA, et une description détaillée du code MODENA. 

 

III.3.2 Simulation de l’éjection de la matière de la cible  

Le logiciel SRIM [27] (Stopping and Range of Ions in Matter) est un code de calcul qui permet 

de simuler l’interaction des ions incidents avec la matière. Ce code a été initialement développé 

par James F. Ziegler et Jochen P. Biersack dans le but de simuler l’implantation et la 

pulvérisation de particules d’une cible par bombardement ionique. Depuis quelques années il 

est couramment utilisé dans la communauté pour simuler la pulvérisation des cibles et fournit 

des résultats comparables aux résultats expérimentaux, en termes de taux de pulvérisation ainsi 

que la distribution angulaire des espèces pulvérisées. C’est dans ce cadre qu’il a été utilisé dans 

ce travail pour simuler la pulvérisation des cibles de Ti, Zr et Hf. Il est basé sur une simulation 

de type Monte-Carlo, dans laquelle, on suppose que les atomes de la cible subissent des 

collisions élastiques binaires avec les ions impactant la surface. Suite à ces impacts, les atomes 

de surface de la cible gagnent alors une énergie cinétique supérieure et si cette dernière est 

supérieure à l’énergie seuil de déplacement Ed les atomes peuvent par la suite être éjectés de la 
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surface (après avoir franchi la barrière de potentiel de surface). Le logiciel renvoie alors, entre 

autres, l’énergie cinétique des espèces pulvérisées, la position et direction des atomes. Ce 

logiciel offre la possibilité de définir les paramètres initiaux de la cible (matériau, composition, 

densité) et des ions incidents (nature, énergie et angle incidence). Il permet également de choisir 

le nombre de particules incidentes permettant d’avoir une bonne statistique de la simulation. Le 

matériau simulé est considéré comme amorphe et les atomes de ce matériau sont considérés 

comme immobiles (c'est-à-dire le matériau est à 0 K), ce qui met de côté les phénomènes de 

recombinaison de défauts. 

 

La distribution  angulaire et en énergie du flux de particules quittant la cible a été calculée pour 

un seuil d’énergie de déplacement Ed de 30, 40 et 61 eV pour le Ti, Zr et Hf, respectivement, et 

une énergie de 350 eV (correspondant à la tension de décharge) pour les ions Ar [30]. Le 

rendement de pulvérisation Sp (définit comme étant le rapport entre le nombre d’atomes éjectés 

de la cible et le nombre de particules incidentes [31,32]) des cibles et l’énergie moyenne par 

atomes pulvérisés E sont reportés dans le tableau III.1. Ces calculs ont été réalisés en 

considérant 106 ions incidents. La valeur moyenne de l’énergie acquise par les atomes 

pulvérisés de Ti, Zr et Hf est respectivement de 25.47, 36.74 et 30.00 eV, ce qui permet de 

constater que les atomes éjectés de la cible de Zr sont globalement les plus énergétiques.  

 

Nature des ions (gaz) Ar+ (argon) 

Énergie des ions (eV) 350 

Angle incidence 0° 

Cible Ti Zr Hf 

 Sp (atomes/ions) 0.486 0.605 0.631 

E(eV) 25.47 36.74 30.00 

Tableau III.1 Le taux de pulvérisation et l’énergie moyenne par atomes de Ti, Zr et Hf 

pulvérisés par des ions Ar avec le code SRIM. 

 

Un taux de pulvérisation de 0.486, 0.605 et 0.631 a été obtenu pour Ti, Zr et Hf, respectivement, 

ce résultat nous donne une information sur les vitesses de dépôts. Dans son fichier de sortie 

(Sputter.txt) le code SRIM renvoie, entres autres, l’énergie cinétique des espèces pulvérisées, 

la position et la direction des atomes qui serviront de données d’entrée pour alimenter le code 

SIMTRA. 
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III.3.3 Simulation du transport des atomes jusqu’au substrat 

Le transport des atomes pulvérisés de la cible (Ti, Zr et Hf) jusqu’au substrat a été étudié avec 

le code SIMTRA  développé en 2008 par Van Aecken et al [28]. Ce code fournit, entre autres, 

la distribution angulaire (θ,ϕ) et énergétique des particules neutres (atomes de Ti, Zr et Hf 

pulvérisés et ions Ar rétrodiffusés) atteignant le substrat, où θ et ϕ représentent l’angle 

d’incidence des particules et l’angle azimutal, respectivement, à partir de la position, la 

direction des atomes et l’énergie cinétique des espèces pulvérisées que fournit le logiciel SRIM. 

Il est également basé sur une simulation de type Monte-Carlo, dans laquelle, on suppose que 

les atomes pulvérisés ont subi des collisions élastiques binaires avec des atomes du gaz neutres 

(Ar) durant leur transport de la cible à la surface du substrat. En fonction de la pression de 

travail d’argon Ar, les particules subissent un nombre de collisions plus ou moins important en 

phase gazeuse, ce qui affecte à la fois leur énergie cinétique et leurs trajectoires. Par conséquent, 

pour une particule individuelle, l’angle d’incidence θ peut être différent de l’angle d’inclinaison 

géométrique du substrat α, comme illustre la figure III.3. Ces deux angles sont définis par 

rapport à la normale au substrat.  

 

Figure III.3 Schéma montrant l’angle d’incidence réel θ d’une particule donnée atteignant le 

substrat issu de multiples collisions en phase gazeuse et l’angle d’inclinaison géométrique du 

substrat α entre la surface de la cible et celle du substrat.  

 

 Ces caractéristiques dépendent également de la géométrie de l’enceinte de dépôt, en particulier 

la distance cible-substrat. Les spécifications de notre chambre de dépôt (bâti PUMA) ont donc 

été incluses dans les simulations avec le code SIMTRA. Le transport de ces atomes pulvérisés 

a été réalisé en utilisant un total de 107 particules afin de garantir des statistiques suffisantes sur 
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les particules capturées par la surface du substrat. Pour des informations plus détaillées 

concernant le fonctionnement du code SRIM et SIMTRA, les lecteurs sont invités à consulter 

le chapitre 3 de la thèse d’Ahcene Siad [33].  

Comme mentionné précédemment, les résultats de cette étude de transport en termes de 

distribution angulaire, nombre de collision et d’énergies des particules arrivant sur le substrat 

sont reportées au Chapitre V de ce travail. Le fichier de sortie (PaticleData.txt) du code 

SIMTRA qui contient la distribution angulaire et en énergie a été également utilisé comme 

fichier d’entrée pour le code MODENA. 

 

III.3.4 Simulation de la croissance des atomes déposés : logiciel MODENA 

Le code MODENA est un logiciel développé à l’Institut Pprime, qui est basé sur une simulation 

Monte-Carlo cinétique (kMC). Il a été développé en 2015 par F. Nita et al [26,29] dans le cadre 

d’un projet collaboratif européen MC2 (Multi-scale Computational-driven design of novel hard 

nanostructured Coatings) pour simuler l’évolution de la microstructure et de la morphologie 

durant la croissance de couches minces de nitrures de métaux de transition (TMN) déposées par 

pulvérisation magnétron réactive. Le logiciel est capable de fournir des informations en cours 

de croissance sur l’évolution des caractéristiques morphologiques et structurelles des couches 

minces, telle que la densité de la couche, la compacité des colonnes et la rugosité de la surface. 

Il est également capable de reproduire, en prenant en compte l’anisotropie de diffusion des 

espèces métalliques et d’azotes (mise en évidence dans le Chapitre V portant sur l’étude de la 

DFT des mécanismes de diffusion), la formation et la compétition durant la croissance de 

facettes de surface (version du code non utilisé durant cette thèse). Une extension du code en 

cours de développement prévoit de prendre en compte les nitrures ternaires de type TiAlN. 

 

III.3.4.1 Description 3D du réseau 

Comme mentionné précédemment, le code MODENA est basé sur une simulation de type 

Monte-Carlo cinétique, qui prend en compte les espèces individuelles (métal et azote). Les 

simulations sont réalisées sur un réseau rigide 3D, défini dans le repère cristallographique, 

constitué de la superposition de deux sous-réseaux cfc (un par type d’espèce), pour modéliser 

la structure cubique à faces centrées B1 de type NaCl des TMN (voir figure III.4). Les 

dimensions de la cellule unitaire sont égales à la moitié du paramètre de maille du système, 

c’est-à-dire a0/2. Le nombre de cellules élémentaires Nx le long d’une direction x est calculé 

suivant la relation suivante : 

𝑁𝑥 =
2𝐿𝑥

𝑎0
                                                                         III. 12                                                
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avec Lx l’extension du système dans la direction x. Il en est de même pour le nombre de cellules 

élémentaires Ny, Nz pour les extensions Ly, Lz suivant les directions y, z. Les sites premiers 

voisins les plus proches d’un site d’un sous-réseau donné (noté nn), appartiennent au sous-

réseau cfc complémentaire et les sites seconds voisins les plus proches (noté nnn) appartiennent 

au même sous-réseau cfc. Le nombre maximum de sites nn et nnn est respectivement de 6 et 

12, voir figure III.4.  

 

 

Figure III.4 Réseau cubique à faces centrées de type NaCl [26] : les sphères jaunes 

représentent les sites métalliques et les sphères rouges les sites azotes. Les points bleus 

indiquent les sites 1ier voisins et les points verts les sites 2nd voisins. 

 

Le logiciel MODENA est alimenté par des calculs de DFT (énergies de diffusion et 

d’interaction), des données expérimentales et par le code SIMTRA via le fichier appelé 

ParticleData.txt, cité précédemment, contenant les énergies cinétiques et la direction de chaque 

particule. Deux types d’évènements sont pris en compte  

- dépôt des espèces métalliques (Me) et azote, à une vitesse donnée, et en proportion fixée 

par la stœchiométrie choisie (dans ce travail fixée à un ratio Me :N de 1 :1)  

- diffusion des espèces Me et azote 

 

III.3.4.2 Modèle de dépôt  

Le modèle de dépôt est défini comme suit. La couche est déposée à une vitesse constante 

(1ML/s dans cette thèse) et l’épaisseur de cette couche dépend du nombre de cellules 

élémentaires le long de la direction z (voir l’équation III.12). La trajectoire des particules de la 

cible au substrat est représentée schématiquement sur la figure III.5 et leurs orientations sont 

contrôlées par les angles polaires et azimutal (θ,ϕ). Deux types de distribution ont été 

considérées dans ce travail. La première correspond au cas de la pulvérisation magnétron 
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réactive où la pression de travail dans l’enceinte est non nulle, l’angle d’incidence θ de la 

particule atteignant le substrat est ainsi différent de l’angle géométrique α entre la cible et le 

substrat (figure III.3), en raison des collions subies par la particule au cours du transport en 

phase gaz [29]. Cet angle incidence θ est déterminé par une distribution angulaire obtenue à 

partir du code SIMTRA (voir figure III.5). Dans le cas d’un dépôt en flux collimaté (ce qui 

serait le cas de l’évaporation thermique), on considère que les particules suivent des trajectoires 

rectilignes sans collision en phase gazeuse et donc l’angle θ est égal α.  La figue III.5 montre 

également le rayon r0 du cylindre à l’intérieur duquel les sites de dépôt possibles sont 

sélectionnés. Ce paramètre ajustable permet de modéliser une interaction plus ou moins forte 

entre la particule incidente et la surface du film. Plus cette interaction est forte, plus le rayon 

est grand et plus loin la particule va ressentir la surface et se faire piéger par elle. Cette approche 

est équivalente au concept de mécanisme de piégeage de surface proposé par Alvarez et al [34] 

dans leur modèle kMC.  

 

Dans le logiciel MODENA le processus de dépôt, adsorption d’une particule de la phase gaz 

sur un site de surface, ne se réalise que sur des sites stables. Un site table est défini comme un 

site vacant dont les sites 1er et 2nd voisins doivent vérifier certains critères d’occupation que 

nous appellerons « règle de contact » avec la surface. Cette règle assure donc que la particule 

déposée à la surface du substrat aura un nombre minimum de liaisons avec ses voisins les plus 

proches. Ce nombre de 1er et 2nd voisins est ajusté de façon à s’assurer de former des films de 

densité suffisante par rapport à l’expérience. Durant un processus de dépôt, la particule est 

déposée sur le premier site stable de la surface rencontrée, à l’intérieur de ce cylindre de rayon 

r0 centré sur sa trajectoire définie par l’angle d’incidence θ et l’angle azimutal ϕ et comme 

présenté sur la figure III.5. S’il y a plusieurs sites stables à l’intérieur du cylindre, elle sera 

déposée sur le site le plus stable énergétiquement, et si les sites de dépôt ont une énergie 

équivalente, elle sera déposée sur n’importe lequel d’entre eux avec une probabilité égale. 
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Figure III.5 Schéma de principe des 3 étapes de simulation du dépôt par pulvérisation 

cathodique à partir des logiciels SRIM, SIMTRA et MODENA. L’angle géométrique 

α, l’angle incidence θ, le cylindre de rayon r0 et la barrière énergétique E0 pour la 

particule diffusante (Ti ou N uniquement) sur la terrasse sont précisés sur la figure.  

 

III.3.4.3 Modèle de diffusion   

Dans la version actuelle du code, seule la diffusion d’un atome isolé (métallique ou azote) est 

considérée. La diffusion d’espèce poly-atomique, par exemple les dimères, des agrégats ou les 

molécule, n’est pas prise en compte, car leur mobilité est beaucoup plus faible que celle d’un 

adatome [35]. Le processus de diffusion élémentaire a lieu lorsque le site initial, site i, est 

occupé et que le site final, site f, dans la direction de diffusion est vacant. Une barrière 

d’activation est associée à chaque processus de diffusion. Pour assurer le contact entre la 

particule qui diffuse et la surface, chaque site occupé (avant et après la diffusion) doit obéir à 

la règle de contact mentionnée précédemment. Elle impose à la particule déposée, de garder 

toujours un nombre de site 1er et 2nd voisins occupés noté respectivement Nnn et Nnnn au 

minimum supérieur à 1 (𝑁𝑛𝑛
𝑚𝑖𝑛 ≥ 1 et 𝑁𝑛𝑛𝑛

𝑚𝑖𝑛 ≥ 1). Une particule qui obéit strictement à cette 

règle de contact est considérée comme étant un adatome et donc peut diffuser.  

Deux modèles de diffusion peuvent être implémentés dans le code MODENA. Ils diffèrent par 

la façon de calculer la barrière de diffusion pour un processus de diffusion élémentaire. Dans 

le premier modèle de diffusion, la barrière d’activation Eb de la diffusion est calculée en tenant 

compte de la configuration du site initial et elle s’exprime sous la forme suivante : 

𝐸𝑏 = 𝐸0 + 𝑁𝑛𝑛
′ 𝐸𝑛𝑛 + 𝑁𝑛𝑛𝑛

′ 𝐸𝑛𝑛𝑛                                               III. 13  

où E0 est la barrière de diffusion d’un adatome « isolé » diffusant sur une surface orientée 

donnée. Les interactions entre cet adatome et les sites occupés appartenant à cette surface, 

notées (𝑁𝑛𝑛
0 ) et (𝑁𝑛𝑛𝑛

0 ) respectivement pour les 1er et 2nd voisins, sont déjà pris en compte dans 
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cette barrière E0. Ici 𝑁𝑛𝑛
′  et 𝑁𝑛𝑛𝑛

′ , définis par 𝑁𝑛𝑛
′ = 𝑁𝑛𝑛 − 𝑁𝑛𝑛

0  et 𝑁𝑛𝑛𝑛
′ = 𝑁𝑛𝑛𝑛 − 𝑁𝑛𝑛𝑛

0 , 

représentent le nombre des voisins « latéraux » de chaque espèce de sorte que 𝑁𝑛𝑛
′  𝐸𝑛𝑛 +

𝑁𝑛𝑛
′ 𝐸𝑛𝑛𝑛  représente l’énergie de liaison latérale.  

Ce modèle de diffusion a déjà été utilisé par Bruschi et al [36,37] pour réaliser des simulations 

kMC de dépôt de couches minces poly-cristallines et pour étudier l’électromigration dans des 

structures 3D. 

Dans le second modèle de diffusion, la barrière d’activation de la diffusion est calculée en tenant 

compte de la différence entre l’énergie du système avant et après un saut (∆𝐸) voir figure III.6. 

Cette barrière d’activation prise dans ce second modèle est définie selon la relation suivante : 

𝐸𝑏 = 𝐸0 + ∆𝐸        𝑠𝑖 𝐸𝑓 > 𝐸𝑖       𝑒𝑡          𝐸𝑏 = 𝐸0     𝑠𝑖 𝐸
𝑓 ≤ 𝐸𝑖                   III. 14 

avec Ef l’énergie d’interaction de la particule dans l’état final, après le saut, et Ei l’énergie 

d’interaction de la particule dans l’état initial, avant le saut. Elles sont calculées en fonction du 

nombre nn et nnn de sites occupés en 1er et 2nd voisin multiplié par les énergies d’interaction 

positives Enn et Ennn selon la relation suivante : 

𝐸 = −(𝑁𝑛𝑛𝐸𝑛𝑛 + 𝑁𝑛𝑛𝑛𝐸𝑛𝑛𝑛)                                                     III. 15 

Dans ce cas, E0 est l’énergie de migration d’un adatome, elle n’a pas la même signification que 

dans le modèle précédent. 

 

Figure III.6 Schéma explicatif de la barrière d’activation de la diffusion.   

 

III.3.4.4 Entrées et sorties de MODENA 

L’interface de MODENA est contrôlée par un fichier appelé inputFile.txt, dans lequel 

l’utilisateur peut introduire les différents paramètres de calcul. À tire d’exemple, on peut citer 

les dimensions (Lx, Ly, Lz) de la boîte de simulation, la température T (K) du dépôt, la vitesse 

de dépôt F(ML/s), l’angle d’inclinaison géométrique α, les paramètres nn et nnn de la règle de 

contact avec la surface, le rayon de capture r0 des particules arrivant au substrat à une position 

instantanée donnée (voir la figure III.5) et le modèle de diffusion à exécuter. Elle donne aussi 

la possibilité de sélectionner les caractéristiques structurelles (compacité, densité, rugosité de 

surface, etc…) des couches minces que l’utilisateur souhaite analyser à la sortie.  
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Au niveau de cette interface, l’utilisateur a également différentes options pour prendre en 

compte les caractéristiques angulaires du flux de particules incidentes lui permettant de simuler 

différents types de dépôt suivant la distribution angulaire du flux considérée : i) un flux de 

particules suivant des trajectoires rectilignes identiques (flux collimaté), ii) un flux utilisant la 

distribution angulaire SIMTRA pour les espèces métalliques et azote (mimant la pulvérisation 

magnétron réactive à partir d’une cible en mode empoisonnée), iii) un flux utilisant la 

distribution angulaire SIMTRA pour les espèces métalliques et une orientation aléatoire pour 

l’azote (mimant l’adsorption de l’azote à partir de la dissociation de molécules N2) et iv) un 

flux utilisant la distribution angulaire SIMTRA pour les espèces métalliques et une trajectoire 

normale à la surface pour l’azote (mimant l’arrivée d’ions azote accélérés par une tension de 

polarisation appliquée au substrat). Dans le prochain paragraphe, ces différents modes seront 

présentés illustrant les capacités prédictives et la versatilité du code MODENA, mais avant cela, 

un résumé des paramètres les plus importants qui ont été utilisés lors de cette étude numérique 

est présenté dans le tableau III.2 ci-dessous.  

Les modes de simulation simtra/simtra et flux collimaté, les paramètres de la règle de contact 

avec la surface 𝑁𝑛𝑛
𝑚𝑖𝑛 = 1 et 𝑁𝑛𝑛𝑛

𝑚𝑖𝑛 = 3, la valeur du rayon de capture r0=√2/2 ainsi que l’énergie 

d’activation des mécanismes de diffusion pour les deux espèces Ti et N ont été choisis dans 

notre étude. Ces paramètres ont été optimisés dans les travaux de Nita et al [26] pour simuler 

la croissance de couches de TiN déposé par pulvérisation magnétron réactive en incidence 

normale et reproduire le plus fidèlement possible la morphologie de surface et la densité des 

couches obtenues expérimentalement. 

 

Nombre de cellules élémentaires  200×200×100 

Energie d’interaction Ti-Ti (eV) 1.12  

Energie d’interaction N-N (eV) 2.12 

Energie d’interaction Ti-N (eV) 2.85  

Modèle de diffusion Modèle 2 

Energie de migration de Ti et N  𝐸𝑚𝑖𝑔
𝑇𝑖 = 𝐸𝑚𝑖𝑔

𝑁 = 1 𝑒𝑉 

Mode de simulation simtra/simtra et flux collimaté 

Vitesse de dépôt  F = 1ML/s 

Règle de contact avec la surface 𝑁𝑛𝑛
𝑚𝑖𝑛 = 1 et 𝑁𝑛𝑛𝑛

𝑚𝑖𝑛 = 3 

Rayon de capture  𝑟0 = √2 2⁄  

Distribution des espèces  PaticleData.txt 

Tableau III.2 Les paramètres d’entrées du code MODENA. 
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III.3.4.5 Exemple de potentialité du logiciel : Modélisation du flux   

Le code MODENA a été développé dans le but d’offrir à ses utilisateurs un large éventail de 

possibilité. L’une de ces possibilités concerne la façon dont le flux des particules incidentes 

sera modélisé durant la simulation de la croissance. Dans ce paragraphe, les différentes 

modulations possibles du flux sont présentées. Le code nous permet en effet de réaliser quatre 

types de simulation, comme mentionné dans le paragraphe précédent. Ils sont appelés dans ce 

manuscrit mode « bias », « random », « simtra/simtra » et « flux collimatté » suivant la 

distribution angulaire prise en compte pour les espèces métalliques et azote. Dans le cas du 

mode « bias », on considère que la cible de Ti est pulvérisée dans un environnement riche en 

ions azotes où règne une différence de potentiel entre la cible et le substrat. La distribution 

fournie par le logiciel SIMTRA est donc utilisée pour définir les trajectoires des espèces 

métalliques et on suppose que ce sont des ions azote qui arrivent perpendiculairement à la 

surface du substrat. Ensuite, pour le mode « random », la distribution simtra a été également 

utilisée pour définir les angles d’arrivés des espèces métalliques et on fait l’hypothèse que les 

espèces azote arrivent sur la surface avec une distribution angulaire aléatoire. Dans le troisième 

mode, le mode « simtra/simtra », la distribution simtra a été utilisée à la fois pour les espèces 

métalliques et azotes. Enfin, pour le mode en « flux collimaté », le simulateur suppose qu’il y 

a un collimateur entre la cible et le substrat. Dans ce cas particulier, les espèces arrivent à la 

surface du substrat sans subir aucune collision pendant le transport en phase gaz avec une 

énergie cinétique commune. Les particules arrivent donc sur la surface toutes parallèles entre 

elles et avec l’angle d’inclinaison géométrique du substrat. Le flux se rapproche de ce que l’on 

trouve dans les dépôts en épitaxie par jets moléculaires (molecular beam epitaxy) où les 

particules arrivent également sur le substrat avec une très faible dispersion angulaire autour de 

l’angle géométrique du substrat. 

Parmi ces modélisations des distributions angulaires des espèces incidentes, la distribution en 

mode « simtra/simtra » semble la plus proche de celle que l’on va retrouver durant les dépôts 

expérimentaux réalisés dans cette thèse, et c’est cette distribution qui sera retenue et présentée 

dans le chapitre V. 

Avant de poursuivre avec le chapitre des résultats nous voulons mettre l’accent sur l’importance 

d’une bonne modélisation du flux au travers d’une présentation rapide de résultat de simulation 

de couches minces de TiN pour ces quatre modes de simulation (figure III.6) réalisées à 500 K 

pour un angle d’inclinaison α=65° et un rayon capture r0=√2/2. Certes toutes les couches minces 

obtenues présentent une structure colonnaire comme observée expérimentalement [26,27,28], 

cependant des différences significatives peuvent être observées suivant le mode de dépôt choisi. 
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Pour le mode « bias », une structure poreuse et rugueuse (2.41 nm) avec des colonnes quasiment 

normales à la surface du substrat a été obtenue (figure III.6a), tandis qu’en mode « random » 

(figure III.6b), une structure plus poreuse est obtenue, avec des colonnes inclinées et une surface 

plus rugueuse (3.45 nm). La microstructure obtenue en mode « simtra/simtra » (figure III.6c) 

est la plus dense avec une surface moins rugueuse (1.63 nm) et des colonnes épaisses et plus 

inclinées que ces deux modes précédents. La figure III.6d présente la microstructure obtenue 

en flux collimaté avec la rugosité de surface la plus faible (1.1 nm). Les colonnes sont cette 

fois-ci plus fines et plus tiltées. Ces résultats montrent que la distribution angulaire des 

particules est l’un des moteurs de l’inclinaison des colonnes et qu’elle influence également 

l’évolution de la morphologie des colonnes formées. 

 

 

Figure III.6 Images 3D d’une couche mince de TiN simulée à T= 500 K avec une distribution 

angulaire de 0.3 Pa (a-c) et d) en flux collimaté pour la règle de contact avec la surface nn=1 et 

nnn=3.
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III.4 Conclusion 
Dans ce chapitre, nous avons présenté notre stratégie de simulation multi-échelle pour la 

simulation du dépôt de film mince de nitrure de titane. Elle consiste, dans un premier temps, à 

déterminer à l’échelle atomique l’ensemble des mécanismes élémentaires qui pilotent la 

croissance. Ces mécanismes sont, dans un second temps, implémentés au sein d’un logiciel 

dédié à la reproduction de la croissance de film mince de nitrure de métaux de transition. Ce 

logiciel, basé sur un algorithme Monte Carlo cinétique, nous permet ainsi d’atteindre une 

échelle spatio-temporelle suffisamment étendue (de l’échelle atomique jusqu’à un système de 

taille mésoscopique) pour reproduire avec précision l’évolution de la couche mince en 

formation et ainsi comparer les résultats de simulation aux résultats expérimentaux. 

Afin de compléter la présentation de notre stratégie multi-échelle de la croissance, nous avons 

rappelé les méthodologies de simulation de la matière à l’échelle atomique en nous concentrant 

sur celles utilisées dans cette étude, à savoir la DFT pour les méthodes ab initio.  

Ayant comme objectif final de simuler l’ensemble du processus expérimental de la 

pulvérisation magnétron réactive, depuis la pulvérisation de la cible jusqu’à l’obtention de la 

couche mince, l’approche mise en œuvre s’appuie sur l’utilisation de plusieurs codes : SRIM 

pour l’éjection de la matière de la cible, SIMTRA pour le transport des atomes pulvérisés de la 

cible jusqu’au substrat et MODENA pour la croissance tridimensionnelle (3D) de la couche. 

Les données de sortie du logiciel SRIM (énergie cinétique des espèces pulvérisées, la position 

et la direction des atomes) ont été utilisées pour alimenter le logiciel SIMTRA et les sorties du 

logiciel SIMTRA (distribution angulaire et en énergie) ont été utilisées comme paramètres 

d’entrée pour le logiciel MODENA. À noter que dans la version du code utilisée, l’énergie des 

particules incidentes n’est pas explicitement prise en compte. Cette méthodologie « en 

cascade » nous permet de simuler le plus fidèlement possible le processus de pulvérisation 

cathodique en prenant en compte l’ensemble des paramètres expérimentaux ; la forme du bâti, 

les pressions de travail, la distance cible-substrat etc… Enfin nous avons présenté les 

spécificités du code MODENA (modèle de réseau, de dépôt et de diffusion) et nous avons mis 

en exergue le rôle fondamental de la distribution angulaire du flux des particules incidentes lors 

de la modélisation du processus de croissance de film mince par pulvérisation magnétron. 



Références bibliographiques du chapitre III   

92 
 

Références bibliographiques du chapitre III 
[1] H. Huang, L.G. Zhou, Atomistic simulator of polycrystalline thin film deposition in 

three dimensions, J. Comput. Mater. Des. 11 (2004) 59‑74. 

https://doi.org/10.1007/s10820-004-8326-1. 

[2] E. Schrödinger, Quantisierung als Eigenwertproblem, Ann. Phys. 385 (1926) 437‑490. 

https://doi.org/10.1002/andp.19263851302. 

[3] M.B. and R. Oppenheimer, Zur Quantentheorie der Molekeln, Annelen der Phys. 

(1927). 

[4] D.R. Hartree, The Wave Mechanics of an Atom with a non-Coulomb Central Field. 

Part III. Term Values and Intensities in Series in Optical Spectra, Math. Proc. 

Cambridge Philos. Soc. 24 (1928) 426‑437. 

https://doi.org/10.1017/S0305004100015954. 

[5] W. Pauli, Über den Zusammenhang des Abschlusses der Elektronengruppen im Atom 

mit der Komplexstruktur der Spektren, Annelen Phys. 31 (1925) 765‑783. 

https://doi.org/10.1007/BF02980631. 

[6] V. Fock, Näherungsmethode zur Lösung des quantenmechanischen 

Mehrkörperproblems, Zeitschrift für Phys. 61 (1930) 126‑148. 

https://doi.org/10.1007/BF01340294. 

[7] J.C. Slater, The theory of complex spectra, Phys. Rev. 34 (1929) 1293‑1322. 

https://doi.org/10.1103/PhysRev.34.1293. 

[8] S.F. Boys, P.R.S.L. A, Electronic wave functions - I. A general method of calculation 

for the stationary states of any molecular system, Proc. R. Soc. London. Ser. A. Math. 

Phys. Sci. 200 (1950) 542‑554. https://doi.org/10.1098/rspa.1950.0036. 

[9] J.A. Pople, J.S. Binkley, R. Seeger, Theoretical models incorporating electron 

correlation, Int. J. Quantum Chem. 10 (1976) 1‑19. 

https://doi.org/10.1002/qua.560100802. 

[10] P. C. Moller and M.S. Plesset, Note on an Approximation Treatment for Many-

Electron Systems, Physical Review. 46, (1934) 618‑622. 

[11] P. Hohenberg and W. Kohn, Inhomogeneous Electron Gas*, Phys. Rev. B. 136 (1964) 

864‑871. https://doi.org/10.1007/BF01198136. 

[12] W. Kohn, Nobel lecture: Electronic structure of matter - Wave functions and density 

functional, Rev. Mod. Phys. 71 (1999) 1253‑1266. 

https://doi.org/10.1103/revmodphys.71.1253. 

[13] O.G. R. 0. Jones, The density functional formalism, its applications and prospects, Rev. 



Références bibliographiques du chapitre III   

93 
 

Mod. Phys. 61 (1989) 689‑746. 

[14] J. P.Perdew, Y. Wang, Accurate and simple analytic representation of the electron-gas 

correlation energy, Phys. Rev. B. 45 (1992) 13244. 

[15] J.P. Perdew, K. Burke, M. Ernzerhof, Generalized gradient approximation made 

simple, Phys. Rev. Lett. 77 (1996) 3865‑3868. 

https://doi.org/10.1103/PhysRevLett.77.3865. 

[16] J.P. Ryckaert, G. Ciccotti, H.J.C. Berendsen, Numerical integration of the cartesian 

equations of motion of a system with constraints: molecular dynamics of n-alkanes, J. 

Comput. Phys. 23 (1977) 327‑341. https://doi.org/10.1016/0021-9991(77)90098-5. 

[17] S. Miyamoto, P.A. Kollman, Settle: An analytical version of the SHAKE and RATTLE 

algorithm for rigid water models, J. Comput. Chem. 13 (1992) 952‑962. 

https://doi.org/10.1002/jcc.540130805. 

[18] H.C. Andersen, Rattle: A « velocity » version of the shake algorithm for molecular 

dynamics calculations, J. Comput. Phys. 52 (1983) 24‑34. 

https://doi.org/10.1016/0021-9991(83)90014-1. 

[19] N. Metropholis, S. Ulam, The Monet Carlo Method, J. Am. Stat. Assoc. 44 (1949) 

335‑341. 

[20] N. Metropolis, A.W. Rosenbluth, M.N. Rosenbluth, A.H. Teller, E. Teller, Eqviation of 

State Calculations by Fast Computing Machines, J. Chem. Phys. 21 (1953). 

https://doi.org/https://doi.org/10.1063/1.1699114. 

[21] E. Adam, L. Billard, F. Lançon, Class of Monte Carlo algorithms for dynamic 

problems leads to an adaptive method, Phys. Rev. E - Stat. Physics, Plasmas, Fluids, 

Relat. Interdiscip. Top. 59 (1999) 1212‑1216. 

https://doi.org/10.1103/PhysRevE.59.1212. 

[22] H. Huang, G.H. Gilmer, T.D. De La Rubia, An atomistic simulator for thin film 

deposition in three dimensions, J. Appl. Phys. 84 (1998) 3636‑3649. 

https://doi.org/10.1063/1.368539. 

[23] S. Lucas, P. Moskovkin, Simulation at high temperature of atomic deposition, islands 

coalescence, Ostwald and inverse Ostwald ripening with a general simple kinetic 

Monte Carlo code, Thin Solid Films. 518 (2010) 5355‑5361. 

https://doi.org/10.1016/j.tsf.2010.04.064. 

[24] J. Dalla Torre, G.H. Gilmer, D.L. Windt, R. Kalyanaraman, F.H. Baumann, P.L. 

O’Sullivan, J. Sapjeta, T. Díaz de la Rubia, M. Djafari Rouhani, Microstructure of thin 

tantalum films sputtered onto inclined substrates: Experiments and atomistic 



Références bibliographiques du chapitre III   

94 
 

simulations, J. Appl. Phys. 94 (2003) 263‑271. https://doi.org/10.1063/1.1579112. 

[25] J.E. Rubio, M. Jaraiz, I. Martin-Bragado, J.M. Hernandez-Mangas, J. Barbolla, G.H. 

Gilmer, Atomistic Monte Carlo simulations of three-dimensional polycrystalline thin 

films, J. Appl. Phys. 94 (2003) 163‑168. https://doi.org/10.1063/1.1577814. 

[26] F. Nita, C. Mastail, G. Abadias, Three-dimensional kinetic Monte Carlo simulations of 

cubic transition metal nitride thin film growth, Phys. Rev. B. 93 (2016) 1‑13. 

https://doi.org/10.1103/PhysRevB.93.064107. 

[27] U.L. J.F. Ziegler, J.P. Biersack, The Stopping and Range of Ions in Matter, TPergamon 

Press. New York. (1985). 

[28] K. Van Aeken, S. Mahieu, D. Depla, The metal flux from a rotating cylindrical 

magnetron: a Monte Carlo simulation, J. Phys. D. Appl. Phys. 41 (2008) 205307. 

[29] B. Bouaouina, C. Mastail, A. Besnard, R. Mareus, F. Nita, A. Michel, G. Abadias, 

Nanocolumnar TiN thin film growth by oblique angle sputter-deposition: Experiments 

vs. simulations, Mater. Des. 160 (2018) 338‑349. 

https://doi.org/10.1016/j.matdes.2018.09.023. 

[30] A.Y. Konobeyev, U. Fischer, Y.A. Korovin, S.P. Simakov, Evaluation of effective 

threshold displacement energies and other data required for the calculation of advanced 

atomic displacement cross-sections, Nucl. Energy Technol. 3 (2017) 169‑175. 

https://doi.org/10.1016/j.nucet.2017.08.007. 

[31] M.P. Seah, T.S. Nunney, Sputtering yields of compounds using argon ions, 43 (2011). 

[32] Y. Yamamura, H. Tawara, Energy dependence of ion-induced sputtering yields from 

monatomic solids at normal incidence, At. Data Nucl. Data Tables. 62 (1996) 149‑253. 

https://doi.org/10.1006/adnd.1996.0005. 

[33] A. Siad, Etude numérique et expérimentale de la croissance de couches minces 

déposées par pulvérisation réactive ., thèse Dr. l’École Natl. Supérieure d’Arts Métiers, 

Fr. (2016) 51‑72. 

[34] R. Alvarez, C. Lopez-Santos, J. Parra-Barranco, V. Rico, A. Barranco, J. Cotrino, A.R. 

Gonzalez-Elipe, A. Palmero, Nanocolumnar growth of thin films deposited at oblique 

angles: Beyond the tangent rule, J. Vac. Sci. Technol. B Microelectron. Nanom. Struct. 

32 (2014). https://doi.org/10.1116/1.4882877. 

[35] D.G. Sangiovanni, D. Edström, L. Hultman, V. Chirita, I. Petrov, J.E. Greene, 

Dynamics of Ti, N, and TiN x (x=1-3) admolecule transport on TiN(001) surfaces, 

Phys. Rev. B - Condens. Matter Mater. Phys. 86 (2012). 

https://doi.org/10.1103/PhysRevB.86.155443. 



Références bibliographiques du chapitre III   

95 
 

[36] P. Bruschi, A. Nannini, M. Piotto, Three-dimensional Monte Carlo simulations of 

electromigration in polycrystalline thin films, Comput. Mater. Sci. 17 (2000) 299‑304. 

https://doi.org/10.1016/s0927-0256(00)00041-0. 

[37] P. Bruschi, A. Nannini, F. Pieri, Monte Carlo simulation of polycrystalline thin film 

deposition, Phys. Rev. B - Condens. Matter Mater. Phys. 63 (2001) 1‑8. 

https://doi.org/10.1103/PhysRevB.63.035406. 

[38] V. Elofsson, D. Magnfält, M. Samuelsson, K. Sarakinos, Tilt of the columnar 

microstructure in off-normally deposited thin films using highly ionized vapor fluxes, 

J. Appl. Phys. 113 (2013). https://doi.org/10.1063/1.4804066. 

[39] G.K. Kiema, M.J. Colgan, M.J. Brett, Dye sensitized solar cells incorporating obliquely 

deposited titanium oxide layers, Sol. Energy Mater. Sol. Cells. 85 (2005) 321‑331. 

https://doi.org/10.1016/j.solmat.2004.05.001. 

 



 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 



   

97 
 

Chapitre IV 

Résultats expérimentaux et discussion 



Chapitre IV : Résultats expérimentaux et discussion 

98 
 

IV. Résultats expérimentaux et discussion 
Ce chapitre présente les principaux résultats expérimentaux qui ont été obtenus au cours de ce 

travail de thèse. Ces résultats sont présentés en trois sous-chapitres : le premier sous-chapitre 

est consacré à la croissance morphologique et microstructurale des films de TiN, ZrN et HfN 

déposés par pulvérisation magnétron réactive en incidence oblique à différents angles 

d’inclinaison du substrat α=5°, 35°, 65°, 75° et 85°, pour une pression de travail de 0.3 Pa et à 

300°C. Les résultats obtenus pour ces trois systèmes binaires seront comparés entre eux. Le 

deuxième sous-chapitre est dédié également à la croissance morphologique et microstructurale 

des films de TiAlN déposés dans les mêmes conditions que les films précédents et les résultats 

obtenus pour cet alliage ternaire seront comparés à ceux obtenus pour TiN. Le troisième sous-

chapitre présente les résultats d’une étude sur l’influence des paramètres de dépôt des films de 

TiN déposés à différents angles α. Tout d’abord, nous étudierons l’influence de la pression de 

travail sur la croissance des films TiN déposés à température ambiante (RT), pour deux 

pressions de travail : 0.3 et 0.5 Pa. Dans un second temps, les résultats d’une étude sur 

l’influence de la température du substrat seront présentés pour les films minces de TiN déposés 

à RT, 300°C et 500°C, pour une pression de travail de 0.3 Pa. Les différents résultats obtenus 

pour ces quatre séries de nitrures seront comparés et discutés avec ceux trouvés dans la 

littérature. Les différents résultats obtenus seront résumés en fin de chapitre. 

  

IV.1 Propriétés morphologiques et microstructurales des films de TiN, ZrN 

et HfN 

IV.1.1 Croissance morphologique de TiN, ZrN et HfN 

La morphologie de croissance des films OAD TiN, ZrN et HfN est illustrée dans la figure IV.1. 

Les films déposés à un angle d’inclinaison du substrat α ≥ 35° présentent une morphologie de 

croissance colonnaire avec des colonnes s’étendant sur toute l’épaisseur du film. Les colonnes 

sont inclinées dans la direction du flux incident. En augmentant l’angle d’inclinaison du substrat 

α, l’angle d’inclinaison des colonnes β par rapport à la normale au substrat passe de β=3° (à 

α=5°) à β=24.5° (à α=85°), de β=8° (à α=35°) à β=31.5° (à α=85°) et de β=13° (à α=35°) à 

β=34° (à α=85°) pour les films minces de TiN, ZrN et HfN, respectivement. Les colonnes sont 

droites et ont un diamètre relativement constant (~92, ~85 et ~100 nm pour les films de TiN, 

ZrN et HfN, respectivement), sauf à proximité de l’interface du substrat où la densité des 

colonnes est plus élevée. Les distances inter-colonnaires (limites entre les colonnes) sont plus 

marquées lorsque l’angle d’inclinaison α augmente, ce qui montre clairement que la porosité 

augmente avec l’angle d’inclinaison du substrat. Cependant, hormis le film de TiN, il n’est pas 
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possible de distinguer des caractéristiques en colonne sur les micrographies MEB des films de 

ZrN et HfN déposés à α=5°, car ces couches sont très compactes, et montrent des signes de 

nucléation répétée le long de l’épaisseur du film.     

 

Figure IV.1. Images MEB en coupe transverse des films TiN, ZrN et HfN déposés à différents 

angles d’inclinaison du substrat α, 300°C et 0.3 Pa. L’angle d’inclinaison des colonnes β et la 

direction du flux des particules (flèche blanche) sont indiqués sur les images MEB du film de 

ZrN et HfN déposé à α=75° respectivement. 

 

L’imagerie MEB en vue plane de la topographie de surface des films confirme la taille plus 

importante des extrémités des colonnes pour les films HfN, mais révèle également la formation 

d’une morphologie facettée (voir figure IV.2). Les sommets des colonnes apparaissent comme 
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des pyramides triangulaires ; cependant les facettes sont plus distinctes et mieux définis pour 

les films de TiN, comme le confirment également les mesures AFM reportées sur la figure IV.3 

pour les couches de TiN, ZrN et HfN déposées à α=85°. Les figures IV.2 et IV.3 montrent que 

la disposition des colonnes dans le plan est plus régulière pour les films TiN : la majorité des 

pyramides ont leur côté tourné selon la projection du flux de particules incident (indiqué par 

des flèches). Cependant, pour les films HfN, on peut remarquer que les colonnes émergent à la 

surface avec leur côté ou leur coin faisant face au flux incident. Pour plus de détails sur la 

disposition des colonnes dans le plan des films HfN, les lecteurs sont invités à consulter la 

référence [1].  

 

La rugosité de surface quadratique moyenne (rms) a été extraite du profil de surface AFM pour 

ces trois matériaux déposés à α=85°. La surface la plus lisse est obtenue pour le film ZrN avec 

une rugosité de 50 nm (voir figure IV.3b). Le film TiN développe une surface rugueuse de 89 

nm (figure IV.3a) en raison de la présence de facettes saillantes, mais reste inférieure à celle du 

film HfN qui est de 105 nm (figure IV.3c).  

 

L’inspection visuelle des images MEB en coupe transverse et en vue plane suggère que les 

films HfN possèdent une plus faible porosité pour α ≤ 65° et une plus forte porosité pour α 

≥75°. Cette augmentation de porosité est en très bon accord avec l’angle d’inclinaison des 

colonnes β qui est plus élevé pour les films HfN (voir figure IV.4) et la plus grande valeur de 

rugosité de surface mesurée à α=85°. 
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Figure IV.2. Images MEB en vue plane des films TiN, ZrN et HfN déposés à différents angles 

d’inclinaison du substrat α, 300°C et 0.3 Pa. Les flèches blanches indiquent la direction du flux 

des particules incidentes. 
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Figure IV.3. Images AFM (3×3 μm2) de la topographie de surface des films a) TiN, b) ZrN et 

c) HfN déposés à α=85°, 300°C et 0.3 Pa. La flèche rouge indique la direction du flux de 

particules incident (commune aux trois images). 

 

IV.1.2 Évolution de l’angle d’inclinaison des colonnes β en fonction de α 

La figure IV.4 compare la dépendance de l’angle d’inclinaison des colonnes β des films de TiN, 

ZrN et HfN en fonction de l’angle d’inclinaison du substrat α. Notons que pour les films de ZrN 

et HfN déposés à α=5°, aucune valeur n’est indiquée en raison de l’absence de croissance 

colonnaire. En augmentant l’angle d’inclinaison du substrat α, l’angle d’inclinaison des 

colonnes β augmente. Comme mentionné précédemment, cet effet est plus marqué pour les 

films HfN, sauf à α=65° pour lequel les trois séries de films ont quasiment la même valeur de 

l’angle d’inclinaison β (figure IV.4). Cependant, un phénomène de saturation est observé pour 

les films de TiN à α ≥ 65°. 

On constate que pour ces trois systèmes l’évolution de β en fonction de α ne suit absolument 

pas le comportement des lois empiriques de Nieuwenhuizen et Haanstra [2] (règle de la tangente 

tan 𝛽 =
1

2
tan 𝛼), de Tait et al [3] (𝛽 = α − arcsin (

1−cosα

2
)) ou bien de Lichter-Chen [4] 

(tan 𝛽 =
2

3

tan α

(1+Φtan α sinα)
). Bien que ces lois ont été souvent utilisées dans la littérature pour 

rendre compte de l’évolution de β en fonction de α, des travaux récents [5,6] ont montré que 

ces lois ne sont pas universelles ; en particulier β dépend de la nature du matériau et des 

conditions de dépôt. Par rapport à un flux collimaté comme c’est le cas lors d’une croissance 

OAD par évaporation thermique, le flux de particules généré par pulvérisation d’une cible en 

présence d’un plasma se caractérise par une distribution angulaire relativement large, et des 

énergies moyennes dans la gamme de 1 à 10 eV, bien supérieures à celle d’un flux de particules 

thermalisées. Par conséquent, les particules atteignent la surface du substrat avec des angles 

d’incidence θ variés (voir la figure V.18 du chapitre V), notamment pour les fortes inclinaisons 
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du substrat pour lesquelles θ < α ; cet effet sera discuté en détail dans le Chapitre V, sur la base 

de résultats de simulation numérique utilisant le code de calcul SIMTRA qui donnent accès aux 

distributions angulaires des particules arrivant sur une surface en fonction de la pression de 

travail et de la géométrie de l’enceinte. De plus, le dépôt d’énergie peut conduire à une 

densification des couches. Tous ces effets contribuent donc à une inclinaison des colonnes plus 

faibles pour des dépôts OAD obtenus par pulvérisation comparativement à ceux obtenus par 

évaporation. 

 

 

Figure IV.4. Dépendance de l’angle d’inclinaison des colonnes β des films TiN, ZrN et HfN en 

fonction de l’angle d’inclinaison du substrat α en a) et de l’angle d’incidence médian θ des 

particules de Ti, Zr et Hf en b), pour une pression de travail de 0.3 Pa et à 300°C. 

 

Afin de corréler l’évolution de l’angle β aux distributions angulaires du flux de particules 

incidentes, nous avons reporté sur la figure V.4b les variations de β en fonction de l’angle 

d’incident médian des particules de Ti, Zr et Hf. On constate que dans cette représentation, les 

évolutions de β se rapprochent de la loi tangente. L’analyse précédente ne tient pas compte de 

la répartition azimutale (angle ϕ) des particules incidentes. Un traitement plus complet tenant 

compte des angles θ et ϕ de chaque particule a été effectué dans le cas des films de TiN à 0.3 

Pa [7]. On peut ainsi définir un angle d’incidence résultant θres (à partir du vecteur somme des 

directions vectorielles de chaque particule). On constate que les valeurs de θres sont bien 

inférieures à α pour α > 35°. L’évolution de β en fonction de θres suit assez fidèlement la loi en 

cosinus de Tait et al [3]. Ainsi, ce n’est pas l’angle géométrique d’inclinaison du substrat, mais 

l’angle d’incidence des particules qui dicte, par effet d’ombrage, l’inclinaison des colonnes. 

D’autres mécanismes, comme la diffusion de surface (thermiquement activée), la 
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repulvérisation d’atomes de surface, ou encore la diffusion vers l’avant (induite par 

conservation de la quantité de mouvement) peuvent influer la valeur de β. On peut aussi 

s’attendre à ce que la nature (au sens chimique) du matériau puisse jouer un rôle. Nous avons 

donc analysé la composition chimique des films TMN en fonction de l’angle α.  

 

IV.1.3 Résultats de l’analyse WDS des films minces TiN, ZrN et HfN  

L’évolution du ratio N/Ti, N/Zr et N/Hf, calculé à partir des mesures par WDS, est présentée 

dans le tableau IV.1. Aux erreurs de mesures près, on constate que la stœchiométrie des films 

binaires reste voisine du ratio 1 :1, indépendamment de l’angle α. On pouvait s’attendre à ce 

résultat puisque le débit d’azote était identique pour une même série de dépôt (à angle α 

variable), et avait été optimisé pour obtenir des composés stœchiométriques. Les valeurs 

moyennes du ratio Métal/N sont de 1.03, 1.15 et 0.92 pour TiN, ZrN et HfN, respectivement.  

Cependant, un excès en azote est observé pour le film de ZrN déposé à α=5° et α=85°, et un 

excès en hafnium est également observé pour le film HfN déposé à α=75°. 

 

Substrate angle α (°) N/Ti N/Zr N/Hf 

5 1.06 1.25 1.00 

35 1.07 1.11 0.95 

65 1.00 1.08 0.90 

75 0.93 1.09 0.85 

85 1.10 1.20 0.90 

Tableau IV.1. L’évolution du ratio N/Ti, N/Zr et N/Hf des films minces de TiN, ZrN et HfN 

déposés à différents angles d’inclinaison du substrat α, 300°C et 0.3 Pa. 

 

La figure IV.5 compare l’évolution de la teneur en oxygène dans les films de TiN, ZrN et HfN, 

déterminée à partir de l’analyse WDS. La présence de l’oxygène dans les films OAD de TiN, 

ZrN et HfN est due à la contamination post-croissance des films au contact de l’air ambiant. 

Une teneur croissante d’oxygène est observée, en augmentant l’angle d’inclinaison du substrat 

α, l’effet étant plus prononcé pour les films de ZrN qui semblent s’oxyder plus facilement à 

l’air ambiant. L’augmentation de la teneur en oxygène avec l’angle α peut ainsi s’expliquer par 

une augmentation de la porosité des films [8], comme le laissait supposer les observations MEB 

(figure IV.2). Des mesures par réflectométrie des rayons X confirment une chute de la densité 

de ces couches pour des valeurs de α croissantes. Le taux d’oxygène observé pour le film de 

TiN déposé à α=5° est nettement supérieur à la quantité (2-3%) trouvée dans le film TiN de 
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référence déposé à 300°C [9], car la pression de dépôt choisie (0.3 Pa) n’était pas optimale pour 

TiN. On a fait un compromis en GLAD pour les trois séries de ces films, c’est pourquoi la 

couche de TiN déposée à α=5° n’est pas complètement dense. 

 

 

Figure IV.5. Évolution de la concentration en oxygène dans les films OAD TiN, ZrN et HfN 

déposés à différents angles d’inclinaison du substrat α, 300°C et 0.3 Pa. 

 

IV.1.4 Propriétés électriques des films de TiN, ZrN et HfN 

L’angle d’inclinaison du substrat α et les conditions de dépôt changent complètement la 

morphologie et la microstructure des couches minces. Pour les couches minces de TiN, ZrN et 

HfN, du point de vue des propriétés électriques, le changement de microstructure s’accompagne 

entre autres, d’une variation de la résistivité électrique à température ambiante (RT). La figure 

IV.6 présente l’évolution de la résistivité électrique (ρ) de ces couches minces OAD en fonction 

de l’angle d’inclinaison du substrat α. En augmentant l’angle d’inclinaison du substrat α, la 

résistivité électrique des films augmente. Cependant, un phénomène de saturation est observé 

pour le film de TiN à α ≥ 65°. L’augmentation de cette résistivité électrique est plus marquée 

pour les films de ZrN. La perte de conductivité électrique dans les films de TiN, ZrN et HfN 

est vraisemblablement attribuée à l’augmentation de la porosité pour les angles d’inclinaison 

du substrat α élevés, ce qui est en très bon accord avec le taux d’oxygène mesuré lors de 

l’analyse WDS de ces films minces (voir figure IV.5). Les films HfN conduisent mieux 

l’électricité à faibles angles d’incidence α ≤ 65° et les films TiN à forts angles de dépôt α ≥ 75°. 
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La résistivité électrique obtenue pour les couches minces de TiN, ZrN et HfN déposées à α=5° 

est de l’ordre de 157 μΩ.cm, 124 μΩ.cm et 81 μΩ.cm, respectivement. Ces valeurs sont en bon 

accord avec de nombreux travaux de la littérature portant sur les films polycristallins. À titre 

d’exemple, on peut citer entre autres, la valeur de 170 μΩ.cm signalée par Von Seefeld et al 

[10] pour des couches de TiN déposées par pulvérisation magnétron réactive sur des substrats 

en Si etc.., celle de 70 μΩ.cm reportée par Shinkai et al [11] pour les films HfN polycristallins 

déposés sur des substrats en verre à 300°C. On peut citer également les valeurs reportées pour 

les films HfN épitaxiés (44-75 μΩ.cm) déposés sur des substrats en MgO(001) par ablation 

laser [12] ou par pulvérisation magnétron à impulsion de forte puissance (70 μΩ.cm) [13]. Les 

valeurs des résistivités électriques des films OAD de TiN, ZrN et HfN sont en revanche bien 

supérieures à celles des couches épitaxiées denses et stœchiométriques de TiN, ZrN et HfN de 

hautes qualités cristallines, soit 12.4 μΩ.cm [14], 12.0 μΩ.cm [15] et 14.2 μΩ.cm [16], 

respectivement. 

 

 

Figure IV.6. Évolution de la résistivité électrique des films minces de TiN, ZrN et HfN déposés 

à différents angles d’inclinaison du substrat α, 300°C et 0.3Pa. 

 

IV.1.5 Développement de la texture dans les films OAD TiN, ZrN et HfN  

Les diffractogrammes de rayons X (DRX) des films OAD présentés à la figure IV.7 montrent 

la présence de lignes de diffraction bien distinctes correspondant aux réflexions de Bragg 111, 

200 et 220 attendues pour la structure cubique à faces centrées de type NaCl de TiN (figure 
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IV.7a), ZrN (figure IV.7b) et HfN (figure IV.7c). La réflexion 111 est la plus intense pour ces 

trois séries de nitrures de métaux de transition (TMN). Les pics de diffraction observés pour les 

films de TiN sont plus fins comparativement aux pics observés pour les films de ZrN et HfN. 

Ceci traduit une plus grande cohérence des domaines diffractants dans le cas de TiN. De plus, 

pour les films de TiN déposés à α ≥ 65°, la réflexion 111 est la seule ligne détectée dans la plage 

2θ balayée. Cela suggérerait que les films de TiN ont une orientation préférentielle 111 plus 

forte, ce qui serait en accord avec la présence d’un seul type de facettes en surface comme 

observé par MEB. Mais il convient de souligner ici que les analyses DRX basées uniquement 

sur des scans θ‒2θ ne permettent pas de conclure sur la texture des films. Ce point sera examiné 

plus en détail à partir des mesures de figures de pôles qui sont présentées aux figures IV.8 et 

IV.9 ci-après.  

 

On observe sur les diffractogrammes de la figure IV.7 que la position des différentes lignes 

DRX coïncide avec la position indiquée dans la littérature pour les poudres (voir les fiches 

JCPDS N° 38-1420, 35-0753 et 33-0592 pour TiN, ZrN et HfN, respectivement), sauf pour les 

films déposés à α=5°. Pour les films TiN et ZrN, on constate une légère augmentation de l’angle 

2θ (voir les figures IV.7a et IV.7b) alors que pour le film HfN, les pics 111 et 200 se décalent 

vers des plus faibles valeurs de 2θ (voir la figure IV.7c). Une analyse de l’état de contrainte 

résiduelle, par la méthode des sin2ψ, a été effectuée dans le cas des films de HfN. Les résultats 

obtenus montrent que les films déposés à faible angle (α ≤ 25°) sont en compression (de l’ordre 

de 5 GPa), alors que les films déposés en incidence rasante (α = 85°) ne sont pas contraints. La 

position des pics sur les diffractogrammes de la figure IV.7 est donc essentiellement affectée 

par l’état de contrainte des films.  
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Figure IV.7. Scans DRX θ‒2θ (échelle logarithmique) des films OAD TiN en a), ZrN en b) et 

HfN en c) déposés à différents angles d’inclinaison du substrat α. Pour une meilleure lisibilité, 

les scans ont été déplacés verticalement. 
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Les figures IV.8 et IV.9 comparent les figures de pôles DRX {111} et {200} pour les films 

TiN, ZrN et HfN déposés à différents angles d’inclinaison du substrat α=5°, 35°, 65°, 75° et 

85°. Les figures de pôles DRX {220} pour ces mêmes films minces sont reportées dans l’annexe 

A.1. Pour α=5°, les figures de pôles ont les caractéristiques d’un matériau polycristallin avec 

une orientation préférentielle marginale hors plan. Dans l’ensemble, l’intensité est répartie de 

manière assez homogène dans le plan (le long de la direction de ϕ). Pour le film HfN, un léger 

renforcement de l’intensité est observé le long de la direction du flux (ϕ=0°) à ψ~8° et 20° pour 

les réflexions (111) et (200), respectivement. Les résultats obtenus à α=5° indiquent que les 

films de TiN, ZrN et HfN développent une texture de fibre. La situation change radicalement 

lorsque l’angle d’inclinaison du substrat α ≥ 35°, les films OAD de TiN, ZrN et HfN présentent 

dans ce cas, les caractéristiques d’une texture biaxiale, c’est-à-dire qu’ils développent à la fois 

des orientations préférentielles hors plan et dans le plan. Pour tous les échantillons, l’intensité 

la plus élevée se trouve soit au centre ou près du centre de la figure de pôle {111}, ce qui 

confirme que les films développent une orientation préférentielle selon les plans de croissance 

(111). Comme montre la figure IV.8, le maximum n’est pas exactement situé au centre des 

figures de pôles pour la majorité des échantillons, ce qui signifie que les plans (111) sont 

légèrement inclinés par rapport à la surface du film (voir la figure IV.11a). Pour les films de 

TiN, les figures de pôles {111} ont des maxima centraux situés à ψ= ‒3.3°, ‒2.8°, 0° et 3.9°, 

respectivement pour les couches déposées à α=35°, 65° ,75° et 85°. Les maxima latéraux des 

différents échantillons sont situés à des valeurs de ψ différentes, sauf pour le film de TiN déposé 

à α=75°, la figure de pôle {111} révèle une texture forte (111) avec trois maxima latéraux situés 

à ψ=70° pour ϕ=60, 180 et 300°, et trois pôles d’intensité des réflexions {200} situées à ψ=54° 

pour ϕ=0, 120 et 240°. Par exemple, pour le film TiN déposé α=85°, les pôles d’intensité des 

trois maxima latéraux pour les réflexions {111} se trouvent à ψ=72.7° pour ϕ=60° et 300°, et à 

ψ=66.5° pour ϕ=180°. Les pôles d’intensité trouvés pour les réflexions {200}, sont situés à 

ψ=57.8° pour ϕ=0° et à ψ=52.4° pour ϕ=120 et 240°. L’intensité la plus élevée des figures de 

pôles {200} se trouve le long de la direction du flux incident (ϕ=0°). Les figures de pôles {111} 

et {200} présentent chacune une symétrie d’ordre trois, ce qui est la caractéristique d’un cristal 

cubique orienté selon la direction [111]. Les figures de pôles {111} et {200} des films OAD de 

ZrN présentent des caractéristiques similaires à celles de TiN. Cependant, la position des pôles 

centraux 111 est plus éloignée du centre des figures de pôles, sauf pour l’échantillon ZrN déposé 

à α=65°, qui a les mêmes caractéristiques que celui de TiN déposé à α=75°. Ces maxima 

centraux se trouvent à ψ = −14.7°, 0°, 4.0° et 9.8°, respectivement pour les films de ZrN 

déposés à α=35°, 65° ,75° et 85°. En plus, pour le film de ZrN déposé à α=35° des pôles 
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d’intensité supplémentaires ont été observés, situés à (ψ,ϕ)=(55.8°; 0°), (75.6°; 125°) et (75.6°; 

235°) pour les réflexions {111}, et (ψ,ϕ)=(46.0°; 70°), (64°; 180°) et (46.0°; 290°) pour les 

réflexions {200}. Les maxima latéraux sont également situés à des positions de ψ différents 

pour les films de ZrN. Prenons l’exemple de la distribution de l’intensité des figures pôles {111} 

et {200} de la couche ZrN déposée à α=85°. Les maxima sont situés à (ψ,ϕ)= (74.0° ;60°), 

(59.0° ;180°) et (74.0° ;300°) pour la figure de pôle {111} et (ψ,ϕ)= (64° ;0°), (46° ;120°) et 

(46° ;240°) pour la figure de pôle {200}. Les maxima des films ZrN semblent plus étalés dans 

la direction ϕ que ceux de TiN et ils ont même la tendance à se diviser en deux maxima pour la 

figure de pôle {111}.  Dans le cas des films de HfN, l’inclinaison des plans cristallins (111) est 

plus importante que celles de TiN et de ZrN (voir figure IV.11a), sauf pour les films de HfN 

déposés à α=75° et 85°. L’inclinaison du plan cristallographique (111) pour le film HfN déposé 

à α=75° est identique à celui de TiN à α=75° et le plan cristallographique (111) du film HfN 

déposé α=85° est similaire à celle de ZrN déposé à α=85°. Une différence notable est la présence 

de maxima d’intensité supplémentaires (voir les cercles en bleu de la figure IV.8 et IV.9) 

observés dans les figures de pôles de HfN, comme ceux observés dans le film de ZrN déposé à 

α=35°. Prenons l’exemple du film HfN déposé à α=85°, les pôles d’intensité supplémentaires 

sont situés à ϕ=0, 117 et 243° pour la figure de pôle {111} et à ϕ=55, 180 et 305° pour celle de 

{200}. Pour tous les films OAD de TiN, ZrN et HfN, quatre pôles d’intensité (incluant le pôle 

central) ont été observés pour les réflexions {111} et trois pôles pour les réflexions {200}, ce 

qui est en très bon accord avec les pôles d’intensité calculés à l’aide du logiciel de 

cristallographie CaRIne et représentés par des cercles en rouge grenat sur les figures IV.8 et 

IV.9. Cependant, pour les films OAD de HfN et le film de ZrN déposés à α=35°, des maxima 

d’intensité supplémentaires ont été observés pour les réflexions {111} et {200}, ils sont 

représentés également par des cercles en bleu sur les figures IV.8 et IV.9. Cette observation 

surprenante peut s’expliquée en considérant un second variant de croissance qui est tourné dans 

le plan du cristal à 180° par rapport à l’axe [111] [1]. Les figures de pôles confirment également 

l’observation MEB, dans laquelle, on constate que le flux de particules a la possibilité d’arriver 

soit sur une face des pyramides à base triangle ou sur un coin de ces pyramides dans le cas de 

HfN. 
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Figure IV.8. Figures de pôles {111} DRX des films OAD de TiN, ZrN et HfN déposés à 

différents angles d’inclinaison du substrat α. L’échelle de couleur correspond à l’intensité 

isoligne normalisée (échelle logarithmique). La direction (projetée) du flux incident est 

indiquée par une flèche et correspond à la direction ϕ=0°. Les cercles de couleur indiquent les 

positions théoriques des pôles : les symboles bleus correspondent à une rotation de 180° dans 

le plan du principal variant de croissance représentée en rouge grenat. 
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Figure IV.9. Figures de pôles {200} DRX des films OAD de TiN, ZrN et HfN déposés à 

différents angles d’inclinaison du substrat α. L’échelle de couleur correspond à l’intensité 

isoligne normalisée (échelle logarithmique). La direction du flux incident est alignée le long de 

ϕ=0°. Les symboles cercles indiquent les positions théoriques des pôles : les symboles bleus 

correspondent à une rotation de 180° dans le plan du principal variant de croissance représentée 

en rouge grenat. 
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Les films TiN, ZrN et HfN déposés à des angles d’inclinaison du substrat α ≥ 35° présentent 

une orientation préférentielle hors plan dans la direction [111]. L’analyse des figures de pôles 

DRX présentées aux figures IV.8 et IV.9 a révélé que l’axe [111] est incliné par rapport à la 

normale à la surface, sauf pour les films de TiN, ZrN et HfN déposés à α=75°, 65° et 75° 

respectivement, où le pôle (111) coïncide avec le centre de la figure de pôle. La figure IV.10 

trace l’évolution de l’angle d’inclinaison des plans cristallographiques (111) et (200) par rapport 

à la surface du film, en fonction de l’angle d’inclinaison du substrat α. L’angle d’inclinaison du 

plan cristallographique ψ111 (figure IV.10a) augmente progressivement de ‒3.3° à 3.9°, de ‒

14.7° à 9.8° et de ‒24.8° à 9° pour les films de TiN, ZrN et HfN respectivement, avec 

l’augmentation de l’angle d’inclinaison du substrat α. L’augmentation de ψ(111) montre que 

l’axe de texture est également incliné dans la direction du flux de vapeur. Cela nous permet de 

dire qu’il existe une relation entre l’angle d’inclinaison des colonnes β et l’angle d’inclinaison 

des plans cristallographiques (111) ψ(111), car ces deux angles ont la même origine. 

 

 

Figure IV.10. Angle d’inclinaison du cristal ψ en fonction de l’angle d’inclinaison du substrat 

α, en a) pour les réflexions {111} et en b) pour les réflexions {200} (valeurs extraites le long 

de la direction du flux (ϕ=0°)). 

 

 L’évolution de β en fonction de ψ(111) est reportée sur la figure IV.11. Si pour ZrN et HfN une 

corrélation entre ces deux grandeurs est observée, en revanche pour TiN, l’amplitude de 

l’inclinaison des plans ne suit pas celle de l’inclinaison des colonnes. Une plus forte diffusion 

de surface des espèces métalliques dans le cas de TiN pourrait expliquer ces différences. Les 
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calculs DFT effectués sur les surfaces (001) pour les différents systèmes étudiés confirment 

cette tendance (voir Chapitre V).  

 

 

Figure IV.11. L’évolution de l’angle d’inclinaison des colonnes β en fonction de d’inclinaison 

des plans cristallographiques ψ(111). 

 

Le développement d’une texture biaxiale a déjà été reporté pour des films TMN déposés hors 

incidence normale [1,11,12] et lié au modèle de croissance évolutive proposé par Van der Drift 

[19]. Dans ce modèle, les grains dont la direction de croissance est géométriquement la plus 

rapide sont perpendiculaires au substrat. Ici, les grains de direction de croissance [111] sont 

ceux qui survivent, tandis que l’alignement dans le plan des cristaux est dicté par leur section 

de capture maximale par rapport à la direction du flux entrant [17], voir la figure IV.12. Dans 

le cas des films de TiN déposés par pulvérisation magnétron dans des conditions de faible débit 

de N2, Mahieu et al [17] ont montré que les cristaux en croissance ont une forme pyramidale à 

base triangulaire avec une orientation hors plan [111] et des facettes cristallines (100). Les 

observations MEB et DRX de nos films OAD de TiN confirment cette interprétation. Selon la 

figure IV.2, toutes les pyramides sont orientées de telle manière que leur côté est en face du 

flux de particules entrant. Pour les films OAD HfN, les figures de pôles DRX attestent d’un 

double alignement dans le plan, qui a été expliqué par l’existence de pyramides dont le sommet 

ou le côté est tourné vers le flux entrant [1], en accord avec les observations MEB de la figure 

IV.2, et le modèle de Mahieu  et al [17] puisque la section de capture est équivalente pour ces 

deux configurations (voir la figure IV.12) 
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Figure IV.12 : a) Représentation schématique (à 2D) de l’orientation dans le plan de cristaux 

de forme triangulaire avec une orientation [111] hors plan et des facettes {100} ; b) image MEB 

de la surface du film HfN déposé à α=75°, montrant l’orientation des colonnes par rapport à la 

direction du flux ; c) schéma montrant le lien entre l’angle β et les angles d’inclinaison ψ111 et 

ψ200. 

 

IV.1.6 Mouillabilité des films de référence et des films GLAD TiN, ZrN et HfN 

Dans cette section, nous présentons les propriétés de mouillabilité des films minces de TiN, 

ZrN et HfN. Les films déposés à α=5° ont été choisis comme référence et comparés aux films 

déposés à α=85°(GLAD). Des micrographies optiques représentatives de gouttelettes d’eau en 

contact avec les surfaces de TiN, ZrN et HfN sont représentées sur la figure IV.14 pour les films 

GLAD et de référence. Les films de référence sont hydrophobes, avec un angle de contact θ 

typique des gouttelettes d’eau ~96°, les échantillons de GLAD se révèlent hydrophiles, avec 

des valeurs de l’angle de contact θ diminuant jusqu’à 21°, 17° et 7° pour les films de HfN, ZrN 

et TiN, respectivement. Ces mêmes tendances sont observées lors de l’utilisation de deux autres 

liquides de mouillage (voir le tableau IV.2). Les résultats obtenus pour les films de référence 

sont en pleine conformité avec ceux rapportés dans la littérature [20]. Par exemple, Abdallah et 

al [21] ont rapporté des valeurs de θ d’environ 85°, 62° et 46° pour les films stœchiométriques 

ZrNx (x=0.91-1.22) en contact avec l’eau, l’éthylène glycol et le diiodo-méthane, 

respectivement, en bon accord avec les valeurs 96°, 60° et 45° de θ trouvées pour ZrN. Une 

valeur θ similaire de 95° est également reportée pour les gouttelettes d’eau par Musil et al [22] 

pour les films de ZrN déposés par pulvérisation cathodique. Une valeur légèrement inférieure 

à 75° est signalée par Chien et al. pour les revêtements de TiN obtenus par pulvérisation RF 

[23]. Le caractère hydrophobe des films de TiN, ZrN et HfN est attribué à la faible 

électronégativité des métaux de transition du groupe IVb [24].  

La figure IV.13 montre l’évolution de l’angle de contact de gouttelettes d’eau en fonction de 

l’angle d’inclinaison du substrat α pour la série ZrN. On observe une diminution monotone de 
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l’angle de contact θ en fonction de α. Ces résultats montrent que l’on peut contrôler la 

mouillabilité de surface en pilotant l’angle d’inclinaison du substrat α lors d’un dépôt OAD.  

 

 

Figure IV.13 Évolution de l’angle de contact θ de gouttelettes d’eau en fonction de l’angle 

d’inclinaison du substrat α pour la série ZrN.  
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 θ
 (

°)
 Angle d’inclinaison du 

substrat α=5° 
TiN ZrN HfN 

Eau 96.3±0.3 96.1±1.0 96.1±0.1 

Diiodo-méthane 34.0±6 44.8±0.4 42.7±3.2 

Éthylène glycol 61.6±0.9 60.2±0.1 67.8±0.3 

Énergie de surface libre 𝜸𝒔(mJ/m2) 44.2±1.4 38.1±1.2 33.2±2.8 
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ct

 θ
 (

°)
 

Angle d’inclinaison du 

substrat α=85° 
TiN ZrN HfN 

Eau 6.9±0.8 17.0±0.6 21.0±1.1 

Diiodo-méthane 0 0 0 

Éthylène glycol  4.9±1.4 9.7±1.1 12.7±0.2 

Énergie de surface libre 𝜸𝒔(mJ/m2) 70.5±1.3 65.4±3.8 56.1±1.2 

Tableau IV.2. Angles de contact θ et énergies de surface libre des couches minces de TiN, ZrN 

et HfN déposées à un angle d’inclinaison du substrat α=5° et 85°. 
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Figure IV.14. Micrographies optiques des gouttelettes d’eau en contact avec la surface des films 

minces de TiN, ZrN et HfN, en a) déposés à α=85° et en b) en incidence quasi normale α=5°. 

L’angle de contact θ est indiqué sur l’image HfN à α=5°. 

 

Les variations de l’angle de contact θ sont corrélées aux variations de l’énergie de surface libre 

γs, et un angle contact plus important reflète généralement une énergie de surface libre plus 

faible. L’énergie de surface libre des films de référence et de GLAD a été extraite des mesures 

de θ selon le modèle OWRK (voir la relation II.9 du chapitre II), et les valeurs sont indiquées 

dans le tableau IV.2 ci-dessus. Pour les films de référence, des valeurs de 44, 38 et 33 mJ/m2 

ont été obtenues pour TiN, ZrN et HfN, respectivement. Ces valeurs sont conformes aux valeurs 

publiées pour les couches minces et les revêtements TMN : environ 40 mJ/m2 pour le film TiN 

[14,17,19,20] et 35 mJ/m2 pour le film ZrN [14,15,19]. La composante polaire s’avère 

négligeable pour tous les films TMN de référence.  Pour les films GLAD, une augmentation 

apparente et significative de l’énergie de surface libre est constatée par rapport aux films de 

référence : γs=70.5±1.3, 65.4±3.8 et 56.1±1.2 mJ/m2 pour les films TiN, ZrN et HfN déposés à 

α=85°, respectivement (voir le tableau IV.2). Sur la base de ces résultats, on peut conclure que 

la mouillabilité est considérablement améliorée pour les films GLAD, et parmi les films GLAD 

TMN, le TiN présente le caractère le plus mouillant.  

L’énergie de surface libre est affectée par de nombreux facteurs, dont la chimie et la rugosité 

de la surface. Une augmentation de la rugosité de la surface fournira une plus grande surface 
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de contact au liquide. Les valeurs indiquées dans le tableau IV.2 sont obtenues à partir de la 

relation II.9 du chapitre II mentionnée précédemment, qui n’est valable que pour un liquide 

reposant sur une surface plane, lisse et chimiquement homogène. Alors que pour les films de 

référence, cette hypothèse peut être valable en raison de leur faible rugosité de surface (< 10 

nm), ce n’est plus le cas pour les films GLAD. De ce fait, une analyse plus appropriée, tenant 

compte de la topographie de surface à l’échelle nanométrique [27], serait nécessaire, ce qui 

dépasse la portée de la présente étude. Néanmoins, la valeur plus importante de γs du film 

GLAD TiN peut être comprise par sa rugosité de surface relativement élevée (89 nm) et 

l’existence de facettes bien définies (avec une taille latérale typique de 100 nm) 

comparativement aux films GLAD de ZrN et HfN. Selon Lugscheider et Bobzin [26], les 

revêtements ayant une énergie de surface libre relativement faible (et une faible composante 

polaire) présentent une bonne résistance à l’adhérence. Les présents résultats obtenus à partir 

de mesures d’angle de contact θ sur des films de référence déposés dans des conditions 

conventionnelles (incidence quasi normale) confirment que les TMN du groupe IVb sont des 

revêtements propices aux applications tribologiques. Parmi ces trois TMN étudiés, le film 

GLAD TiN présente la plus grande composante polaire (𝛾𝑠
𝑝
~19.7 mJ/m2), correspondant à une 

polarité fractionnaire proche de 0.3, une valeur qui devrait conduire à une adhésion cellulaire 

maximale [28]. Par conséquent, le film GLAD TiN serait un revêtement approprié avec une 

compatibilité optimale avec les fibroblastes pour les applications biomédicales.  

 

IV.2 Propriétés morphologiques et microstructurales des films de TiAlN 

IV.2.1 Croissance morphologique de TiAlN 

Les films OAD TiAlN présentent une croissance colonnaire bien définie, avec des colonnes 

s’étendant sur toute l’épaisseur du film (figure IV.15). Les colonnes sont inclinées dans la 

direction du flux entrant. En augmentant l’angle d’inclinaison du substrat α, l’angle 

d’inclinaison des colonnes β par rapport à la normale au substrat augmente. Il passe de β~0° (à 

α=5°) à β=24° (à α=75°), voir la figure IV.20. Comme les films présentés à la section IV.1.1, 

les colonnes des films TiAlN sont droites et ont un diamètre relativement constant (~80 nm), 

sauf à proximité de l’interface du substrat où la densité de la colonne est plus élevée. Les limites 

entre les colonnes sont également plus marquées lorsque l’angle d’inclinaison α augmente, mais 

elles sont moins bien définies comparativement aux films TiN (figure IV.1), ce qui nous permet 

de dire que les films TiAlN sont moins poreux que ceux de TiN. La topographie de surface des 

films TiAlN révèle la formation d’une structure facettée comme les systèmes binaires étudiés 

précédemment (figure IV.2), et similaire à celle de TiN. Les sommets des colonnes forment 
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essentiellement des facettes triangulaires avec leur côté tourné vers la projection du flux de 

particules (indiqué par des flèches). Pour α=35°, 65° et 75°, un certain phénomène de 

regroupement (association des colonnes) [29] est également observé dans la direction 

transversale au flux entrant. 

 

Figure IV.15. Images MEB en coupe transverse et en vue plane des films TiAlN déposés à 

différents angles d’inclinaison du substrat α, 300°C et 0.3 Pa. L’angle d’inclinaison des 

colonnes β est indiqué sur l’image MEB du film de TiAlN déposé à α=65°. Les flèches blanches 

indiquent la direction du flux de particules. 
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IV.2.2 Résultats WDS des films minces TiAlN 

Les ratios N/(Ti+Al) et Al/(Ti+Al), pour les films OAD TiAlN sont présentés dans le tableau 

IV.3. Le rapport N/(Ti+Al) montre que les couches minces obtenues pour les différents angles 

d’inclinaison du substrat α sont quasiment stœchiométriques. Cependant, un léger excès en 

azote est observé pour le film déposé à α=85°. En moyenne, l’évolution du rapport N/(Ti+Al) 

est plutôt constante avec une valeur autour de 1.07, comme attendu par le débit constant de N2 

fourni pendant le dépôt. La valeur constante (0.6) trouvée pour le rapport Al/(Ti+Al) montre 

que les films OAD de TiAlN ont un excès en aluminium par rapport à la composition TiAl de 

la cible utilisée. Cela nous permet de dire que les atomes d’Al se pulvérisent plus facilement 

comparativement aux atomes de Ti. 

 

Substrate angle α (°) 5 35 65 75 85 

N/(Ti+Al) 1.07 1.07 1.05 1.00 1.15 

Al/(Ti+Al) 0.61 0.60 0.61 0.59 0.62 

Tableau IV.3. L’évolution des ratios N/(Ti+Al) et Al/(Ti+Al) des films minces TiAlN déposés 

à différents angles d’inclinaison du substrat α, à 300°C et 0.3 Pa. 

 

L’évolution de la teneur en oxygène dans les films TiAlN a été déterminée à partir de l’analyse 

WDS et est présentée à la figure IV.16. Comme mentionné dans la section IV.1.3, la présence 

d’oxygène dans les films minces est due à la contamination post-croissance à l’air ambiant. Une 

augmentation de la teneur en oxygène a été observée, en augmentant l’angle d’inclinaison du 

substrat α, l’effet étant plus prononcé pour le film TiAlN déposé à α=85°. Cette observation est 

en parfait accord avec la fraction de vide croissante mise en évidence par les images MEB 

(figure IV.15). La tendance illustrée à la figure IV.16 en termes d’évolution de la teneur en 

oxygène montre que la porosité est plus importante pour les angles α élevés, associé à une 

densité de film plus faible. En termes de comparaison, les films TiAlN déposés par OAD ont 

une meilleure résistance à l’oxydation [30] que ceux de TiN, sauf à α=85° où la porosité du 

film est plus importante.. 
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Figure IV.16. Évolution de la concentration en oxygène dans les films OAD TiAlN déposés à 

différents angles d’inclinaison du substrat α, à 300°C et 0.3 Pa. 

 

IV.2.3 Propriétés électriques des films OAD TiAlN 

La technique OAD change complètement la morphologie et la microstructure des couches 

minces. Dans le cas des films TiAlN, ce changement reflète entre autres, la variation de la 

résistivité électrique ρ du film à température ambiante (RT). Cette variation de résistivité 

électrique en fonction de l’angle d’inclinaison du substrat α est présentée à la figure IV.17. En 

augmentant l’angle α, la résistivité électrique du film augmente. L’augmentation de la porosité 

en fonction de l’angle α pourrait être la principale responsable de la perte de conductivité 

électrique dans les films OAD TiAlN, ce qui est en très bon accord avec le taux d’oxygène 

mesuré lors de l’analyse WDS de ces films minces (voir figure IV.16). La résistivité électrique 

obtenue pour le film mince TiAlN déposé en incidence quasi normale (α=5°) est de 3.3x103 

μΩ.cm, environ 20 fois plus grande que celle TiN. Cette tendance est également remarquée 

pour les autres angles de dépôt α, mais plus prononcée pour α=35° et 85° (voir la figure IV.17). 

L’augmentation de la résistivité électrique des films TiAlN par rapport aux films TiN est due à 

la présence de l’aluminium, qui diminue d’une manière significative la conductivité électrique 

de ces couches minces, en raison du caractère diélectrique de AlN [31]. Pour une composition 

chimique voisine (Ti0.25Al0.25N0.50), une valeur de résistivité de 2800 m.cm a été reportée par 

Yun et al. [32] pour des films déposés par couche atomique (ALD) assistée par plasma. 
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Figure IV.17. Évolution de la résistivité électrique des films minces TiAlN déposés à différents 

angles d’inclinaison du substrat α, 300°C et 0.3 Pa. 

 

IV.2.3 Développement de la texture dans les films OAD TiAlN 

Les scans θ‒2θ des films OAD TiAlN déposés à différents angles d’inclinaison du substrat α 

sont présentés à la figure IV.18. Ils montrent la présence des lignes de diffraction relativement 

fines correspondantes aux réflexions de Bragg 111 et 200 d’une structure cubique de type NaCl. 

La réflexion 111 est quasiment la seule ligne de diffraction détectée dans la plage 2θ (30°- 65°) 

balayée. Cela suggérerait que les films TiAlN ont une orientation préférentielle selon [111], 

tout comme les systèmes binaires étudiés précédemment. Pour le film TiAlN déposé à α=35° 

un pic de diffraction du substrat (Si) a été détecté, et il est noté S sur le scan θ‒2θ correspondant. 

On observe que la position des pics est peu influencée par l’angle d’inclinaison du substrat, ce 

qui suggère un niveau de contrainte similaire.  
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Figure IV.18. Scan DRX θ-2θ (échelle logarithmique) des films OAD TiAlN déposés à 

différents angles d’inclinaison du substrat α. Pour une meilleure clarté, les scans ont été 

déplacés dans l’échelle verticale. S est le pic correspondant à la réflexion du substrat. 

 

La figure IV.19 montre les figures de pôles DRX {111} et {200} pour les films TiAlN déposés 

à différents angles d’inclinaison du substrat α=5°, 35°, 65°, 75° et 85°. Pour le film déposé à 

α=5°, les figures de pôles ont les caractéristiques d’un matériau polycristallin avec une 

orientation préférentielle marginale hors plan. L’intensité est répartie de manière assez 

homogène dans le plan (le long de la direction de ϕ). Cependant, un léger renforcement de 

l’intensité est observé à ψ~15° (ϕ=225°) et ψ~31° (ϕ=45°) pour les réflexions (111) et (200), 

respectivement. Les résultats obtenus à α=5°, indiquent que les films TiAlN développent une 

croissance polycristalline de texture en fibre comme celles observées précédemment pour les 

de TiN, ZrN et HfN. Pour α ≥ 35°, la situation change complètement, les films OAD TiAlN 

présentent les caractéristiques d’une texture biaxiale. Autrement dit, ils développent à la fois 

des orientations préférentielles hors plan et dans le plan. L’intensité la plus élevée des réflexions 

{111} se trouve à proximité du centre de la figure de pôle, ce qui confirme que les films 

développent une orientation préférentielle (111).  Comme le montre la figure IV.19, le 

maximum n’est pas exactement situé au centre des figures de pôles, ce qui signifie que le plan 

(111) est légèrement incliné par rapport à la surface du film. Les figures de pôles {111} ont des 

maxima centraux situés à ψ= ‒23.4°, ‒10.5°, ‒5.9° et ‒1.4°, respectivement pour les couches 

déposées à α=35°, 65° ,75° et 85°. Les maxima latéraux des différents échantillons sont situés 
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à des valeurs de ψ différentes, sauf pour l’échantillon à α=85°. Pour cet échantillon, les pôles 

d’intensité des trois maxima latéraux de la réflexion {111} se trouvent à ψ=71° pour ϕ=60°, 

180° et 300°. Les pôles d’intensité trouvés pour les réflexions {200}, sont situés à ψ=54.4° pour 

ϕ=0°, 120° et 240°. L’intensité la plus élevée des figures de pôles {200} se trouve le long de la 

direction du flux incident (ϕ=0°). Les figures de pôles {111} et {200} présentent une symétrie 

d’ordre 3 dans le plan, ce qui correspond à la caractéristique d’un cristal cubique orienté selon 

la direction [111]. Ces données expérimentales sont en remarquable accord avec les valeurs 

théoriques des figures de pôles calculées à l’aide du logiciel de cristallographie CaRIne et 

représentées par des cercles en rouge grenat sur la figure IV.19. Pour α=35°, les pôles 

d’intensité {111} se trouvent à des positions spécifiques (ψ,ϕ) suivantes : (82.8°,0°), 

(60.3°,72.5°), (‒23.4°,180°) et (60.3°,290°). Ces positions sont également en bon accord avec 

les valeurs calculées en superposant une direction hors plan [111] incliné de ‒23.4° par rapport 

à la normale à la surface. La figure IV.20 résume l’évolution de l’angle d’inclinaison des plans 

cristallographiques (111) ψ111 et (200) ψ200 par rapport à la surface du film, ainsi que l’angle 

d’inclinaison des colonnes β, respectivement, en fonction de l’angle d’inclinaison du substrat 

α. Les angles d’inclinaison des plans cristallographiques ψ111 et ψ200 augmentent quasi 

linéairement, ils passent de ‒23.4 à ‒1.4° et de 30 à 52.4°, respectivement, avec l’augmentation 

de l’angle α. Cette tendance suggère que l’axe de la texture est également incliné dans la 

direction du flux de particules incident et l’évolution de ψ111 et ψ200 est corrélée à celle de l’angle 

d’inclinaison des colonnes β. Les variations d’angle β pour les films de TiAlN sont très proches 

de celles de observées pour TiN, avec un phénomène de saturation à fort angle (75-85°). 

Il convient de souligner que la présente étude de développement de texture des films 

TiAlN déposés hors incidence normale n’est pas la première ; une étude antérieure par Shetty 

et Karimi [18] montre le développement de textures biaxiales de films OAD TiAlN déposés par 

pulvérisation cathodique pour des angles d’inclinaison du substrat α compris entre 45° à 60°. 

Notre étude est en bon accord avec celle-ci, en termes d’inclinaison des plans 

cristallographiques, mais les textures biaxiales obtenues ressemblent beaucoup plus aux 

textures des films OAD de TiN (voir les figures IV.8 et IV.9) et confirment les observations 

MEB (voir figure IV.15).  
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Figure IV.19. Figures de pôles {111} et {200} DRX des films OAD de TiAlN déposés à 

différents angles d’inclinaison du substrat α. L’échelle de couleur correspond à l’intensité 

isoligne normalisée (échelle logarithmique). La direction du flux incident est alignée le long de 

ϕ=0°. Les cercles rouge grenat indiquent les positions théoriques des pôles. 
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 Figure IV.20. L’angle d’inclinaison des plans cristallographiques (111) ψ111 et (200) ψ200 par 

rapport à la surface du film, ainsi que l’angle d’inclinaison des colonnes β en fonction de l’angle 

d’inclinaison du substrat α. 

 

IV.2.4 Mouillabilité des films de référence et des films GLAD TiAlN 

Une étude de la mouillabilité des films minces de TiAlN a été faite également pour les couches 

déposées en incidence quasi normale (α=5°) et en GLAD (α=85°). Le film déposé à α=5° a été 

choisi comme référence et comparé au film déposé à α=85° comme dans l’étude précédente sur 

la mouillabilité des films TiN, ZrN et HfN. Le film de référence est hydrophobe, avec un angle 

de contact θ typique des gouttelettes d’eau ~99°, l’échantillon de GLAD de son côté se révèle 

hydrophile, avec une valeur de l’angle de contact θ ~15°. Cette même tendance est également 

observée lors de l’utilisation de deux autres liquides de mouillage (voir le tableau IV.4). Le 

résultat obtenu pour le film de référence est conforme avec celui rapporté dans la littérature : 

D’Avico et al [20] ont rapporté des valeurs de θ d’environ 90° et 46° pour le film AlTiN en 

contact avec l’eau et diiodo-méthane, respectivement, en bon accord avec les valeurs de 99° et 

48° trouvées pour l’eau et diiodo-méthane, respectivement. L’énergie de surface libre γs des 

films de référence et de GLAD a été également extraite des mesures de θ selon le modèle 

OWRK (voir la relation II.9 du chapitre II), et les valeurs sont indiquées dans le tableau IV.4. 

Pour les films de référence, une valeur de 45 mJ/m2 a été obtenue. Cette valeur est également 

conforme à la valeur publiée par D’Avico et al [20] pour le film AlTiN, soit38 mJ/m2. La 

composante polaire s’avère négligeable pour le film TiAlN de référence. Pour le film GLAD, 
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une augmentation apparente et significative de l’énergie de surface libre est constatée par 

rapport au film de référence : soit γs=62.1±3.8 mJ/m2 (voir le tableau IV.4). Sur la base de ce 

résultat, on peut conclure que la mouillabilité est considérablement améliorée pour le film 

GLAD, et en termes de comparaison, le film GLAD TiAlN est moins mouillant que ce de TiN. 

 

A
n
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e 
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 θ
 (

°)
 

Angle d’inclinaison du substrat α=5° TiN TiAlN 

Eau 96.3±0.3 99.7±0.6 

Diiodo-méthane 34.0±6 25.9±0.7 

Éthylène glycol 61.6±0.9 48.0±1.8 

Énergie de surface libre 𝜸𝒔(mJ/m2) 44.2±1.4 45.5±0.7 

A
n
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Angle d’inclinaison du substrat α=85° TiN TiAlN 

Eau 6.9±0.8 15.5±0.5 

Diiodo-méthane 0 0 

Éthylène glycol  4.9±1.4 12.5±0.4 

Énergie de surface libre 𝜸𝒔(mJ/m2) 70.5±1.3 62.1±3.8 

Tableau IV.4. Angles de contact θ et les énergies de surface libre des couches minces de TiN 

et TiAlN déposées à α=5° et 85°. 

 

IV.3 Influence des paramètres de dépôt sur la croissance des films de TiN 
Dans cette section, nous présentons l’influence des paramètres de dépôt sur la morphologie de 

croissance et la microstructure des films TiN déposés par pulvérisation magnétron réactive en 

incidence oblique. Les paramètres de dépôt (angle d’inclinaison du substrat α, pression de 

travail, température du substrat, vitesse de dépôt etc..) changent complètement les propriétés 

optiques, mécaniques, électriques et tribologiques des films minces. Dans ce qui suit, notre 

étude sera concentrée autour de deux paramètres : la pression de travail et la température du 

substrat. Dans un premier temps, nous étudions l’influence de la pression de travail sur la 

croissance morphologique et microstructurale des films OAD de TiN déposés à température 

ambiante (RT) et en suite l’influence de la température du substrat pour des couches déposées 

à RT, 300°C et 500°C. 

 

IV.3.1 Influence de la pression du dépôt  

IV.3.1.1 Influence de la pression sur la morphologie de croissance des films de TiN 

La morphologie de croissance des films minces de TiN déposés par pulvérisation magnétron 

réactive à RT pour deux pressions de travail de 0.3 et 0.5 Pa est illustrée sur la figure IV.21a et 

IV.21c. Ces films présentent une croissance colonnaire bien définie. Une augmentation de 

l’angle d’inclinaison des colonnes β a été observée, en augmentant l’angle d’inclinaison du 
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substrat α. Il convient de signaler qu’à 0.3 Pa, la séparation inter-colonnaire devient plus 

importante avec l’augmentation de l’angle d’inclinaison du substrat α, tandis qu’à 0.5 Pa elle 

devient de moins en moins distincte. Cela suggèrerait que les films déposés à 0.5 Pa pour α ≥ 

35° ont une plus faible porosité que ceux déposés à 0.3 Pa. On peut distinguer également qu’à 

0.3 Pa les colonnes sont droites et s’étendent sur toute l’épaisseur du film ayant un diamètre 

relativement constant, sauf à α=85° où les colonnes ont tendance à s’élargir et se courber avec 

l’augmentation de l’épaisseur du film. De plus, on constate que la densité des colonnes est plus 

élevée près de l’interface du substrat. La topographie de la surface des films est fortement 

influencée par l’angle d’inclinaison du substrat α et la pression de travail. La figure IV.21b et 

IV.21d présente la topographie de surface des films OAD de TiN déposés par pulvérisation 

magnéton réactive à température ambiante pour deux pressions de travail de 0.3 et 0.5 Pa. À 

0.3 Pa, la surface topographique a les mêmes caractéristiques morphologiques que les films 

TiN présentés à la section IV.1. Cependant, à α=85° la disposition des colonnes dans le plan 

est moins évidente, et les sommets de colonnes présentent de multiples facettes. Avec 

l’augmentation de la pression à 0.5 Pa, les caractéristiques morphologiques des surfaces 

changent complètement, sauf à α=5° des pyramides à base triangle sont encore visibles. La taille 

latérale des facettes diminue comparativement à celles à 0.3 Pa (voir la figure IV.21b et IV.21d). 

Le sommet des colonnes semble constitué de nombreuses facettes différentes et présente un 

phénomène de bourgeonnement. 

 

La figure IV.22 montre la dépendance de l’angle d’inclinaison des colonnes β des films TiN 

déposés à température ambiante (RT) pour deux pressions de travail : 0.3 et 0.5 Pa. Une 

augmentation de l’angle β a été observée, en augmentant l’angle d’inclinaison du substrat α. Un 

phénomène de saturation a été également observé à 0.5 Pa pour les angles α élevés, mais les 

différences entre les deux séries restent modestes. 
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Figure IV.21. Images MEB en coupe transverse (a,c) et en vue plane (b,d) des films TiN déposés 

à RT et à différents angles d’inclinaison du substrat α, pour deux pressions de travail 

différentes : 0.3 Pa (a,b) et 0.5 Pa(c,d). Les flèches blanches sur la figure b) indiquent la 

direction du flux de particules. 

 

 

Figure IV.22. Dépendance de l’angle d’inclinaison des colonnes β des films TiN déposés à 

température ambiante (RT) pour deux pressions de travail : 0.3 et 0.5 Pa. 
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IV.3.1.2 Influence de la pression sur les propriétés microstructurales 

IV.3.1.2.1 Résultats WDS des films minces TiN  

Le tableau IV.5 présente le ratio N/Ti des films minces de TiN déposés à RT pour différents 

angles d’inclinaison du substrat α et à deux pressions de travail de 0.3 et 0.5 Pa. L’évolution de 

ce ratio montre que les films obtenus sont quasiment stœchiométriques avec un léger excès en 

titane. En moyenne, l’évolution du rapport N/Ti est plutôt constante avec une valeur autour de 

0.90, comme on pouvait s’y attendre d’après le débit constant de N2 utilisé pour ces deux séries. 

Ces valeurs confirment que les variations observées de la teneur en oxygène (voir figure IV.23) 

ne sont probablement pas attribuables à une contamination pendant la croissance. 

 

Substrate angle α (°) 5 35 65 75 85 

N/Ti 
0.3Pa 1.00 0.93 0.93 0.91 0.83 

0.5Pa 0.85 0.92 0.86 0.86 0.91 

Tableau IV.5. L’évolution du ratio de N/Ti des films minces TiN déposés à température 

ambiante pour différents angles d’inclinaison du substrat α et à deux pressions de travail de 0.3 

et 0.5 Pa. 

 

La figure IV.23 compare l’évolution de la teneur en oxygène dans les films OAD de TiN, 

déterminée à partir de l’analyse WDS. On observe sur la figure IV.23 que la teneur en oxygène 

augmente avec l’angle d’inclinaison du substrat α, l’effet étant plus prononcé à 0.3 Pa. 

L’observation d’une augmentation plus marquée de la teneur en oxygène à α=85° pour la série 

0.3 Pa semble en accord avec la fraction de vide élevée mise en évidence par les observations 

au MEB (figure IV.21b). Les films TiN déposés à 0.5 Pa contiennent systématiquement une 

teneur en oxygène plus élevée, et l’augmentation relative avec α est moins prononcée que pour 

la série à plus basse pression. Ceci suggère que le film déposé à plus haute pression est moins 

dense à faible angle α et que l’effet d’ombrage est moins prononcé qu’à 0.3 Pa. La présence de 

porosité intra-colonnaire pourrait expliquer la plus faible densité des films de la série à 0.5 Pa. 

Les simulations numériques présentées au Chapitre V (code de calcul MODENA) confirment 

ces hypothèses. 
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Figure IV.23. Évolution de la concentration en oxygène dans les films OAD TiN déposés à RT 

et à différents angles d’inclinaison du substrat α, pour deux pressions de travail de 0.3 et 0.5Pa.  

 

IV.3.1.2.2 Résistivité électrique des films de TiN  

Le changement de la microstructure et de la composition chimique du film en fonction de la 

pression de travail et de l’angle d’inclinaison du substrat α se manifeste également par des 

variations de la résistivité électrique à température ambiante (voir figure IV.24). La résistivité 

des films OAD de TiN varie de 5.9×102 à 2.6×104 μΩ.cm, ce qui indique que les films sont très 

défectueux. Les films TiN déposés à 0.3 Pa couvrent une plage plus large, et un croisement est 

observé entre les séries 0.3 et 0.5 Pa. Ce comportement est en accord avec la présence de 

porosité plus forte à faible angle α pour les films déposés à 0.5 Pa et à fort angle α pour la série 

à 0.3 Pa. 
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Figure IV.24. Évolution de la résistivité électrique des films minces de TiN déposés à 

température ambiante et à différents angles d’inclinaison du substrat α, pour deux pressions de 

travail de 0.3 et 0.5 Pa. 

 

IV.3.4 Influence de la température du substrat 

IV.3.4.1 Influence de la température sur la croissance morphologique des films de TiN 

La figure IV.25 montre la morphologie de croissance des couches minces de TiN déposée à 

température ambiante (RT), 300°C et 500°C, pour α=75°. La morphologie de croissance pour 

les autres angles d’inclinaison du substrat α=5°, 35°, 65° et 85° est reportée dans l’annexe A.2. 

Pour toutes les températures du substrat, les films OAD TiN présentent une croissance 

colonnaire bien définie, avec des colonnes s’étendant sur toute l’épaisseur du film et inclinées 

dans la direction du flux des particules entrant (figure IV.25). Des changements ont été observés 

dans la morphologie des films minces TiN en fonction de la température. En passant de la 

température ambiante à 500°C, les colonnes deviennent plus inclinées, plus denses et de forme 

différente. L’angle d’inclinaison des colonnes β passe de 22.5° à 34.7°, respectivement, à RT 

et 500°C. La distance inter-colonnaire dévient de moins en moins importante avec 

l’augmentation de la température, cela suggère que les films TiN déposés à températures 

élevées sont moins poreux, et donc plus denses. La topographie de surface observée est un peu 

similaire à RT et 300°C. Dans ces deux cas, les sommets des colonnes qui émergent en surface 

apparaissent comme des pyramides à base triangle avec leur côté tourné vers la projection du 

flux de particules (indiqué par des flèches). À 500°C, la topographie de surface change 

complètement. La diffusion de surface pourrait être la principale responsable de ce changement 
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topographique et également responsable de l’augmentation de l’angle d’inclinaison des 

colonnes β à température élevée. On observe la présence de colonnes dont le sommet a une 

forme carrée, en plus des pyramides de forme triangulaires. 

 

Figure IV.25. Images MEB en coupe transverse et en vue plane des films TiN déposés à un 

angle d’inclinaison du substrat α=75°, pour une pression de travail de 0.3 Pa à RT, 300°C et 

500°C. L’angle d’inclinaison des colonnes est indiqué sur l’image MEB du film de TiN déposé 

à 300°C. Les flèches blanches indiquent la direction du flux de particules incident. 

 

L’évolution de l’angle d’inclinaison des colonnes β en fonction de la température et en fonction 

des différents angles d’inclinaison du substrat α est présentée à la figue IV.26. Cette évolution 

montre que l’angle β augmente, en augmentant la température du substrat et que cette 

augmentation est plus marquée à 500°C. Pour les faibles angles d’inclinaison du substrat α ≤ 

35° et à α=85°, l’angle d’inclinaison des colonnes β a quasiment des valeurs identiques à 

température ambiante et à 300°C (figure IV.26). L’angle β augmente également avec 

l’augmentation de l’angle α, mais un phénomène de saturation est observé à 300°C et 500°C 

pour α ≥ 75.  
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Figure IV.26. Influence de la température (RT, 300°C et 500°C) sur l’angle d’inclinaison des 

colonnes β des films TiN déposés à différents angles d’inclinaison du substrat α, pour une 

pression de travail de 0.3 Pa. 

 

L’augmentation de l’angle d’inclinaison des colonnes β avec la température du substrat est 

également reproduite par les simulations numériques qui seront présentées au Chapitre V. Des 

tendances similaires sont également observées expérimentalement. Par exemple, les travaux de 

Liedtke et al [33] portant sur des couches minces métalliques d’Al, Ni, Ti, Cr et Mo déposés 

par OAD ont montré que la relation entre les angles β et α dépend fortement de la diffusion de 

surface. 

 

IV.3.4.2 Influence de la température sur les propriétés microstructurales 

IV.3.4.2.1 Résultats WDS des films minces TiN  

Le ratio N/Ti des films OAD TiN déposés à RT, 300°C et 500°C est présenté dans le tableau 

IV.6. Ce rapport montre que les films minces obtenus pour ces trois températures à différents 

angles d’inclinaison du substrat α sont quasiment stœchiométriques. En moyenne, l’évolution 

du rapport N/Ti est plutôt constante avec une valeur autour de 0.98, ce qui était attendu par le 

flux constant de N2 fourni pendant le dépôt. Cette valeur confirme également que les variations 

de la teneur en oxygène observées à la figure IV.27 ne sont probablement pas attribuables à une 

contamination pendant la croissance. 
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Substrate angle α (°) 5 35 65 75 85 

N/Ti 

RT 1.00 0.93 0.93 0.91 0.83 

300°C 1.06 1.07 1.00 0.93 1.10 

500°C 1.03 0.98 0.95 0.98 1.00 

Tableau IV.6. L’évolution du ratio de N/Ti des films minces TiN déposés à différents angles 

d’inclinaison du substrat α, pour une pression de travail de 0.3Pa à RT, 300°C et 500°C.  

 

La figure IV.27 compare l’évolution de la teneur en oxygène déterminée à partir de l’analyse 

WDS dans les films OAD de TiN déposés à RT, 300°C et 500°C. La teneur d’oxygène dans les 

films minces est généralement liée à la contamination post-croissance à l’air ambiant. Une 

diminution de la teneur en oxygène a été observée, en augmentant la température du substrat. 

Cependant, pour α=85° la teneur en oxygène est similaire à 300°C et 500°C. La diminution de 

la concentration en oxygène avec la température est en parfait accord avec les observations 

MEB (figure IV.25). Cela confirme que les films OAD déposés à température plus élevée ont 

une plus forte densité.  

 

 

Figure IV.27. Évolution de la concentration en oxygène dans les films OAD TiN déposés à 

différents angles d’inclinaison du substrat α, pour une pression de travail de 0.3 Pa à RT, 300°C 

et 500°C.  
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IV.3.4.2.2 Résistivité électrique des films de TiN 

Les changements morphologiques et de compositions chimiques des films minces TiN en 

fonction de la température et de l’angle d’inclinaison du substrat α se manifestent également 

par des variations de la résistivité électrique à température ambiante. La résistivité électrique ρ 

varie de 79 à 2.5×104 μΩ.cm, ce qui montre un changement de conductivité très important. La 

figure IV.28 présente l’évolution de ρ en fonction de la température et de l’angle d’inclinaison 

du substrat α. En augmentant l’angle α, la résistivité électrique des films augmente et un 

phénomène de saturation est observé pour le film de TiN déposé à 300°C pour les angles 

d’inclinaison élevés α ≥ 65°. Une diminution de la résistivité électrique des films est observée, 

lorsque la température du substrat augmente (figure IV.28) Cette augmentation de conductivité 

électrique avec la température pourrait être engendrée par la diminution de la porosité dans les 

films TiN déposés car la diffusion de surface/volume thermiquement activée contribuer à 

densifier la couche, ce qui est en bon accord avec le taux d’oxygène mesuré lors de l’analyse 

WDS de ces films minces (voir figure IV.27).  

 

 

Figure IV.28. Évolution de la résistivité électrique des films minces de TiN déposés à différents 

angles d’inclinaison du substrat α, pour une pression de travail de 0.3 Pa à RT, 300°C et 500°C. 
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Conclusion du chapitre IV  
Ce chapitre était consacré à la croissance des films minces de TiN, ZrN, HfN et TiAlN déposés 

par pulvérisation magnétron réactive en incidence oblique (OAD) à différents angles 

d’inclinaison du substrat α=5°, 35°, 65°, 75° et 85°. Les films de TiN ont été déposés à trois 

températures du substrat différentes (RT, 300°C et 500°C) et à deux pressions de travail de 0.3 

et 0.5 Pa, ceux de ZrN, HfN et TiAlN ont été déposés à 300°C et à une pression de travail de 

0.3Pa. Les quatre séries de revêtements présentent une morphologie de croissance colonnaire 

avec des colonnes inclinées dans la direction du flux des particules incidentes, sauf pour les 

revêtements de ZrN et HfN déposés à α=5°, les couches présentent une microstructure dense, 

et montrent des signes de nucléation répétée le long de l’épaisseur du film. Les films TiN, ZrN 

HfN et TiAlN déposés en incidence quasi normale (α=5°) ont développé une croissance 

polycristalline selon une texture de fibre. Avec l’augmentation de l’angle α ≥ 35°, ces films 

développent une texture biaxiale. Pour les films de TiN, ZrN et TiAlN, l’analyse des figures de 

pôles DRX révèle que les cristaux en croissance sont constitués de pyramides triangulaires avec 

une orientation unique dans le plan du film, correspondant à un alignement de pyramides dont 

le côté est tourné vers la projection du flux de particules. Les facettes sont orientées de telle 

sorte que l’habitat cristallin {100} soit perpendiculaire au flux entrant. Pour les films HfN un 

double alignement dans le plan a été observé, dans ce cas particulier, les pyramides ont un côté 

ou un coin faisant face à la projection du flux de particules. Dans le cas où les pyramides ont 

un coin faisant face à la projection du flux, elles sont inclinées dans le plan d’un angle de 60°. 

L’anisotropie des diffusivités de surface peut probablement expliquer ces différences. Nous 

signalons également que l’axe de texture [111] des films ne correspond pas à l’angle 

d’inclinaison des colonnes β, mais les deux évoluent de manière corrélée (sauf pour la série 

TiN) vers la direction du flux avec l’augmentation de α.  

Le développement des colonnes inclinées s’accompagne d’une rugosité de surface, d’une 

résistivité électrique et d’une porosité plus élevée. L’augmentation de la résistivité électrique 

des films TiN, ZrN et HfN en fonction de l’angle d’inclinaison du substrat α a été attribuée à 

l’oxydation post-croissance plus importante des films due à l’augmentation de la porosité inter-

colonnaire à des angles α élevés, cet effet étant plus prononcé pour les films de ZrN. 

Dans le cas de TiAlN, une augmentation de la résistivité électrique a été également observée 

avec l’augmentation de l’angle α. Comparativement à celle de TiN, cette augmentation est plus 

importante et due au caractère diélectrique de AlN, car le taux oxygène dans les films de TiAlN 

est plus faible que ceux de TiN. 
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Les films GLAD (α=85°) s’avèrent hydrophiles par rapport aux mêmes films de référence 

obtenus en incidence quasi normale (α=5°). Parmi les TMN du groupe IVb, le film TiN s’avère 

être le revêtement le plus mouillable obtenu par GLAD, et serait adapté aux applications 

biomédicales.  

Du point de vue de l’influence des paramètres de dépôt sur la croissance des films de TiN, la 

morphologie des films et les propriétés microstructurales changent. La taille latérale des facettes 

des couches déposées à 0.5 Pa diminue comparativement à celles de 0.3 Pa. Le sommet des 

colonnes semble constitué de nombreuses facettes différentes et présente un certain 

bourgeonnement. Les films déposés à forte pression s’oxydent plus facilement à l’air ambiant. 

 

L’augmentation de la température du substrat conduit également à des changements 

morphologiques et microstructuraux. Ces changements affectent l’angle d’inclinaison des 

colonnes β, la taille des colonnes, le taux d’oxygène dans les films et la résistivité électrique. 

En augmentant la température du substrat, les colonnes deviennent plus larges et plus tiltées, 

les films ont une microstructure plus dense et la résistivité électrique des couches minces chute. 

Ce gain de conductivité électrique en fonction de la température est attribué à la faible oxydation 

post-croissance des films TiN due à la diminution de la porosité inter-colonnaire à température 

élevée.  
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V. Résultats des simulations numériques et comparaison avec 

l’expérience 
Ce chapitre expose les résultats obtenus à partir des simulations numériques. Il est subdivisé en 

trois parties : la première partie est consacrée à l’étude par kMC de l’influence des paramètres 

de dépôts sur la morphologie de croissance de films TiN déposés par OAD à différent angle α. 

Ici, deux grands points sont abordés : le premier concerne l’influence de la pression de travail 

(flux collimaté, pression fictive nulle, 0.3 et 0.5 Pa) sur la croissance des films de TiN obtenus 

à 500 K. Le second point porte un regard sur l’effet de la température (300, 400 et 500 K) sur 

la morphologie des couches déposées à 0.3 Pa. Les résultats obtenus à partir de ces simulations 

sont comparés aux résultats expérimentaux. 

La seconde partie est dédiée à une étude comparative et prédictive par kMC, de la morphologie 

de croissance de films de TiN, ZrN et HfN déposé à α=85°. Les résultats obtenus à l’aide de 

cette étude sont aussi confrontés aux résultats expérimentaux.  

Enfin, la dernière partie de ce chapitre est consacrée à la présentation des résultats d’une étude 

ab initio appliquées aux systèmes binaires TiN, ZrN et HfN. L’objectif de cette étude ab initio 

est d’identifier les sites d’adsorption et les mécanismes de diffusion possibles des espèces 

métalliques (Ti, Zr et Hf) et azote (N) sur les surfaces (001) et (110) pour ces trois systèmes. 

Les résultats obtenus seront utilisés dans le cadre de travaux futurs pour améliorer le code 

MODENA. Ce chapitre se termine par un résumé des différents résultats obtenus. 

 

V.1 Étude par kMC de l’influence des paramètres de dépôt : cas de TiN 

V.1.1 Influence de la pression  

V.1.1.1 Caractéristiques du flux de particules de Ti. 

Les distributions angulaires des particules de Ti arrivant sur le substrat sont indiquées à la figure 

V.1 pour les différents angles d’inclinaison du substrat α et à trois pressions de travail 

différentes P= 0.0, 0.3 et 0.5 Pa. Comme indiqué dans le chapitre III, ces distributions angulaires 

ont été obtenues avec le logiciel SIMTRA. Nous avons également utilisé cette distribution pour 

l’azote. Cela correspond au mode « simtra/simtra » décrit dans le chapitre III. 

On peut tout d’abord observer un élargissement angulaire du flux de particules lorsque la 

pression de travail augmente. En effet, en l’absence de collisions (P= 0.0 Pa, figure V.1a), le 

flux de particules est fortement directionnel, avec une valeur angulaire moyenne très proche de 

l’angle géométrique α.  Comme la cible n’est pas une source ponctuelle, il y a quand même une 

légère dispersion angulaire des particules et il est possible d’observer une largeur à mi-hauteur 

de distribution typique de ~10 à 20°. Cependant, comme on peut le voir sur la figure V.2b, la 
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valeur médiane de la distribution est quasiment identique à celle de l’angle géométrique α 

correspondant, traduisant l’absence de collision durant le transport en phase gazeuse. À α = 5°, 

la distribution est centrée à 9°, ce qui est attendu compte tenu de la dimension finie de la cible 

(rayon de la cible = 3.5 cm et distance cible-substrat = 18 cm). Pour α = 35° la distribution est 

symétrique et centrée sur la valeur de α mais s’étale sur environ 20°. Le profil de distribution 

angulaire devient asymétrique pour α ≥ 65° en raison des effets géométriques provenant de la 

zone d’érosion de la surface de la cible, mais la distribution reste centrée autour de la valeur de 

α. À P=0.3 Pa (figure V.1b), la forme de la distribution angulaire change complètement lorsque 

α augmente. Elle a une grande queue qui s’étend vers les angles d’incidence θ plus élevés pour 

α ≤ 35° et à des valeurs basses pour α ≥ 65°. Les particules de Ti subissent en moyenne, pour 

un angle d’inclinaison croissant du substrat α, entre 38 et 62 collisions à 0.5 Pa, entre 12 et 23 

à 0.3 Pa et aucune collision 0.0 Pa (voir le tableau V.1). Donc pour une pression élevée, les 

trajectoires sont très dispersées en raison du nombre de collisions, et les particules peuvent 

frapper le substrat suivant une large gamme d’angles incidence, ce qui explique les résultats 

observés sur la figure V.1c. De plus, on constate à 0.5 Pa que la distribution angulaire a tendance 

à devenir symétrique lorsqu’on augmente l’angle d’inclinaison du substrat α. Ce résultat est 

confirmé si on regarde l’évolution de l’angle moyen moy des particules impactant la surface 

ainsi que l’évolution de la médiane des distributions angulaires med en fonction de l’angle 

d’inclinaison du substrat α à 0.3 et 0.5 Pa (figure V.2b).  

Quand la pression augmente l’évolution de moy en fonction de  reste plutôt linéaire en dessous 

de =65° avec une pente qui diminue significativement, mais un phénomène de saturation est 

observé pour α > 65°. On peut remarquer une évolution similaire pour med, avec une diminution 

de la pente moins prononcée. La figure V.2 confirme également qu’à pression de travail élevée 

les particules arrivent à la surface du substrat avec un angle incidence θ différent de l’angle 

géométrique α. 

 

À noter que la distribution angulaire des particules Ti pour une simulation en flux collimaté 

n’est pas présentée ici. Le flux collimaté est représentatif des distributions présentes dans des 

dépôts réalisés par évaporation thermique mettant en jeu des flux moléculaires (molecular beam 

epitaxy) où les particules arrivent à la surface du substrat avec une très faible dispersion 

angulaire autour de l’angle géométrique du substrat α.  
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Figure V.1 Distributions angulaires des particules de Ti atteignant le substrat, calculées à partir 

du code SIMTRA à trois pressions de travail (Ar) différentes : a) 0.0, b) 0.3, et c) 0.5Pa. Les 

distributions sont indiquées pour des angles d’inclinaison du substrat α = 5°, 35°, 65°, 75° et 

85°. 

 

 

Figure V.2 Évolution de l’angle d’incidence θ des particules arrivant sur la surface du substrat 

en fonction de l’angle géométrique α, calculée à partir du code SIMTRA à trois pressions de 

travail (Ar) différentes : 0.0, 0.3 et 0.5 Pa. En a) la moyenne de l’angle d’incidence moy et en 

b) la médiane de l’angle d’incidence med. 

 

L’énergie moyenne des particules arrivant à la surface du substrat pour le flux purement 

directionnel (P = 0.0 Pa) est constante pour tous les angles inclinaison du substrat α, avec une 

valeur moyenne ~20 eV. Pour une pression de travail finie, l’énergie moyenne des particules 

atteignant la surface du substrat diminue passant par exemple pour un angle α = 5° de ~20 eV 

(0.0 Pa) à ~9 eV (0.5 Pa).  On peut noter que cette diminution s’accentue lorsque α augmente 

de 5° à 85° : on passe de 13.0 eV à 5.2 eV pour P = 0.3 Pa et de 8.7 eV à 2.3 eV pour P = 0.5 

Pa (voir le tableau V.1). Ces résultats sont cohérents avec le nombre de collisions obtenu pour 
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les trois pressions de travail (0.0, 0.3 et 0.5 Pa). En effet, un nombre de collisions important 

pendant le transport en phase gazeuse induit une perte d’énergie cinétique plus importante.  

 

 Tableau V.1 Influence de l’angle d’inclinaison du substrat α et de la pression de travail en Ar 

(0.0, 0.3 et 0.5 Pa) sur l’énergie moyenne des particules de Ti pulvérisées et le nombre de 

collisions pendant le transport en phase gazeuse, calculées à partir du code SIMTRA. 

 

V.1.1.2 Nombre de particules arrivant sur le substrat 

L’évolution du nombre de particules normalisé collecté par le substrat est présentée à la figure 

V.3 en fonction de l’angle d’inclinaison du substrat α. On observe une diminution du nombre 

de particules arrivant à la surface du substrat avec l’augmentation de l’angle α. Comme prévu 

pour un flux purement directionnel (P= 0.0 Pa), l’évolution suit exactement une loi cosinus : la 

surface du substrat projetée sur un plan parallèle à la cible varie avec cos(α). À de faibles angles 

d’inclinaison (α < 35°), et à une pression de travail finie, le transport en phase gazeuse induit 

nécessairement moins de particules sur le substrat par rapport au cas P = 0.0 Pa. En effet, une 

fraction du flux qui frappait le substrat à P = 0.0 Pa est perdue sur les parois de la chambre.  

 

Angle d’inclinaison du substrat α α=5° α=35° α=65° α=75° α=85° 

0.0Pa 

Énergie moyenne E(eV) 19.9 19.9 19.9 19.9 19.5 

Nombre de collisions 0 0 0 0 0 

0.3Pa 

Énergie moyenne E(eV) 13.0 12.5 10.0 8.0 5.2 

Nombre de collisions 12 13 16 19 23 

0.5Pa 

Énergie moyenne E(eV) 8.7 8.0 5.4 4.0 2.3 

Nombre de collisions 38 41 50 55 62 
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Figure V.3 Évolution du nombre de particules de Ti atteignant le substrat selon différents angles 

d’inclinaison α, à trois pressions de travail en Ar de 0.0, 0.3 et 0.5 Pa. Les valeurs ont été 

normalisées par rapport au flux de Ti obtenu à α=5° et 0.0 Pa. 

 

Cependant, une augmentation de la pression de travail de 0.3 à 0.5 Pa entraîne une plus grande 

dispersion dans la phase gazeuse, et dans ce cas une augmentation du nombre de particules sur 

le substrat. Le substrat reçoit des particules qui viennent de toutes les directions dans le plan 

azimutal et avec un angle d’incidence plus faible. On peut remarquer que pour une pression de 

travail de 0.3 et 0.5 Pa, l’évolution du nombre de particules avec l’angle d’inclinaison du 

substrat est au-dessus de la loi de cosinus pour les angles d’inclinaison α > 35°. Ce qui veut dire 

que des particules dont la trajectoire initiale ne leur permettait pas d’arriver sur la surface du 

substrat sont finalement collectées par cette dernière, grâce aux collisions en phase gazeuse. 

 

V.1.1.3 Morphologie de croissance des films de TiN  

Les images en coupe transverse des morphologies des couches minces de TiN calculées en flux 

collimaté, à 0.0 (pression fictive), 0.3 et 0.5 Pa, pour une température de 500 K sont présentées 

à la figure V.4 en utilisant les distributions angulaires de la figure V.1. La densité de la couche 

est projetée le long de l’axe x, avec une échelle de niveaux de gris allant du noir (densité=0) au 

blanc (densité=1). À noter qu’une étude de l’influence de la pression de travail sur la croissance 

morphologique de TiN a déjà été réalisée à 300 K dans les travaux de Bouaouina et al [1]. Or 

à 300 K la température n’est pas suffisante pour activer les mécanismes de diffusion de surface 

dont la barrière d’énergie est fixée à 1 eV. Nous présenterons donc des résultats de simulations 

réalisées à 500 K afin de se rapprocher des conditions expérimentales. 
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 Les couches minces simulées présentent une croissance colonnaire avec des colonnes inclinées 

dans la direction du flux des particules incidentes, sauf à α=5° où les couches simulées en flux 

collimaté et à 0.0 Pa apparaissent complètement denses. La séparation entre les colonnes 

augmente avec l’augmentation de l’angle d’inclinaison du substrat α, ce qui montre que la 

porosité des couches augmente avec α. Cependant, l’espace entre les colonnes a tendance à 

diminuer avec l’augmentation de la pression pour les angles d’inclinaison α ≥ 65°. Pour les 

faibles angles d’inclinaison du substrat α ≤ 35°, les colonnes sont plus nettes avec 

l’augmentation de la pression de travail. En flux collimaté et à faible pression de travail (0.0 

Pa) la morphologie des couches est quasiment identique, les colonnes observées sont droites et 

s’étendent sur toute l’épaisseur de la couche. En comparant l’effet de la distribution angulaire 

du flux de particules sur la morphologie du film simulé à pression élevée, nous pouvons 

conclure que les colonnes sont mieux définies et plus inclinées pour les films déposés en flux 

collimaté. Il y a également une différence significative dans la porosité des couches de TiN, car 

des images plus sombres (densité plus faible) sont observées en flux collimaté. Cependant, la 

largeur des colonnes des films simulés avec les distributions angulaires à 0.3 et 0.5 Pa est plus 

importante d’un facteur 2 par rapport au flux collimaté. À P = 0.3 et 0.5 Pa, les colonnes ont 

tendance à se courber avec l’augmentation de l’épaisseur de la couche pour les angles 

d’inclinaison α ≥ 65° et la formation des colonnes commence au-delà d’une zone d’interface 

très dense. Cet effet est plus marqué à 0.5 Pa. Une diminution de l’angle d’inclinaison des 

colonnes β est également observée avec l’augmentation de la pression de travail pour les angles 

α ≥ 65°. Par conséquent, les colonnes des couches déposées à une pression de travail plus basse 

sont plus tiltées (voir figure V.6).  
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Figure V.4 Images en coupe transverse (dans le plan yz) de la morphologie de croissance de 

films TiN calculés en flux collimaté et à différentes pressions de travail d’Ar (0.0, 0.3 et 0.5 Pa) 

pour les différents angles d’inclinaison du substrat α. 

 

Un exemple d’images en vue de dessus et 3D, est présenté sur la figure V.5 pour des couches 

de TiN simulées à 500 K et à α=65° et pour les trois pressions de travail considérées. Ces images 

mettent en évidence le changement de la topologie de surface avec l’augmentation de la 

pression de travail. Ces images nous permettent de visualiser les facettes émergeant en surface 

des couches minces de TiN et mieux observer la forme des colonnes. La taille des colonnes 

observée à 0.3 Pa et 0.5 Pa est environ le double de celle observée à 0.0 Pa. À faible pression 

de travail (0.0 Pa), quelques facettes triangulaires sont observées à la surface de la couche (voir 

la flèche noire figure V.5). En augmentant la pression de travail, la topographie de la surface 

change complètement. Ce changement est accompagné d’une diminution de la distance inter-

colonnaire et d’un grossissement de grains, ce qui confirme les observations de la figure V.4. 

La figure V.5 confirme également la croissance tardive des colonnes qui se produit à pression 

de travail élevée et la tendance des colonnes à se courber avec l’épaisseur du film. 
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Figure V.5 Images 3D de la morphologie de croissance de films de TiN calculées à 500 K et à 

α=65°, pour les trois pressions de travail en Ar de 0.0, 0.3 et 0.5 Pa.  

 

V.1.1.4 Évolution de l’angle d’inclinaison des colonnes β 

La figure V.6 compare les évolutions de l’angle d’inclinaison des colonnes β des films TiN 

calculées pour les différents angles d’inclinaison du substrat α, en flux collimaté et à différentes 

pressions de travail : 0.0, 0.3 et 0.5 Pa. Il convient de noter que pour le film TiN simulé à α=5° 

en flux collimaté et à P=0.0 Pa, aucune valeur n’est indiquée en raison de l’absence de 

croissance colonnaire. En augmentant l’angle d’inclinaison du substrat α, l’angle d’inclinaison 

des colonnes β augmente. Cependant, un phénomène de saturation est observé à 0.3 et à 0.5 Pa 

pour les angles α élevés (α ≥ 65°). Ce phénomène de saturation est attribué à l’élargissement 

angulaire du flux de particules, à l’interaction à courte distance avec les surfaces et aux 

mécanismes de piégeage comme proposé par Alvarez et al [2]. Comme le montre la figure V.1b 

et V.1c, les courbes des distributions angulaires à 0.3 et 0.5 Pa sont très larges et la médiane 

des distributions est pratiquement inchangée pour les valeurs comprises entre 65° et 85° (voir 

la figure V.2b). Cela signifie que malgré l’inclinaison plus importante du substrat, les particules 

arrivent avec une large gamme d’angles d’incidence en raison de la dispersion dans la phase 

gazeuse. Cet effet de saturation est d’autant plus prononcé lorsque la pression de travail 

augmente, en raison du nombre de collisions de particules plus important comme l’atteste la 

distribution angulaire plus large obtenue à 0.5 Pa (figure V.1c). En absence de collision entre 
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les particules (flux collimaté et 0.0 Pa), l’évolution de β suit parfaitement la loi de Tait 

(cosinus). Ce comportement est couramment rapporté dans la littérature pour les angles 

d’inclinaison du substrat élevés (α > 60°) [3,4]. À une pression de travail élevée, l’évolution de 

β s’écarte complètement des lois de Nieuwenhuizen et Haanstra [5] (loi de la tangente), de Tait 

et al [3] (loi de cosinus) ou de Lichter-Chen [6]. Les colonnes des films simulés à 0.5 Pa pour 

les faibles angles α (α ≤ 35°) sont plus tiltées que celles des films simulés à 0.3 Pa, et une 

situation inverse est observée pour les angles élevés du substrat α. La diminution de l’angle 

d’inclinaison des colonnes β à 0.5 Pa pour les angles α élevés peut être attribuée à la forte 

dispersion angulaire des particules observée sur la figure V.1c. Ceci est confirmé dans la figure 

V.6b où l’on peut voir que l’évolution de l’angle d’inclinaison des colonnes β en fonction de 

l’angle médian des distributions angulaire suit parfaitement les règles empiriques à 0.3 et 0.5 

Pa pour les angles α ≤ 65°. Ces résultats sont en bon accord avec de nombreux autres travaux 

rapportés dans la littérature, en particulier la diminution significative de l’angle d’inclinaison 

des colonnes β avec l’augmentation de la pression de travail [7–9].  

 

  

Figure V.6 L’angle d’inclinaison des colonnes β simulé en fonction de l’angle d’inclinaison du 

substrat α en a) et de l’angle médian des distributions angulaire en b), en flux collimaté et à 

trois pressions de travail différentes : 0.0, 0.3 et 0.5Pa. 

 

V.1.1.5 Influence de la pression de travail sur les propriétés microstructurales de TiN 

La figure V.7 montre l’évolution de la densité moyenne des couches de TiN simulées à 

différents angles d’inclinaison du substrat α, en flux collimaté et pour trois pressions de travail 

différentes : 0.0, 0.3 et 0.5 Pa. La densité moyenne des couches a été calculée à partir de 

l’occupation des sites dans chaque couche et la moyenne a été réalisée en excluant les 
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contributions des régions de l’interface du substrat et de la surface du film (front de croissance). 

Un exemple de profil de densité de couche moyenne ρ(z) est présenté à la figure V.7a, tracé 

pour le cas α=75° en flux collimaté et à P = 0.0, 0.3 et 0.5 Pa. Pour ces quatre simulations, 

l’évolution du profil ρ(z) permet d’identifier trois régions : la région d’interface au voisinage 

du substrat, présentant la densité la plus élevée, puis le volume du film caractérisé par une 

densité quasi constante, et enfin la région du font de croissance, caractérisée par une chute 

rapide de la densité. Les régions d’interface et surface sont plus étendues pour les distributions 

à 0.3 et 0.5 Pa. L’augmentation de l’épaisseur de la région d’interface dense est à mettre en 

relation avec la distribution angulaire plus large à ces pressions ce qui permet à certaines 

particules dont l’angle d’incidence diffère de l’angle géométrique d’arriver sur le substrat et 

combler l’espace entre les colonnes. Cet apport de matière permet ainsi de densifier les 

premières couches, s’opposant à l’effet d’ombrage induit par la nucléation des premiers îlots de 

matière. 

La région du plateau atteint une densité moyenne d’environ 47%, 48%, 77% et 85% en flux 

collimaté, à P = 0.0, 0.3 et 0.5 Pa, respectivement. Cela signifie que les couches TiN obtenues 

en utilisant la distribution angulaire à 0.5 Pa sont les plus denses, en accord qualitatif avec les 

observations faites sur la figure V.4 (comparer le contraste dans les simulations entre flux 

collimaté, 0.0, 0.3 et 0.5 Pa). De plus, une densité quasiment identique est observée pour les 

couches de TiN obtenues en flux collimaté et à 0.0 Pa. 

Une diminution de la densité de la couche est observée avec l’augmentation de α, l’effet étant 

plus prononcé en flux collimaté et à P = 0.0 Pa, où des densités de film aussi faibles que 35% 

et 20% sont obtenues respectivement pour α=85°. Cette tendance est en bon accord avec les 

données expérimentales et calculées rapportées pour les films de Ti déposés par pulvérisation 

magnétron à 0.15 Pa [10]. On observe que les variations sont moins marquées entre 0.3 et 0.5 

Pa, les valeurs les plus faibles se situant dans la plage de 75 à 87%. C’est une conséquence 

directe du flux de particules moins directionnel (voir la figure V.1). Cependant, pour les faibles 

angles α ≤ 35°, la densité des couches est quasiment identique avec une très faible différence 

(autour de 3%), tandis que pour les angles α élevés (α ≥ 65°), la situation change complètement, 

les films simulés à pression élevée sont plus denses. Ce changement pourrait être lié au 

regroupement des nano-colonnes [11], qui est renforcé à des angles plus élevés en raison de 

l’effet de l’ombrage, mais qui dépend également de la probabilité de piégeage en surface (une 

plus grande efficacité de piégeage étant favorisée à une pression plus élevée). L’association de 

colonnes dans la direction transversale au flux incident entraîne la formation de vides inter et 

intra-colonnaires. Un exemple de cette association de colonne est présenté sur la figure V.8. La 
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diminution plus importante de la densité du film à faible pression est probablement attribuée à 

l’espacement inter-colonnaire plus important (voir la figure V.5) associé à des angles 

d’inclinaison des colonnes β plus élevés (voir figure V.6) et à des domaines de coalescence plus 

larges dans la direction transversale au flux (figure V.8). 

 

Figure V.7 Évolution de la densité moyenne des couches minces de TiN simulées en flux 

collimaté et à différentes pressions de travail : 0.0, 0.3 et 0.5 Pa. En a) le profil de densité de 

couche moyenne ρ(z) obtenue à 500 K et à α=75°, et en b) en fonction des différents angles 

d’inclinaison du substrat α.  

 

 

Figure V.8 Association des colonnes dans la direction transversale au flux incident, en a) film 

de TiN simulé à 0.0 Pa et à α = 65° et en b) image MEB d’un film de TiN déposé à α = 65°[12]. 

 

La figure V.9 présente l’évolution de la rugosité de surface (rms) simulée en flux collimaté et 

pour les trois pressions de travail (0.0, 0.3 et 0.5 Pa) étudiées en fonction de l’angle 

d’inclinaison du substrat α. La rugosité de surface des couches augmente avec l’augmentation 
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de l’angle d’inclinaison du substrat α. Pour les faibles angles d’inclinaison du substrat α ≤ 65°, 

les films simulés à pression élevée sont plus rugueux, et une situation inverse est observée pour 

les angles α élevés (75° ≤ α). Les films présentent une rugosité similaire en flux collimaté et à 

0.0 Pa pour les angles α ≤ 65° et des différences notables sont visibles pour α ≥ 75° (voir figure 

V.9).  

 

Figue V.9 Évolution de la rugosité de surface (rms) des films TiN simulés à différents angles 

d’inclinaison du substrat α en flux collimaté et à trois pressions de travail différentes : 0.0, 0.3 

et 0.5 Pa. 

V.1.1.6 Morphologie de croissance 3D des couches minces de TiN 

Comme exemple typique de la microstructure générée, les images en 3D d’un film mince de 

TiN simulé à 0.3 Pa et en flux collimaté pour une température de 500 K sont représentées sur 

la figure V.10. Pour les deux modes de dépôt, et pour un faible angle d’inclinaison du substrat 

α=5°, les couches observées sont très denses et il n’est pas possible d’identifier des colonnes. 

La vue de dessus révèle une surface relativement lisse constituée de monticules. Pour α=35°, le 

film est encore dense et seules quelques porosités ouvertes et fermées laissent apparaître la 

présence des colonnes.  

L’augmentation de l’angle d’inclinaison du substrat α conduit à des colonnes mieux définies. 

Les films minces simulés à l’aide du flux collimaté ont des colonnes de taille moyenne deux 

fois plus petite, un espace inter-colonne plus grand et une densité moyenne de couche plus 

faible que les films minces obtenus à l’aide de la distribution angulaire à 0.3 Pa, comme 

mentionné à la section V.1.1.3. De plus, l’espace inter-colonne augmente avec l’angle 

d’inclinaison du substrat α, ce qui atteste d’une augmentation de la porosité avec l’augmentation 

de l’angle α. On peut noter que la rugosité de surface augmente avec l’augmentation de l’angle 
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α et elle est plus importante pour les couches obtenues à 0.3 Pa (sauf à =85°), en bon accord 

avec l’observation de la figure V.9. La forte augmentation de la rugosité observée en flux 

collimaté à α=85° (figure V.9) s’explique ici par le faible diamètre des colonnes au sommet du 

dépôt. 

Les couches minces obtenues à l’aide le flux collimaté à α = 65° et 75° sont composées de fines 

colonnes qui se fusionnent au cours de leur croissance en formant de longues porosités fermées. 

La quantité de colonnes qui fusionnent diminue avec l’augmentation de l’angle d’inclinaison 

du substrat et pour α=85° aucun fusionnement de colonne n’est observé.  

Les dépôts obtenus en utilisant la distribution angulaire à 0.3 Pa forment des colonnes plus 

larges, séparées par des porosités. On constate que certaines colonnes fusionnent entre elles 

lorsque  augmente. Ces résultats sont en bon accord avec ceux rapportés par Bouaouina et al. 

à T= 300 K [1]. Cela signifie que la morphologie des couches TiN par OAD est principalement 

contrôlée par l’effet d’ombrage, et que la température affecte les propriétés du film dans un 

second ordre.  

On peut également remarquer que dans les premiers stades de croissance, une région d’interface 

dense se forme, comme discuté précédemment (voir figure V.7a).  
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Figure V.10 Images en coupe transverse (y,z) et en surface (x,y) de la morphologie de 

croissance de films de TiN calculées à 500 K et à différents angles d’inclinaison du substrat α. 

Les films simulés à 0.3 Pa et en flux collimaté sont affichés respectivement sur les panneaux 

de gauche et de droite. 
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V.1.2 Influence de la température  

V.1.2.1 Morphologique de croissance des films de TiN 

Les morphologies de croissance des couches minces de TiN calculées à 300, 400 et 500 K sont 

reportées sur la figure V.11 pour une pression de travail de 0.3 Pa. La représentation choisie 

correspond à une coupe transverse dans le plan (y, z) de la densité de la couche projetée le long 

de l’axe x, avec une échelle de niveaux de gris allant du noir (densité=0) au blanc (densité=1). 

Cette représentation a l’avantage de mieux distinguer les limites des colonnes. 

Indépendamment de la température du substrat, les films simulés montrent la formation de 

colonnes individuelles avec un rapport d’aspect élevé pour α ≥ 35°. Les colonnes sont inclinées 

par rapport à la normale au substrat et orientées vers le flux de particules incident. Plus l’angle 

d’inclinaison du substrat α augmente, plus les colonnes sont inclinées et mieux définies, mais 

la couche de TiN déposée est de moins en moins dense. Notez qu’à α=5°, les limites des 

colonnes ne sont pas discernables, les films de TiN s’avèrent très compacts. 

Des changements morphologiques ont été observés dans les couches de TiN lorsque la 

température du substrat varie. Lorsque la température augmente de 300 à 500 K, les colonnes 

sont plus inclinées, mais apparaissent aussi plus denses et plus larges. De plus, une zone 

d’interface plus large avec le substrat est observée à température élevée (voir la région à 

contraste élevé sur la figure V.11), ce qui implique que la formation de colonnes commence 

après un plus grand nombre de couches déposées ou que l’espace entre les colonnes s’est rempli 

pendant la croissance.  

La température est le deuxième paramètre qui explique une interface dense en plus de la 

distribution angulaire cité dans la section précédente. Comme rapporté dans la littérature [13–

15], une augmentation de la température implique un plus grand nombre de mécanismes de 

diffusion activés, ce qui entraîne, pour une quantité équivalente de matière déposée sur le 

substrat, une diminution de la densité de germes lors de l’étape de nucléation. Cela explique la 

croissance de colonnes plus larges et plus espacées. Elle permet également aux atomes adsorbés 

au sommet des colonnes de diffuser le long des parois, remplissant et densifiant la zone 

d’interface et réduisant l’effet d’ombrage. Avec la croissance de la colonne, même si de 

nombreux mécanismes sont encore activés par la température, le nombre de sites accessibles 

diminue. L’effet d’ombrage redevient le mécanisme principal conduisant à une augmentation 

de l’angle d’inclinaison de la colonne.  

De plus, une augmentation de l’angle d’inclinaison des colonnes est observée avec 

l’accroissement de l’épaisseur du film pour les angles α ≥ 65°. Cette courbure est plus 
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prononcée à haute température (500 K) et elle est attribuée aux sites de diffusion moins 

accessibles au sommet des colonnes. 

 

Figure V.11 Images en coupe transverse (dans le plan (y,z)) de la morphologie de croissance 

de films de TiN simulées à différents angles d’inclinaison α, pour une pression de travail de 0.3 

Pa et à trois températures de substrat différentes: 300, 400 et 500 K. Le contraste reflète la 

densité de la couche projetée dans la direction de x. 

 

V.1.2.2 Évolution de l’angle d’inclinaison des colonnes β 

La figure V.12 résume les résultats sur l’évolution de l’angle d’inclinaison des colonnes β en 

fonction de la température du substrat et de l’angle d’inclinaison α, pour la distribution 

angulaire calculée à 0.3 Pa. 

On constate que β augmente avec α et avec la température du substrat T et ne suit pas les lois 

empiriques. Lorsque les mécanismes de diffusion de surface sont activés thermiquement, c’est-

à-dire à T = 400 et 500 K, une augmentation de l’angle β est observée. À 300 K, la croissance 

est régie par l’effet l’ombrage atomique uniquement puisque les événements de diffusion de 

surface ne se produisent pas. Cependant, entre 300 et 400 K l’augmentation des angles 
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d’inclinaison des colonnes reste faible (de 3°). Une nouvelle augmentation de la température à 

500 K a un effet plus prononcé, les valeurs étant globalement décalées de 5 à 10° par rapport 

aux valeurs obtenues à 400 K.  Toutefois, le même phénomène de saturation que celui relevé 

lors de notre étude sur les effets de la pression est observé ici (voir section V.1.1.4 et figure 

V.6). Pour les angles α ≥ 65° les valeurs de β ne dépassent pas 44°. Ce phénomène de saturation 

s’explique par l’élargissement de la distribution angulaire liée à l’influence de la pression de 

travail ce qui montre que la température a une influence au second ordre sur la valeur de l’angle 

β. 

 

 Figure V.12 Influence de la température du substrat sur l’évolution de l’angle d’inclinaison des 

colonnes β des films TiN obtenus en incidence oblique, pour une pression de travail de 0.3 Pa. 

 

V.1.2.3 Influence de la température sur les propriétés microstructurales de TiN 

La figure V.13 montre l’évolution de la densité moyenne des couches de TiN simulées en 

fonction de la température du substrat et de l’angle d’inclinaison α, pour une pression de travail 

de 0.3 Pa. La valeur moyenne de la densité des couches est calculée sur la majeure partie du 

film, comme dans l’exemple précèdent (voir figure V.7a), en excluant les contributions des 

régions de l’interface du substrat et de la surface du film.  

La densité moyenne des couches de TiN diminue avec l’augmentation de l’angle α, et la 

diminution est quasiment linéaire pour α ≥ 35° avec une pente similaire pour toutes les 

températures. L’augmentation de la température du substrat entraîne une augmentation de la 

densité de la couche. Un léger et constant décalage (1%) de la densité moyenne de la couche 

est observé lorsque T augmente de 300 à 400 K, la densification est plus prononcée à 500 K, 

avec une augmentation d’environ 15% est observée. 
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Figure V.13 Évolution du profil en profondeur de la densité moyenne des couches de TiN en 

fonction de l’angle d’inclinaison α et à 0.3 Pa, pour trois températures de substrat différentes.  

  

La figure V.14 illustre les variations de la rugosité de surface (rms) en fonction de la 

température du substrat et de l’angle d’inclinaison α. Le profil obtenu entre T=300 et 500 K, 

présente une évolution similaire. La rugosité augmente avec l’augmentation de l’angle 

d’inclinaison du substrat. Pour T=300 et 500 K, le profil de la rugosité est quasiment similaire 

pour α ≤ 75° et une légère diminution est observée à 500 K pour α=85°. Cet effet a été confirmé 

par des simulations supplémentaires kMC réalisées à l’aide de différentes valeurs initiales de 

graines du générateur pseudo-aléatoire. Ces résultats montrent que la diffusion de surface tend 

à lisser la surface à 500 K. En revanche, à 400 K, on constate une légère augmentation de la 

rugosité (+0.2 nm). 
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Figure V.14 Évolution de la rugosité de surface (rms) des films de TiN en fonction de la 

température et l’angle d’inclinaison α pour une pression de travail de 0.3 Pa.  

 

V.1.3 Comparaison expérimentale 

V.1.3.1 Morphologique de croissance de TiN  

La figure V.15 compare les films minces de TiN simulés avec le code MODENA avec ceux 

obtenus par pulvérisation magnétron réactive en incidence oblique à 300 et 500 K, et pour une 

pression de travail de 0.3 Pa. Expérimentalement et numériquement, les films présentent une 

microstructure colonnaire avec des colonnes inclinées dans la direction du flux des particules 

incidentes. Ces colonnes présentent des frontières plus nettes ainsi que des sommets mieux 

définis à 500 K qu’à 300 K. Les résultats des simulations kMC sont en accord avec ces 

observations. 

On peut également noter que les colonnes obtenues pour la couche simulée à 500 K sont plus 

inclinées que celles obtenues expérimentalement. Cette différence pourrait être attribuée à la 

barrière de diffusion utilisée (1 eV), commune aux espèces métalliques et azote. Dans sa version 

actuelle, le code MODENA permet de reproduire qualitativement les microstructures des 

couches minces de TiN.  
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Figure V.15 Images en coupe transverse de la morphologie de croissance de TiN obtenus par 

OAD à α=65°. À gauche les films simulés avec le code MODENA et à droite les images MEB 

obtenues sur des films déposés par pulvérisation magnétron. L’angle d’inclinaison des colonnes 

β est indiqué sur le film mince de TiN déposés à 300 K. 

 

V.1.3.2 Évolution de l’angle d’inclinaison des colonnes β  

Dans cette section, nous comparons les valeurs de β prédites par le simulateur MODENA aux 

données expérimentales et aux modèles existants mentionnés dans la littérature. Les valeurs de 

β présentées ici ont été mesurées pour les films simulés avec la distribution angulaire à 0.3 Pa. 

Du point de vue expérimental et numérique, l’angle d’inclinaison des colonnes β augmente avec 

la température du substrat et avec l’augmentation de l’angle d’inclinaison du substrat α (figure 

V.16). À la fois pour les dépôts réalisés expérimentalement et par simulation, le même 

phénomène de saturation, déjà reporté à la section V.1.2.2, est observé dans l’évolution de 

l’angle β avec l’augmentation de l’angle α, pour les angles d’inclinaison du substrat élevés (α 

≥ 65°). De plus, les évolutions obtenues sont éloignées des lois empiriques de Nieuwenhuizen 

et Haanstra (règle de tangente) [5], de Tait et al [3] et de Lichter-Chen [6].  À température 

ambiante (300 K), l’angle d’inclinaison des colonnes est en bon accord avec l’angle 

d’inclinaison expérimental des colonnes et il est décalé de quelques degrés à haute température 

(500 K). Comme mentionné précédemment, ce décalage pourrait être attribué à la barrière 

d’énergie de diffusion choisie (1 eV) utilisée pour les espèces Ti et N qui ne reflète pas 

l’anisotropie des énergies de diffusion des espèces en surface [16]. Cela indique qu’en plus des 

effets géométriques et de la distribution angulaire des particules incidentes, une autre 
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composante est à prendre en compte pour une bonne description de l’évolution de l’angle des 

colonnes durant la croissance.  

Un autre facteur, également non encore pris en compte dans cette version du logiciel, pourrait 

contribuer à expliquer le décalage observé entre les valeurs numériques et expérimentales de 

l’angle d’inclinaison des colonnes β : l’énergie des particules incidentes. L’impact de particules 

énergétiques peut favoriser la diffusion vers l’avant, ce qui contribue à redresser les colonnes 

et lisser la surface des couches [10]. 

 

Figure V.16 Comparaison expérimentale et numérique de l’angle d’inclinaison des colonnes β. 

Les valeurs expérimentales sont comparées aux prédictions kMC pour la distribution angulaire 

à 0.3 Pa. 

 

V.2 Étude comparative par kMC de la morphologie de croissance de TiN, 

ZrN et HfN  

V.2.1 Distributions angulaires des espèces Ti, Zr et Hf à 0.3 Pa 

Les distributions angulaires et énergétiques du flux de particules (atomes pulvérisés) quittant la 

cible ont été calculées à l’aide du logiciel SRIM présenté au chapitre III. Pour rappel, l’énergie 

moyenne E des atomes de Ti, Zr et Hf pulvérisés est de 25.5, 36.7 et 30.0 eV, respectivement. 

Les variations de l’énergie des particules pulvérisées s’accompagnent d’une augmentation du 

rendement de pulvérisation de 0.49 pour Ti à 0.60 pour Zr et 0.63 pour Hf, principalement en 

raison de la différence de masse entre les atomes de métal du groupe IVb de la cible et les 

atomes d’Ar lorsqu’on passe de la troisième à la cinquième ligne du tableau périodique. 

Le transport de ces particules de la cible jusqu’au substrat a été étudié à l’aide du code SIMTRA. 

La figure V.17 compare la distribution angulaire de particules de Ti, Zr et Hf arrivant sur le 
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substrat en fonction des différents angles d’inclinaison du substrat α, et à une pression de travail 

P = 0.3 Pa. Une diminution de l’élargissement angulaire du flux de particules est observée 

lorsqu’on passe de Ti à Zr et Hf. Cette diminution de l’élargissement angulaire est attribuée à 

la différence de masse croissante entre les atomes de métal du groupe IVb, donc la distribution 

angulaire de Hf est plus directionnelle. Les atomes les plus massifs subissent également un plus 

faible nombre de collisions pendant le transport en phase gaz (voir le tableau V.2). Ces résultats 

montrent que la trajectoire du flux de particules Hf est moins dispersée (figure V.17c) 

comparativement à celles de Ti et Zr, où les particules peuvent frapper le substrat à partir d’une 

plus grande gamme d’angles incidences (voir les figures V.17a et V.17b). 

 

Figure V.17 Distributions angulaires des particules de Ti, Zr et Hf atteignant le substrat, 

calculées à partir du code SIMTRA à une pression de travail en Ar de 0.3 Pa : a) Ti, b) Zr, et c) 

Hf. Les distributions sont indiquées pour des angles d’inclinaison du substrat α = 5°, 35°, 65°, 

75° et 85°.  

 

Ce résultat est confirmé si on regarde l’évolution de l’angle moyen des particules impactant la 

surface ainsi que l’évolution de la médiane des distributions angulaires en fonction de l’angle 

d’incidence pour ces trois espèces (voir la figure V.18). Dans le cas de Hf, cette évolution est 

quasi linéaire, et donc leurs angles moyens sont proches de l’angle d’inclinaison du substrat. 

On peut donc en déduire que les distributions angulaires sont symétriques et centrées sur la 

valeur de l’angle géométrique.  

Quand la masse des espèces incidentes diminue l’évolution reste plutôt linéaire avec une 

saturation pour α > 65°, mais la pente diminue. On peut également remarquer que cette 

diminution est plus marquée pour les angles moyens d’incidence que pour les angles médians. 

Ces deux évolutions traduisent la diminution de la symétrie des distributions avec 

l’augmentation de l’angle d’incidence avec la diminution de la masse des espèces pulvérisées. 
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Figure V.18 a) Évolution de l’angle moyen θmoy et b) médian θmed de la distribution angulaire 

en fonction de l’angle géométrique α pour les particules de Ti, Zr et Hf, pour une pression en 

Ar de 0.3 Pa. 

 

L’énergie moyenne déposée augmente avec l’augmentation de la masse atomique des particules 

impactant la surface, sauf à α = 5° où le Zr a une énergie moyenne similaire à celle de Hf. Elle 

passe de 22.4 à 17.7 eV pour Hf, de 22.6 à 12.3 eV pour Zr et de 13.0 à 5.2 eV pour Ti lorsque 

 augmente de 5 à 85° (voir le tableau V.2). Ces résultats sont en accord avec l’évolution du 

nombre de collisions en phase gazeuse obtenus pour ces trois systèmes. 

 

 

Tableau V.2 Influence de l’angle d’inclinaison du substrat α sur l’énergie moyenne des 

particules de Ti, Zr et Hf pulvérisées et le nombre de collisions pendant le transport en phase 

gazeuse à 0.3Pa. 
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V.2.2 Nombre de particules arrivant sur le substrat 

L’évolution du nombre de particules normalisé de Ti, Zr et Hf atteignant le substrat est 

présentée à la figure V.19 en fonction de l’angle d’inclinaison du substrat α. 

On observe une diminution du nombre de particules arrivant à la surface du substrat avec 

l’augmentation de l’angle α. Dans le cas de Hf, le profil suit parfaitement une loi cosinus, 

comme dans le cas dans d’un flux à faible pression, purement directionnel. Cela sous-entend 

que toutes les particules de Hf impactant la surface du substrat proviennent directement de la 

cible suivant un angle proche de l’angle d’inclinaison du substrat α. Des différences sont 

observées pour Zr et Ti. À de faibles angles d’inclinaison, un nombre croissant de particules est 

observé avec l’augmentation de la masse des espèces impactant la surface. Cette tendance 

diminue jusqu’à complètement s’inverser pour des angles d’inclinaison supérieurs à 55°. Cette 

évolution est à mettre en relation avec l’augmentation de la dispersion du flux où des particules 

qui étaient initialement en direction des parois de l’enceinte de dépôt, à la suite de leurs éjections 

de la cible se retrouvent ramenées sur le substrat suite à des collisions multiples en phase 

gazeuse. Le croisement des courbes autour de =55° traduit le fait que le nombre de particules 

ramenées vers le substrat suite aux collisions devient supérieur à celui des particules qui 

proviennent directement de la cible suivant un angle proche de l’angle d’inclinaison du substrat 

α. 

 

Figure V.19 Évolution du nombre de particules de Ti, Zr et Hf atteignant le substrat selon 

différents angles d’inclinaison α, à une pression de travail en Ar de 0.3 Pa. Les valeurs ont été 

normalisées par rapport au flux de Hf obtenu à α=5°. 
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V.2.3 Morphologique de croissance des films de TiN, ZrN et HfN 

La figure V.20 montre les images 3D des boîtes de simulation pour les films de TiN, ZrN et 

HfN déposés à α=85° et à 573 K, pour une pression de travail de 0.3 Pa. Afin de pouvoir 

décolérer les effets de la diffusion thermique des effets résultant de la distribution angulaire, 

une barrière de 1 eV a été utilisée pour le mécanisme de diffusion pour toutes les espèces 

métalliques et l’azote. On peut observer que le film de TiN présente une association de colonne 

plus importante comparativement aux films de ZrN et HfN qui sont constitués de colonnes qui 

s’étendent sur l’ensemble de l’épaisseur du film. 

Les simulations reproduisent correctement les résultats expérimentaux (voir la figure IV.1 pour 

α=85°) :  les films obtenus sont composés de colonnes bien définies qui sont inclinées vers le 

flux des particules incident. L’angle d’inclinaison des colonnes β augmente avec la masse de 

l’espèce déposée passant de 40° pour le film de TiN, à 47° pour celui de ZrN et à 54° pour HfN 

respectivement, en bon accord avec l’évolution de la dispersion angulaire des particules prévue 

pour cet angle d’incidence (figure V.17). La plus faible dispersion angulaire pour le flux des 

particules Hf explique la valeur plus élevée de β obtenue pour le film HfN. Cela confirme encore 

une fois que la distribution angulaire des espèces est un paramètre clé gouvernant l’évolution 

de β. De plus, nous pouvons en déduire qu’un nombre plus élevé de particules impactant la 

surface n’est pas suffisant pour prédire l’évolution de l’inclinaison des colonnes.  

Parmi ces trois nitrures de métaux de transition, le film de HfN présente la densité moyenne la 

plus faible (0.43), ce qui peut s’expliquer par une plus grande fraction de vides inter-colonnes 

(voir la figure V.20c), puisque la compacité à l’intérieur des colonnes reste constante (entre 

0.80 et 0.88, voir le tableauV.3). La rugosité de surface augmente de TiN (2.0 nm) à HfN (3.6 

nm), en bonne relation avec la morphologie la plus poreuse observée pour HfN. À partir des 

résultats kMC, on peut conclure que la croissance des films TMN du groupe IVb déposés par 

pulvérisation cathodique dans des conditions GLAD est essentiellement régie par la distribution 

angulaire des particules incidentes et les effets d’ombrage. Ces résultats confirment ceux 

obtenus lors des travaux de Siad et al [17] et de Bouaouina et al [1].  
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Figure V.20 Image 3D de la morphologie de croissance des films minces de TiN, ZrN et HfN 

simulés à une pression de travail de 0.3 Pa et à un angle d’inclinaison du substrat α=85°. 

 

Tableau V.3 Résultats des simulations kMC en utilisant le code MODENA pour les films de 

TiN, ZrN et HfN déposés à 573 K, pour un angle d’inclinaison du substrat α=85° et une pression 

de travail de 0.3 Pa. 

 

La tendance à l’augmentation de l’angle d’inclinaison des colonnes de TiN à HfN est reproduite 

qualitativement par le code kMC, bien que les valeurs absolues de β soient plus petites 

expérimentalement [18] (24.5°, 31.5° et 34° respectivement pour TiN, ZrN et HfN). Cela peut 

être dû, comme discuté précédemment, à une simplification trop importante lors de la 

modélisation du flux, en particulier la contribution de l’énergie déposée, qui n’est pas encore 

pris en compte dans cette version du logiciel. La prise en compte de l’énergie déposé par les 

particules incidentes contribuerait à redresser les colonnes et lisser la surface [10].  

De plus, la barrière de diffusion de 1 eV utilisée pour toutes les espèces métalliques et l’azote 

ne prend pas en compte les différentes mobilités atomiques de ces espèces. Elle pourrait 

amplifier le décalage entre les valeurs numériques de β et celles des expériences, en particulier 

à une température de 573 K pour laquelle la diffusion de surface atomique est activée. De ce 

fait, une étude ab initio a été réalisée, dans le cadre de la théorie de la fonctionnelle de la densité 

(DFT), afin de déterminer le paysage énergétique rencontré par un adatome métallique (Ti, Zr 

Angle d’inclinaison du substrat α=85° TiN ZrN HfN 

Compacité 0.88 0.84 0.80 

Rugosité de surface (nm) 2.0 2.9 3.6 

Densité moyenne 0.76 0.58 0.43 

Angle d’inclinaison des colonnes β (°) 40 47 54 
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et Hf) ou azote (N) à son arrivée sur la surface TiN, ZrN et HfN (structure cubique B1). Cette 

étude nous permet de déterminer les énergies d’adsorption des adatomes ainsi qu’une 

approximation suffisante des valeurs des barrières ainsi que des directions de diffusion des 

espèces.  Les résultats de cette étude ab initio sont présentés dans les paragraphes suivants.  

 

V.3 Étude ab initio appliquée aux systèmes TiN, ZrN et HfN  

V.3.1 Méthodologie employée 

Il existe de nombreux codes permettant de faire des calculs ab initio (DFT). À titre d’exemple, 

on peut citer Abinit, SIESTA, ESPRESSO, VASP, etc. Dans le cadre de cette étude, le code 

VASP (Vienna Simulation Ab-initio Package) [19,20] a été utilisé pour calculer les grandeurs 

thermodynamiques de TiN, ZrN et HfN, où les équations de Kohn-Sham ont été résolues en 

utilisant des bases d’ondes planes et la méthode des projecteurs d’ondes augmentées (PAW). 

Cette approche permet une meilleure description des systèmes présentant des surfaces. 

 En calcul préliminaire à cette étude, les propriétés thermodynamiques de volume (paramètre 

de maille a0, le module de compressibilité B0 et l’énergie de cohésion Ec) et de surface (énergie 

de surface) ont été calculées pour les 3 systèmes TiN, ZrN et HfN en utilisant trois 

fonctionnelles d'énergie d'échange et corrélation (XC): la fonctionnelle Cerpely-Alder (CA) 

[21] basée sur l'approximation de densité locale (LDA), celle de Perdew‒Wang (PW 91) [22] 

et la fonctionnelle de Perdew –Burke – Ernzerhof (PBE) [23] développée à partir de 

l'approximation de gradient généralisée (GGA). Lors d’une précédente étude réalisé dans le 

groupe, voir référence [24], Mastail et al ont montré, en se basant sur ce set de résultats, que le 

potentiel GGA-PBE était particulièrement bien adapté dans la description des TMN, par 

comparaison de ces données avec les valeurs expérimentales et celles accessibles dans la 

littérature. En effet, les valeurs des paramètres de maille obtenues en utilisant la LDA sont en 

général sous-estimées par rapport aux valeurs expérimentales, tandis qu’avec la GGA l’accord 

est très satisfaisant. Dans le cas du module de compressibilité, les valeurs obtenues avec la 

GGA, bien que sous-estimant la valeur expérimentale, sont plus proches que celle obtenue avec 

la LDA, qui la surestime. Cela nous a donc permis de ne retenir que les fonctionnelles GGA et 

les résultats présentés dans le paragraphe V.3.2 seront uniquement ceux obtenus en utilisant ces 

potentiels.  

Pour l’ensemble des calculs, une énergie de coupure de 520 eV a été utilisée. L’échantillonnage 

de la zone de Brillouin a été effectué selon le schéma de Monkhorst-Pack [25] avec une grille 

de points k qui a été augmenté jusqu’à saturation de l’énergie du système pour une valeur de 

maillage à 4x4x4 pour le volume, et 4x4x1 pour la surface, centrée au point Γ. Comme critères 
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de convergence, une énergie de 10-5 eV et une énergie de 10-4 eV ont été utilisées pour la 

relaxation électronique et ionique, respectivement. 

 

V.3.2 Calculs des grandeurs thermodynamiques 

V.3.2.1 Grandeurs de volume 

Les valeurs thermodynamiques de volume (paramètre de maille a0, module de compressibilité 

B0 et énergie de cohésion Ec) de TiN, ZrN, HfN ont été calculées en considérant une cellule 

constituée de 4 atomes métalliques et de 4 atomes d’azote. 

V.3.2.1.1 Énergie de cohésion 

Par définition, l’énergie de cohésion d’un solide cristallin est l’énergie nécessaire à fournir à un 

système pour le dissocier en ses constituants élémentaires libres (atomes ou molécules). Dans 

le cas d’un cristal parfait monoatomique, la somme de l’énergie de chaque atome donne la 

valeur de l’énergie totale du cristal. Dans notre cas, les cristaux étudiés sont constitués 

d’éléments métalliques et azote : Ti et N pour le nitrure de titane (TiN), Zr et N pour le nitrure 

de zirconium (ZrN) et Hf et N pour le nitrure d’hafnium (HfN). De ce fait, nous ne pouvons pas 

donner une énergie par atome indépendamment de la nature chimique de chaque élément, celle-

ci sera donnée par unité de motif MeN (Me : Ti, Zr, Hf et N : azote) et correspond à        

Ec= 𝐸𝑐𝑟𝑖𝑠𝑡𝑎𝑙
𝑏𝑢𝑙𝑘 /N 

où Ec est l’énergie de cohésion par motif MeN, 𝐸𝑐𝑟𝑖𝑠𝑡𝑎𝑙
𝑏𝑢𝑙𝑘 l’énergie totale du cristal MeN simulé, 

et N le nombre de motif MeN contenu dans le cristal considéré. Cette grandeur permet donc de 

quantifier la stabilité des systèmes MeN étudiés. L’énergie de cohésion par unité de motif de 

TiN, ZrN et HfN est de -19.718 eV, -20.240 eV et -21.787 eV respectivement (tableau V.4). 

Ces valeurs sont en très bon accord avec celles calculées par Mota et al [26] (-19.444 eV, -

20.260 eV et -21.788 eV pour TiN, ZrN et HfN, respectivement).   

 

V.3.2.1.2 Paramètre de maille et module de compressibilité   

Nous présentons dans le tableau V.4 ci-dessous les différents paramètres intrinsèques de TiN, 

ZrN et HfN de structure NaCl. Ces paramètres intrinsèques sont comparés avec des résultats 

expérimentaux et d’autres calculs ab initio de la littérature. On peut voir que les résultats 

obtenus sont en très bon accord avec les résultats expérimentaux et les résultats de calculs 

trouvés dans la littérature, ce qui confirme le choix du type de potentiel utilisé.  
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Figure V.21 Évolution de l’énergie des systèmes TiN, ZrN et HfN en fonction du volume de la 

maille pour le potentiel d’échange-corrélation GGA-PBE. Ces calculs ont été réalisés pour un 

système constitué de 8 atomes (4 métalliques et 4 atomes d’azotes). 

 

Le premier de ses paramètres correspond au paramètre de maille, noté a0. Il est déterminé à 

partir du volume à l’équilibre thermodynamique du système dont l’évolution, par rapport à 

l’énergie totale, est présentée sur la figure V.21 pour les systèmes binaires TiN, ZrN et HfN. 

Ces valeurs sont reportées dans le tableau V.4 et montrent un très bon accord avec l’expérience 

ainsi qu’avec les valeurs calculées par d’autres auteurs pour les deux fonctionnelles PBE et PW.    
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Matériau a0 (Å) B0 (Gpa) B’0 Ec (eV/motif) Référence 

TiN 

4.253 271.72 4.27 -19.718  

4.242    Expérimental [27] 

4.266 260.00 4.20  GGA-PW [28] 

4.249 276.00   GGA-PBE [29] 

4.255 293.00   GGA-PW [30] 

4.255 293.68 4.54 -19.444 GGA-PBE [26] 

ZrN 

4.618 244.11 4.35 -20.240  

4.574 248.00   Expérimental [31] 

4.636 238.00 4.30  GGA-PW [28] 

4.596 250.00   GGA-PBE [29] 

4.609 267.00   GGA-PW [30] 

4.608 265.66 4.65 -20.260 GGA-PBE [26] 

HfN 

4.537 266.96 4.40 -21.787  

4.533 260.00   Expérimental [31] 

4.545 243.00 4.10  GGA-PW [28] 

4.534 271.00   GGA-PBE [29] 

4.530 286.00   GGA-PW [30] 

4.539 279.00 4.41 -21.788 GGA-PBE [26] 

Tableau V.4 Paramètre de maille, module de compressibilité et l’énergie de cohésion des 

systèmes de TiN, ZrN et HfN. 

 

Le calcul du module de compressibilité B0 s’appuie sur l’évolution de l’énergie totale E d’une 

maille d’un système cristallin parfait, en fonction du volume V de cette maille. Le module de 

compressibilité est défini par l’expression suivante :  

𝐵0 = 𝑉0.
𝜕2𝐸

𝜕𝑉2
                                                                V. 1 

où V0 est le volume du système à équilibre.  

Afin d’extraire la valeur du module de compressibilité pour les trois nitrures binaires du groupe 

IVb, nous avons utilisé l’équation d’état de Birch-Murnaghan dont l’expression est la suivante : 

𝐸(𝑉) = 𝐸0 +
9. 𝑉0. 𝐵0

16
{[(

𝑉0

𝑉
)
2/3

− 1]

3

. 𝐵0
′ + [(

𝑉0

𝑉
)
2/3

− 1]

2

. [6 − 4. (
𝑉0

𝑉
)
2/3

]}                 V. 2 
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avec E0 l’énergie totale du système à l’équilibre, V0 le volume de la maille à l’équilibre, et B0
′  

la dérivée du module de compressibilité B0 par rapport à la pression. Les valeurs de B0 et B0
′  

sont également reportées dans le tableau V.4. Ces valeurs sont en parfait accord avec les 

données expérimentales et calculs trouvés dans la littérature. Nous pouvons citer par exemple 

des valeurs de B0 = 248 GPa pour le ZrN et 260 GPa pour le HfN, mesurées par Chen et al [31], 

en très bon accord avec les valeurs calculées de B0 = 244 GPa et 267 GPa  pour ZrN et HfN, 

respectivement. Nous pouvons cependant remarquer une plus grande stabilité dans les résultats 

obtenus avec la fonctionnelle GGA-PBE. 

 

V.3.2.2 Grandeurs de surface  

Les surfaces considérées dans ce manuscrit pour le calcul du paysage énergétique sont les 

surfaces (001) et (110) de TiN, ZrN et HfN dans la structure cubique B1. Elles sont non-polaires 

et sont modélisées avec une cellule périodique constituée d’un empilement de 6 monocouches 

d’épaisseur (figure V.23) et d’une épaisseur de vide de 10 Å au-dessus de la surface. Chaque 

monocouche est composée de 18 unités de motif MeN, ce qui donne un total de 108 motifs pour 

la surface (001) et 15 unités de motif MeN, ce qui porte à 90 le nombre de motifs pour la surface 

(110) (voir figure V.23a et V23c). 

 

V.3.2.2.1 Énergie de surface 

Considérons un système MeN (Me : métal de transition, N : azote) cristallin parfait possédant 

une énergie 𝐸𝑐𝑟𝑖𝑠𝑡𝑎𝑙
𝑏𝑢𝑙𝑘 . L’énergie de surface γhkl est l’énergie nécessaire qu’il faut fournir pour 

créer une surface de ce système cristallin suivant un plan cristallographique (hkl) bien défini. 

Cette énergie de surface est calculée à l’aide de l’expression suivante : 

𝛾ℎ𝑘𝑙 =
1

2

∆𝐸

𝑆ℎ𝑘𝑙
                                                                        V. 3 

avec ΔE l’énergie associée à la création de surface et Shkl l’aire de la surface créée. Lors de ce 

processus, compte tenu de la périodicité en z, deux surfaces sont créées, d’où l’origine du 

facteur 2 au dominateur de l’expression précédente. Les énergies de surface (001) γ001 et (110) 

γ110 de TiN, ZrN et HfN ont été calculées à partir d’une cellule périodique contenant une 

épaisseur de vide de 10 Å au-dessus de la surface (voir figure V.23). Pour justifier l’épaisseur 

de vide utilisée, l’évolution de l’énergie de surface de HfN en fonction de l’épaisseur de vide a 

été calculée. Un exemple de cette évolution est illustré sur la figure V.22. On peut y voir que 

l’énergie de surface converge rapidement vers une valeur asymptotique pour les épaisseurs de 

vide élevées (de 8 à12 Å). De ce fait, le choix d’une épaisseur de vide de 10 Å parait un très 
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bon compromis pour calculer les énergies de surface (001) et (110) de ces trois systèmes de 

nitrures binaires.  

 

 

Figure V.22 Évolution de l’énergie de surface en fonction de l’épaisseur de vide pour les 

surfaces (001) et (110). 

 

Les valeurs de l’énergie de surface pour les surfaces (001) et (110) des systèmes TiN, ZrN et 

HfN sont présentées dans le tableau V.5. Ce tableau regroupe également les valeurs des énergies 

de surfaces de ces systèmes reportées dans la littérature. Les valeurs obtenues lors de notre 

étude sont en très bon accord avec les résultats de la littérature (voir le tableau V.5). À titre 

d’exemple, on peut citer les valeurs 1.27 et 2.67 J/m2, 1.41 et 2.60 J/m2, et 1.53 et 2.71 J/m2 

reportées pour les surfaces (001) et (110) de TiN, ZrN et HfN, respectivement par Mei et al 

[29], en bon accord avec nos valeurs 1.21 et 2.58 J/m2, 1.31 et 2.46 J/m2, et 1.44 et 2.59 J/m2. 

On peut citer également les valeurs rapportées par Bielawski et Chen [30] pour ces trois 

systèmes (voir le tableau V.5) et celles de Tholander et al [16] pour TiN. Les énergies de 

surfaces γ110 sont supérieures aux énergies de surface γ001 pour ces trois systèmes. L’énergie de 

surface γ110 est quasiment le double de l’énergie de surface γ001, voir le tableau V.5. Cela 

confirme, par la théorie, la formation préférentielle de facettes (100) de plus basse énergie 

durant la croissance des films MeN. 
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Matériau γ001 (J/m2) γ110 (J/m2) γ111 (J/m2) Référence 

TiN 

1.21 2.58 /  

1.27 2.67 3.37 GGA-PBE [29] 

1.30 2.68 1.47* GGA-PBE [16] 

1.31 2.70  GGA-PW [30] 

     ZrN 

1.31 2.46 /  

1.41 2.60 2.76 GGA-PBE [29] 

1.64 2.67  GGA-PW [30] 

HfN 

1.44 2.59 /  

1.53 2.71 2.60 GGA-PBE [29] 

1.93 2.72  GGA-PW [30] 

* terminaison N 

Tableau V.5 Énergies de surface de TiN, ZrN et HfN. 

 

V.3.3 Étude détaillée et comparative des paysages énergétiques : surfaces (001) et 

(110) 

La figure V.23 présente une vue de profil (V.23a et V.20c) et de dessus (V.23b et V.23d) des 

surfaces (001) et (110) considérées dans ce travail. Comme on peut le voir, les surfaces sont 

constituées de plans mixtes contenant des espèces métalliques et azote, ce sont des surfaces 

non-polaire. Les carrés blanc et orange des figures V.23b et V.23d délimitent le domaine sur 

lequel les calculs des énergies d’adsorption ont été effectués, et le carré rouge de la figure V.23b 

est le domaine d’interpolation utilisé pour constituer les paysages énergétiques. La 

méthodologie utilisée dans ce travail est la même que celle utilisée par Mastail et al [24] pour 

calculer l’énergie d’adsorption et de diffusion des adatomes de Ti, Al et N sur les surfaces (001) 

et (110) d’AlN cubique de type NaCl.  
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Figure V.23 Modèle de surface MeN utilisé : a) et c) sont les cellules MeN dans la structure B1 

de type NaCl utilisées pour les surfaces (001) et (110) respectivement, vues le long de la 

direction [001], b) et d) vue dessus de la surface (001) et (110) respectivement.  

 

L’échantillonnage du domaine de calculs des énergies d’adsorption a été réalisé en fixant 

l’atome considéré dans un plan parallèle à la surface et situé à 2 Å au-dessus de cette dernière. 

En d’autres termes, durant la minimisation de l’énergie du système les coordonnées x et y de 

l’adatome restent fixer et seule sa coordonnée en z peut varier. Ce type de calcul a été effectué 

en chaque point du domaine élémentaire étudié (figure V.24) afin de déterminer le profil de 

l’énergie d’adsorption. L’axe de symétrie d’ordre 4 (symétrie de rotation dans le plan) de la 

surface (001) permet d’échantillonner la cellule unitaire de surface uniquement dans le triangle 

rouge présenté sur la figure V.23b. Comme mentionné précédemment, cette méthodologie a 
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déjà été utilisée par  Mastail et al [24] pour déterminer l’énergie d’adsorption des adatomes de 

Ti, N et Al sur les surfaces (001) et (110) de AlN. Elle est également similaire à celle utilisée 

par Tholander et al [16] pour déterminer l’énergie d’adsorption des adatomes de Ti, N et Al sur 

les surfaces (001), (110) et (111) de TiN, respectivement. Le domaine de la surface (001) étudié 

est constitué de neuf (9) sites (de A à I), espacé d’un pas égal à a0/8 le long des directions [010] 

et [100], figure V.24a. De ce maillage et la symétrie de la surface, on peut définir 4 sites 

d’adsorption particulier pour la surface (100); le site d’adoption à l’aplomb d’un atome 

métallique (Atop-Métal site) ou d’un atome d’azote (Atop-N site) de la surface, respectivement 

site A et E, ainsi que 2 sites le long des directions <01̅1̅> et <110>. Le premier situé au niveau 

de l’axe de symétrie du domaine d’interpolation (fourfold hollow FFH site) correspond au site 

I, et les seconds (sites F et H) situés au milieu des petits côtés du triangle définissant la grille 

de point échantillonné (Threefold sites). 

Le domaine de la surface (110) qui présente une alternance de canaux et de rails, comme le 

montre la figure V.23c, impose l’utilisation d’une grille avec une plus grande densité de points 

d’échantillonnage. Ce domaine est constitué de 26 sites étiquetés de A à Z. Chaque site de cette 

surface est espacé de a0√2/16 dans la direction [011̅] et de a0/8 dans la direction [100], voir la 

figure V.24b. Pour cette surface, 3 sites d’absorption particuliers ont été défini ; le site à 

l’aplomb d’un atome métallique (Métal Bulk site) ou d’un atome d’azote (N Bulk site) situé 

dans le canal, respectivement site C et E. Pour cette surface nous avons défini un autre site 

particulier reliant un atome métallique à un atome d’azote du rail, le site H (Bridge site). Ces 

nomenclatures sont en anglais, car elles font référence à celle rencontrée dans la littérature, 

notamment dans la publication de Tholander et al [16]. 

 

 

Figure V.24 Grilles de point utilisées pour échantillonner les paysages énergétiques : en a) la 

surface MeN (001), en b) la surface MeN (110). 
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Le paysage énergétique permet de déterminer les directions de diffusion et d’avoir une 

approximation des barrières d’énergie pour passer de site stable en site stable. Cependant nous 

nous sommes assurés que les valeurs obtenues représentaient une approximation suffisante de 

celles obtenues par la technique NEB (Nudged Elastic Band), dédiées à ce type calcul et donc 

plus précises, mais plus couteuses en temps de calcul [16]. En fait, la technique NEB consiste 

à calculer l’énergie de différentes configurations définies le long d’un parcours reliant deux 

sites stables afin de déterminer la barrière de diffusion pour qu’un adatome puisse passer d’un 

site stable à un autre. Un exemple de calcul NEB, réalisé par Geoffrey Migault lors de son stage 

de M1, est présenté à la figure V.25 dans le cas d’un adatome Ti sur la surface (110) de TiN. 

Dans cet exemple, l’adatome métallique se trouve dans le site C « métal bulk site » et la 

diffusion se fait vers l’autre site « métal bulk », C’, dans la direction <01̅1> par-dessus le rail, 

en passant par une barrière située au site G. L’énergie nécessaire pour l’adatome Ti passe du 

site C au site C’(Ediff) est de 2.27 eV.  Cette valeur est en très bon accord avec l’estimation de 

la barrière déduite du paysage énergétique de 2.3 eV (déduite de la différence d’énergie entre 

le point C et G) et celle rapportée par Tholander et al obtenue par un calcul de NEB [16] et qui 

est de 2.31 eV. De ce fait, le calcul des paysages énergétiques parait suffisant pour estimer les 

barrières de diffusion par saut de site stable à site stable. Les données utilisées pour le calcul de 

paysage énergétique ainsi que la NEB obtenues par Geoffrey Migault sont reportées à l’annexe 

B. 

 

Figure V.25 En a) le maillage énergétique utilisé par Geoffrey Migault pour la surface 

TiN(110); et en b) barrière de diffusion calculée par NEB entre les sites C et C’ en fonction de 

la distance parcourue. 

 

Étant donné que les surfaces de TiN ont été largement étudiées dans la littérature, en termes 

d’énergie d’adsorption, et de barrière de diffusion des espèces métallique et azote [16,32–34], 
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nous avons concentré nos efforts sur les systèmes  ZrN et HfN pour lesquels ces  données 

(énergie adsorption et barrière de diffusion) ne sont pas disponibles dans la littérature. Les 

résultats obtenus par Tholander et al pour TiN [16] seront utilisés dans ce travail, à titre de 

comparaison.  

 

V.3.3.1 Énergie d’adsorption 

L’énergie d’adsorption Ead renseigne sur la stabilité d’un adatome adsorbé sur une surface 

donnée. Elle est définie par la relation suivante : 

𝐸𝑎𝑑 = 𝐸𝑠𝑦𝑠+𝑎𝑑𝑎 − (𝐸𝑠𝑦𝑠 + 𝐸𝑎𝑑𝑎)                                          𝑉. 4 

où Esys+ada correspond à l’énergie totale du système après l’adsorption d’un atome, Esys l’énergie 

du système possédant la surface sur laquelle l’atome va s’adsorber et Eada l’énergie d’un 

adatome isolé (Ti, Zr, Hf ou N) dans une super-cellule de même dimension. Pour une meilleure 

visualisation des données, ces dernières seront présentées sous la forme d’un paysage 

énergétique bidimensionnel de l’adatome concerné généré par une interpolation quadratique 

des énergies d’adsorption calculées à chaque point du maillage (voir figure V.24a et V.24b).  

 

V.3.3.1.1 Énergie d’adsorption des espèces métalliques (Ti, Zr et Hf) sur les surfaces (001). 

Les paysages énergétiques des adatomes de Ti, Zr et Hf adsorbés à la surface (001) de TiN, ZrN 

et HfN, respectivement, sont présentés à la figure V.26. 

On peut y voir une adsorption en épitaxie pour les deux espèces métalliques Zr et Hf où 

l’adatome se stabilise sur le site Atop-N (site E) à la surface (001) de ZrN et HfN, (figures 

V.26b et V26.c). Cette adsorption, thermodynamiquement favorable apporte un gain 

énergétique Ead=−0.489 eV pour Zr/ZrN(001) et un gain légèrement plus élevé, Ead=−0.645 eV, 

pour Hf/HfN(001). On peut également remarquer que le site anionique Atop-Metal (site A), 

situé au-dessus d’un atome métallique présente une énergie d’adsorption positive Ead=1.862 et 

1.785 eV pour Zr/ZrN(001) et Hf/HfN(001), respectivement. Ces sites seront des sites répulsifs 

lors de l’arrivée d’un adatome métallique sur la surface (001). 

Dans le cas de la surface (001) de TiN, c’est le site le FFH (FourFold Hollow site) qui a été 

déterminé comme étant le site d’adsorption préférentiel par Tholander et al [16] (figures V.26a). 

En termes de comparaison, l’adsorption de Ti à la surface (001) de TiN est presque 7 fois plus 

forte avec un gain énergétique Ead=−3.410 eV. Le site Atop-N (site E), situé au-dessus d’un 

atome d’azote N, est un site métastable (Ead=−3.22 eV), donc des mécanismes d’adsorption 

complètement différents sont observés pour Ti/TiN(001) comparativement à Zr/ZrN(001) et 

Hf/HfN(001). 



Chapitre V : Résultats des simulations numériques et comparaison avec l’expérience 

182 
 

  

Figure V.26 Paysages énergétiques de Ti/TiN(001) (figure extraite de Tholander et al [16]) en 

a), Zr/ZrN(001)  en b) et Hf/HfN(001)  en c). Les configurations respectives des sites 

d’adsorption les plus stables sont illustrées en-dessous. Les sphères bleues, roses, grises et 

blanches représentent respectivement les atomes d’azote, titane, zirconium et hafnium.  

 

Les paysages énergétiques des surfaces ZrN(001) et HfN(001) nous permettent de déterminer 

que les directions de diffusion des adatomes adsorbés sur ces surfaces sont identiques. Les 

adatomes vont diffuser de site stable en site stable le long des directions <110> et <1̅10>. 

Cependant, elle se fera par des mécanismes différents. Dans le cas de Zr/ZrN(001), la diffusion 

se produit en passant par un site métastable situé au FFH site (I) (figure V.26b). Ces deux sites 

sont connectés par une barrière ΔE située au Threefold site, (site H) estimée à 1 eV. Dans le cas 

de Hf/HfN(001), la diffusion se fait par un saut unique d’une barrière ΔE, du même ordre de 

grandeur, mais situé au FFH (site I) et estimée 0.9 eV (figure V.26c). Cela atteste des 

mécanismes de diffusion différents pour ces deux espèces métalliques.  

Ces  valeurs de barrière sont nettement supérieures à celles rapportées par Tholander et al [16] 

pour le Ti/TiN(001).  Ces auteurs ont montré que la diffusion fait intervenir le site métastable 

Atop-N (site E), mais avec deux barrières asymétriques. La première barrière de 0.17 eV 

connecte le site stable FFH au site métastable Atop-N et la seconde, de 0.36 eV, connecte le 

site Atop-N au site stable FFH. Ainsi, les adatomes de Ti présentent une diffusivité plus forte 

sur la surface (100), comparativement aux espèces Zr et Hf. 
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V.3.3.1.2 Énergie d’adsorption de l’adatome N sur la surface (001) de TiN, ZrN et HfN. 

Les paysages énergétiques de l’adatome N adsorbé à la surface (001) de TiN, ZrN et HfN sont 

présentés à la figure V.27. 

La configuration atomique et l’énergie du site d’adsorption préférentiel de l’adatome N sur les 

surfaces de ZrN et HfN ne sont pas équivalentes. Dans le cas de N/ZrN(001), l’adatome adsorbé 

est simplement lié à un atome d’azote de la surface, au Threefold site (H) (voir la figure V.27b) 

avec un gain d’énergie Ead=−0.83 eV. Ce site d’adsorption présente deux particularités :  il est 

légèrement décalé le long de la direction [110] par rapport au site épitaxial massif situé au-

dessus d’un atome N (Atop-N), et l’adatome adsorbé et celui de la surface forme un dimère N2 

avec une distance N-N proche de la distance de N2 en phase gazeuse. 

Dans le cas de N/HfN(001), l’azote s’adsorbe en pontant deux atomes métalliques de surface 

au FFH (site I) avec un gain presque deux fois plus élevé, Ead= −1.41 eV (voir la figure V.27c). 

Dans le cas de N/TiN(001), Tholander et al [16] ont reporté que l’adsorption de l’adatome N 

se fait sur le même site préférentiel Threefold (site H) que dans le cas de ZrN(001). Là 

également, l’adatome N est lié à la surface avec une seule liaison et le site est légèrement décalé 

du site épitaxial massif, mais cette fois-ci avec un dimère N2 incliné le long de la direction 

[010]. La surface TiN(001) montre encore une fois une réactivité plus grande avec une énergie 

d’adsorption plus basse, Ead=−4.15 eV. Le site Atop-N (E) situé au sommet d’un atome N est 

moins favorable avec une énergie Ead= −0.60 et −0.67 eV pour N/ZrN et N/HfN, 

respectivement. Le site anionique de la couche (Atop-Metal site), situé au sommet d’un atome 

métallique (A), présente une faible énergie d’adsorption, Ead=−0.10 eV pour N/ZrN et Ead= 

0.25 eV (faiblement répulsif) dans le cas de N/HfN. 

La symétrie de surface conduit à des minima d’énergie alignés le long des rangées atomiques 

N de la surface de ZrN(001), voir figure V.27b, et des maxima centrés sur les atomes 

métalliques (figure V.27c) indiquant également des mécanismes de diffusion le long des 

directions <110> et <1̅10>. Dans le cas de N/ZrN la diffusion se fait par l’intermédiaire d’un 

site métastable avec une barrière symétrique très faible de 0.2 eV. 

Pour le système N/HfN, la barrière est bien plus significative, ΔE= 0.7 eV, pour un processus 

de saut entre les minima. Ces valeurs sont plus faibles que celle (0.83 eV) rapportée par 

Tholander et al [16] pour l’adatome N/TiN. La position de ces minima d’énergie va également 

favoriser un mécanisme de giration de l’adatome autour de l’atome d’azote de surface où il est 

adsorbé, limitant le transport de matière en surface. 
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Figure V.27 Paysages énergétiques N/TiN(001) (figure extraite de Tholander et al [16]) en a), 

N/ZrN(001)  en b) et N/HfN(001)  en c). Les configurations respectives des sites d’adsorption 

les plus stables sont illustrées en-dessous. Les sphères bleues, roses, grises et blanches 

représentent respectivement les atomes d’azote, titane, zirconium et hafnium. 

 

V.3.3.1.3 Énergie d’adsorption des espèces métalliques (Ti, Zr et Hf) sur les surfaces (110). 

Les paysages énergétiques des adatomes de Ti, Zr et Hf adsorbés à la surface (110) de TiN, ZrN 

et HfN respectivement, sont présentés à la figure V.28. 

L’adsorption de Ti/TiN(110), Zr/ZrN(110) et Hf/HfN(110) présente des paysages énergétiques 

similaires. Pour ces trois espèces métalliques, une adsorption en épitaxie a été observée. Le 

Metal bulk site (site C), situé l’aplomb du cation dans le canal (voir figure V.24b), est le site 

préférentiel de ces trois adatomes sur la surface (110) où l’atome métallique se lie fortement à 

deux atomes d’azotes de la surface avec une énergie Ead= −6.80, −4.33 et −5.28 eV pour les 

adatomes Ti, Zr et Hf, respectivement. Le N bulk site (E) qui se situe également dans le canal 

au-dessus d’un atome N entre deux atomes métalliques (figure V.24b) est un site instable avec 

une énergie d’adsorption Ead= 0.51 eV et −0.39 eV pour les adatomes Zr et Hf, respectivement. 

Cependant, dans le cas de Ti/TiN le N bulk site est un site métastable avec une énergie 

Ead=−4.60 eV [16].  

Ces paysages énergétiques similaires définissent un mécanisme de diffusion unique sur la 

surface (110) par saut de canal en canal, dans la direction <01̅1>, avec une barrière de diffusion 

de 2.1 eV (correspondant au franchissement du site G) pour les deux systèmes Zr/ZrN(110) et 

Hf/HfN(110). La similitude de ces mécanismes s’étend jusqu’à leurs barrières avec une énergie 
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d’activation pour la diffusion Ti/TiN(110) calculée, en utilisant une NEB par Tholander [16], à 

2.31 eV et celle calculée par Migault à 2.27 eV (voir figure V.25b).  

 

Figure V.28 Paysages énergétiques Ti/TiN(110) (figure extraite de Tholander et al [16]) en a), 

Zr/ZrN(110)  en b) et Hf/HfN(110)  en c). Les configurations respectives des sites d’adsorption 

les plus stables sont illustrées en dessous. Les sphères bleues, roses, grises et blanches 

représentent respectivement les atomes d’azote, titane, zirconium et hafnium. 

 

V.3.3.1.4 Énergie d’adsorption de l’adatome N sur la surface (110) de TiN, ZrN et HfN 

La figure V.29 présente les paysages énergétiques de l’adatome N adsorbé à la surface (110) de 

TiN et HfN, les calculs de l’énergie d’adsorption de N/ZrN(110) étant encore en cours lors de 

la rédaction de ce manuscrit. 

L’adsorption de l’adatome d’azote à la surface (110) présente des paysages énergiques 

similaires pour TiN et HfN, avec un site stable Ead= −6,12 eV et −4.17 eV pour TiN et HfN, 

respectivement, situé à l’aplomb du N bulk site (site E) au niveau du canal (voir la figure V.24a). 

Ce site stable, où l’atome d’azote se lie à deux atomes métalliques du rail qu’il ponte, est entouré 

par une zone peu réactive, ce qui amène à une très faible diffusivité de l’espèce adsorbée.  

La même barrière d’activation pour le processus de diffusion de l’adatome N sur la surface 

(110) le long du canal, dans la direction <100>, et de canal en canal le long de la direction 

<01̅1>, a été obtenue ; elle est de 1.90 eV et 3.07 eV pour TiN et HfN, respectivement. 

On peut cependant noter la présence de minima secondaires d’énergie pour N/HfN, (Ead= −1.8 

eV) situé le long du rail sur le site Q et connectés entre eux, dans la direction [100], par une 

barrière dont le point selle se situe au niveau de l’atome métallique (ΔE=0.9 eV) et dans la 

direction opposée au niveau de l’atome d’azote au site G (ΔE=1.26 eV), voir figure V.24b. 
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Toutefois la connectivité entre ces sites conduira rapidement à un piégeage de l’azote dans le 

N Bulk site, ce qui confirme la plus faible diffusivité de l’azote sur la surface (110) pour ces 

deux systèmes comparativement à (100).  

 

Figure V.29 Paysages énergétiques N/TiN(110) (figure extraite de Tholander et al [16]) en a) 

et N/HfN(110) en b). Les configurations respectives des sites d’adsorption les plus stables sont 

illustrées en dessous. Les sphères bleues, roses et blanches représentent respectivement les 

atomes d’azote, titane et hafnium. 

Les tableaux V.6 et V.7 suivants regroupent les sites stables et leur énergie d’adsorption, ainsi 

que les mécanismes de diffusion et les barrières d’énergie associées. On peut tout d’abord noter 

une réactivité croissante des espèces dans l’ordre, Zr/ZrN, Hf/HfN et Ti/TiN pour les deux 

surfaces. On peut aussi constater pour tous les adatomes adsorbés sur la surface (100) une 

direction de diffusion unique le long des atomes d’azote pour cette surface. Concernant la 

surface (110), la diffusion se fait préférentiellement par-dessus le rail. Au regard des barrières 

on peut remarquer une diffusivité plus importante pour Ti comparativement aux deux autres 

espèces métalliques sur leur surface (100) respective, tandis que pour l’azote c’est le 

comportement inverse. Pour la surface (110), les valeurs de barrière relativement élevées (> 1.9 
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eV) rendront presque impossible l’occurrence des mécanismes de diffusion, quelle que soit 

l’espèce adsorbée. 
su

rf
ac

e 

adatome Ead (eV) Site d’adsorption 

diffusion 

ΔE(eV) direction 

(1
0
0
) 

Zr/ZrN(100) -0.489 
Atop N (s) 1 

<110> et <1̅10> 
threefold sites (m) 1 

Hf/HfN(100) -0.645 Atop N (s) 0.9 <110> et <1̅10> 

Ti/TiN(100) -3.41 
FFH (s) 0.17 

<110> et <1̅10> 
Atop N (m) 0.36 

N/ZrN(100) -0.83 threefold sites (m) 0.2 <110> et <1̅10> 

N/HfN(100) -1.41 
threefold sites (s) 0.7 

<110> et <1̅10> 
FFH (m) 0.7 

N/TiN(100) -4.15 threefold sites (s) 0.83 <110> et <1̅10> 

Tableau V.6 Résumé des sites de liaison stables pour l’adatome Ti, Zr et Hf sur les surfaces 

(001) de TiN, ZrN et HfN, respectivement et ceux de l’adatome N également sur ces surfaces 

respectives : énergie d’adsorption, direction de diffusion préférable et barrière énergétique 

associée ΔE. La diffusion se produit à partir du site stable (s) ou métastable (m), dans la 

direction donnée à travers le point de selle indiqué. 
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su
rf

ac
e 

adatome Ead (eV) Site d’adsorption 

diffusion 

ΔE(eV) direction 

(1
1
0
) 

Zr/ZrN(110) -4.33 Metal bulk site (s) 2.1 <01̅1>  

Hf/HfN(110) -5.28 Metal bulk site (s) 2.1 <01̅1>  

Ti/TiN(110) -6.8 Metal bulk site (s) 2.31 <01̅1>  

N/ZrN(110) / / / / 

N/HfN(110) -4.17 N bulk site (s) 

3.07 <100> 

3.07 <01̅1> 

N/TiN(110) -6.22 N bulk site (s) 

1.9 <100> 

1.9 <01̅1> 

Tableau V.7 Résumé des sites de liaison stables pour l’adatome Ti, Zr et Hf sur les surfaces 

(110) de TiN, ZrN, HfN, respectivement et ceux de l’adatome N également sur ces surfaces 

respectives : énergie d’adsorption, direction de diffusion préférable et barrière énergétique 

associée ΔE. La diffusion se produit à partir du site stable (s) ou métastable (m), dans la 

direction donnée à travers le point de selle indiqué.
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Conclusion du chapitre V 
L’étude par simulation numérique reportée dans ce chapitre a porté sur trois aspects différents : 

les deux premiers ont été investigués via une approche comparative entre résultats obtenus par 

simulation Monte-Carlo cinétique avec le code MODENA et les résultats expérimentaux. Le 

premier est centré sur l’influence des paramètres de dépôt sur la croissance des films de TiN. 

Le second aspect était consacré à une étude comparative de la prédiction de la morphologie des 

films TiN, ZrN et HfN déposés à un angle d’inclinaison α=85°. Enfin, le dernier aspect étudié 

était dédié à une étude ab initio des paysages énergétiques des surfaces (001) et (110) des 

systèmes TiN, ZrN et HfN.  

Le premier aspect de l’étude par kMC a révélé que les films obtenus présentent une 

microstructure colonnaire avec des colonnes inclinées vers la direction du flux des particules 

incidentes. Les films obtenus en flux collimaté et à 0.0 Pa présentent des propriétés 

morphologiques et microstructurales similaires et la croissance de ces films est pilotée par 

l’effet géométrique de l’inclinaison du substrat. En revanche, pour des pressions de 0.3 Pa et 

0.5 Pa, la distribution angulaire du flux de particules incident conduit à une diminution de 

l’inclinaison des colonnes β des films de TiN ave l’augmentation de la pression de travail et un 

phénomène de saturation aux angles d’inclinaison du substrat α ≥ 65° a été mise en évidence. 

Les simulations ont également révélé une augmentation de la taille des colonnes avec 

l’augmentation de la pression de travail. Dans un second temps, les calculs kMC montrent que 

les microstructures obtenues à température élevée sont plus denses avec des colonnes plus 

épaisses et mieux définies, et une rugosité de surface plus faible. L’angle d’inclinaison des 

colonnes β augmente avec la température du substrat, en bon accord avec les résultats 

expérimentaux. Cependant, à température élevée (500 K) les valeurs expérimentales de β sont 

plus faibles que les valeurs obtenues par simulations. Cela peut s’expliquer par la non-prise en 

compte dans le code de l’énergie cinétique des particules incidentes et du choix d’une unique 

barrière d’énergie de diffusion, indépendamment de la nature chimique des espèces qui 

diffusent et de l’orientation cristallographique des surfaces. Les mécanismes étant 

thermiquement activés, il en résulte qu’une prise en compte plus fine de ses mécanismes serait 

nécessaire.  

Dans le second volet de l’étude, nous avons cherché à comprendre les différences de 

microstructure colonnaire entre les trois systèmes de nitrures binaires étudiés (TiN, ZrN et 

HfN). Nous avons pu observer que la densité moyenne des couches diminue de TiN à HfN, 

accompagné d’une augmentation de la rugosité de surface. L’angle d’inclinaison des colonnes 
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β augmente de TiN à HfN, en bon accord avec les résultats expérimentaux, mais les valeurs 

expérimentales de β sont plus faibles. Ces valeurs trop élevées peuvent être encore une fois 

attribuées à une diffusion trop importante des espèces en surface. 

Les conclusions de ces deux premiers volets ont motivé une étude ab initio des mécanismes 

d’adsorption et de diffusion des différentes espèces (métalliques et azote). Les résultats des 

calculs DFT appliqués aux systèmes TiN, ZrN et HfN montrent une diffusivité plus importante 

sur la surface (100) que sur la surface (110). Une adsorption en épitaxie est observée pour les 

trois espèces métalliques (Ti, Zr et Hf) sur ces deux surfaces. L’adsorption d’un adatome 

d’azote sur la surface (110) mène également à une adsorption en épitaxie pour TiN et HfN avec 

une très faible diffusivité de l’espèce adsorbée. Pour la surface (100) on observe la formation 

d’une molécule de diazote pour ZrN et TiN, tandis que pour HfN l’adsorption conduit à la 

formation d’un pont reliant deux atomes métalliques. L’ensemble des mécanismes déterminés 

permettront d’améliorer par la suite le code MODENA en considérant les valeurs spécifiques 

de barrière d’énergie pour chaque système étudié. 
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Conclusion générale et perspectives 
 

Les travaux présentés dans cette thèse ont pour objectif d’apporter une meilleure 

compréhension du développement des propriétés morphologiques et microstructurales des films 

minces TMN déposés par pulvérisation magnétron réactive en incidence oblique (OAD). Afin 

d’atteindre cet objectif, une étude expérimentale a été faite couplée à une étude numérique. Ce 

couplage permet une analyse approfondie du processus de dépôt et des mécanismes 

atomistiques qui régissent l’évolution microstructurale au cours de la croissance. Les propriétés 

morphologiques des films obtenus ont été caractérisées par microscopie électronique à balayage 

(MEB) et microscopie à force atomique (AFM). Les caractéristiques microstructurales telles 

que : la structure cristalline et la texture des films, la résistance électrique et la mouillabilité de 

surface, ont été analysées par diffraction des rayons X (DRX), par la méthode 4 pointes de 

Vander Pauw et par la méthode de la goutte posée.  

Le processus de pulvérisation cathodique qui se déroule en trois étapes - l’éjection de la matière 

de la cible, le transport des espèces pulvérisées et la croissance de la couche déposée- ont été 

simulés à l’aide des logiciels SRIM, SIMTRA et MODENA. Les mécanismes d’adsorption et 

de diffusion des espèces métalliques et azote sur les surfaces (001) et (110) des TMN ont été 

également étudiés en utilisant la théorie de la fonctionnelle de la densité (DFT). 

Les films minces obtenus par OAD à 300°C présentent une morphologie de croissance 

colonnaire avec des colonnes inclinées dans la direction du flux des particules incidentes, sauf 

pour les films de ZrN et HfN déposés à α=5°, pour lesquels les couches présentent une 

microstructure dense. Une augmentation de l’angle d’inclinaison des colonnes β a été observée 

avec l’augmentation de l’angle d’inclinaison du substrat α, et cette augmentation est plus 

importante pour les films OAD de HfN. Pour les films de TiN, les valeurs de  saturent autour 

d’une valeur de 25°. En incidence quasi-normale (α=5°), les films TiN, ZrN, HfN et TiAlN ont 

développé une croissance polycristalline de texture de fibre. Pour α ≥ 35° ces films développent 

une texture biaxiale avec une symétrie d’ordre trois dans le plan de croissance. L’analyse des 

figures de pôles DRX révèle que les cristaux en croissance sont constitués de pyramides à base 

triangle avec une orientation unique dans le plan pour les films de TiN, ZrN et TiAlN, 

correspondant à un alignement de pyramides dont le côté est tourné vers la projection du flux 

de particules incidentes. Les facettes sont orientées de telle sorte que l’habitat cristallin {100} 

soit perpendiculaire au flux entrant. Un double alignement dans le plan a été observé pour les 
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films HfN, donc les pyramides ont un côté ou un coin faisant face à la projection du flux de 

particules incidentes. Un déplacement simultané de l’axe de texture [111] des films et de l’angle 

d’inclinaison des colonnes β a été observé dans la direction du flux avec l’augmentation de 

l’angle α, ce qui prouve que ces deux grandeurs ont la même origine. Les analyses AFM, les 

mesures de résistivité et les analyses MEB montrent que le développement des colonnes 

inclinées s’accompagne d’une rugosité de surface, d’une résistivité électrique et d’une porosité 

élevée. L’oxydation post-croissance plus importante des films due à l’augmentation de la 

porosité inter-colonnaire à des angles α élevés est la principale contribution à l’augmentation 

de la résistivité électrique des films TiN, ZrN et HfN en fonction de l’angle α. La forte résistivité 

électrique observée dans les couches minces TiAlN comparativement à celles de TiN est liée à 

la teneur en Al en raison du caractère diélectrique de AlN. 

Du point de vue de la mouillabilité, l’angle de contact θ formé entre une gouttelette déposée et 

la surface du film diminue avec l’augmentation de l’angle α, ce qui permet de contrôler la 

mouillabilité de surface des TMN. Les films GLAD (α=85°) s’avèrent hydrophiles 

comparativement aux films de référence obtenus en incidence quasi-normale (α=5°). Parmi les 

TMN du groupe IVb, le film TiN s’avère être le revêtement le plus mouillant obtenu par le 

GLAD, et serait adapté aux applications biomédicales.  

La morphologie de croissance et les propriétés microstructurales des films OAD TiN sont 

influencées par les paramètres de dépôt. Une diminution de la taille latérale des facettes a été 

observée lors que la pression de travail passe de 0.3 à 0.5 Pa, cette diminution est accompagnée 

d’un changement topographique de surface. De plus, un plus fort taux d’oxygène a été observé 

dans les films déposés à pression de travail élevée (0.5 Pa), donc ces films s’oxydent plus 

facilement à l’air ambiant. La température du substrat a également influencé les propriétés du 

film. En passant de la température ambiante (RT) à 500°C, la microstructure devient plus dense 

avec des colonnes plus épaisses et plus inclinées. Une faible oxydation des couches de TiN a 

également observée, accompagnée d’une chute de la résistivité électrique du film. 

   

L’approche multi-échelle en « cascade » réalisée à partir des trois logiciels cités précédemment 

permet de mieux comprendre le processus de pulvérisation cathodique et l’influence des 

paramètres de dépôt sur la morphologique de croissance des films minces. La simulation du 

processus de dépôt par pulvérisation magnétron réactive permet de reproduire ou de prédire 

certaines propriétés morphologiques et microstructurales du film mince simulé. Dans le cas de 

TiN, les films simulés présentent une microstructure colonnaire avec des colonnes inclinées 
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vers la direction du flux des particules entrant. Des propriétés morphologiques et 

microstructurales similaires ont été obtenues pour les films déposés en flux collimaté et en 

considérant une distribution angulaire des espèces pulvérisées à une pression fictive P= 0.0 Pa 

(i.e., en l’absence de collisions en phase gazeuse). De plus, l’évolution de l’angle d’inclinaison 

des colonnes β suit la loi de Tait pour ces deux types de simulations, si l’on considère l’angle 

géométrique d’inclinaison du substrat. Les simulations kMC ont également révélé que la 

croissance OAD des films TMN à pression de travail finie est affectée par la distribution 

angulaire du flux de particules incidentes. Cela entraîne une diminution de l’angle d’inclinaison 

des colonnes β et un phénomène de saturation aux angles d’inclinaison du substrat α ≥ 65° 

directement imputable à la dispersion angulaire du flux en raison des collisions en phase 

gazeuse. De plus, elles montrent que les microstructures sont influencées par la température du 

substrat, des films plus denses avec des colonnes plus épaisses, plus tiltées et mieux définies 

ont été obtenus à température élevée, en bon accord avec les résultats expérimentaux. 

Cependant, les simulations kMC réalisées à 500 K surestiment (~15°) les valeurs 

expérimentales de β.  

La prédiction morphologique des TMN (TiN, ZrN et HfN) à 573 K et à α=85° a révélé une 

microstructure colonnaire avec une augmentation de porosité allant de TiN à HfN et une 

augmentation de β dans le même sens. Ces résultats sont en bon accord avec la tendance 

observée expérimentalement, mais la valeur de β est toujours plus faible expérimentalement. 

Ce décalage pourrait être attribué à l’énergie des espèces déposées qui n’est pas encore prise en 

compte dans le code kMC et principalement à la barrière de diffusion de 1 eV choisie pour 

toutes les espèces. Cela a motivé une étude ab initio (DFT) appliquées aux systèmes TiN, ZrN 

et HfN afin d’identifier les mécanismes d’adsorption et d’estimer les énergies d’activation pour 

la diffusion de surface des différentes espèces (métalliques et azote) à partir du calcul des 

paysages énergétiques. Les résultats des calculs DFT montrent une diffusivité plus importante 

sur la surface (100) que sur la surface (110). De plus, une adsorption en épitaxie est observée 

pour les trois espèces métalliques (Ti, Zr et Hf) sur ces deux surfaces. L’adsorption d’un 

adatome d’azote sur la surface (110) mène également à une adsorption en épitaxie pour TiN et 

HfN avec une très faible diffusivité de l’espèce adsorbée. Pour la surface (100), on observe la 

formation d’une molécule de diazote pour ZrN et TiN, tandis que pour HfN l’adsorption conduit 

à la formation d’un pont reliant deux atomes métalliques. 

 

Différentes directions sont envisagées pour poursuivre ce travail à la fois sur le volet 

expérimental et de modélisation numérique. À court terme, il serait intéressant d’étudier 
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l’anisotropie de la résistivité électrique des films TMN à partir des données collectées par la 

mesure quatre pointes. Nous suggérons également une étude des propriétés optiques des films 

OAD TiN, ZrN, HfN et TiAlN : les mesures préliminaires obtenues par ellipsométrie 

spectroscopique ont montré de fortes évolutions, mais l’analyse fine des données nécessite un 

modèle optique approprié qui tient compte de l’oxydation inter-colonnaire afin de pouvoir 

remonter à la fraction de porosité et au caractère anisotrope de ces systèmes. À moyen terme, 

des dépôts en incidence variable peuvent être envisagés, en jouant sur la rotation du porte-

substrat, pour étudier le degré de la complexité des microstructures comme la croissance en 

zigzag, en spirale, etc… mais également de mettre à profit les connaissances acquises dans le 

cadre de cette étude pour synthétiser des nanoparticules TMN en vue d’applications en 

plasmonique. Des travaux récents de l’équipe, en collaboration avec l’Université de 

Thessalonique (P. Patsalas) ont montré qu’il est possible de d’obtenir des chaines de 

nanoparticules avec les TMN du groupe IVb (TiN et ZrN). Le processus de fabrication consiste 

à créer des motifs de surface périodiques par bombardement ionique (formation de rides ayant 

une périodicité autour de 20 nm dans le cas de Al2O3 bombardée par des ions Xe de ~1 keV) et 

par la suite déposer une faible quantité de TMN sur la surface ridée formée, en utilisant la 

technique GLAD (à =85°). Les particules déposées sur la surface vont s’autoorganiser pour 

former des nanoparticules sur les rides. Un exemple de nanoparticules fabriquées à l’aide de 

cette nouvelle voie de synthèse est illustré sur la figure VI.1. Une nouvelle option a été 

récemment ajoutée au code MODENA permettant de générer des surfaces périodiques. Elle a 

été appliquée dans le cas des rides pour reproduire les résultats expérimentaux. Les résultats 

des premiers tests montrent qu’on arrive à simuler le dépôt des nanoparticules. Cependant, des 

nanoparticules sont observées dans le canal (voir la figure VI.1f), contrairement à l’expérience. 

Cela suggère une amélioration de cette option du code.  
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Figure VI.1 Images AFM de la topographie de surface ondulée Al2O3 (surface créée par 

bombardement ionique utilisée comme substrat) en a), les nanoparticules de TiN en b) et les 

nanoparticules de ZrN en c) et d) déposées par pulvérisation magnétron réactive à α=85°, pour 

une pression de travail de 0.2 Pa à 500°C (résultat non publié). Les images e) et f) sont 

respectivement le substrat ondulé de TiN et les nanoparticules de TiN simulées avec le code 

MODENA. 

 

Au niveau numérique, et à court terme, une prolongation intéressante de ce travail serait 

d’améliorer le code MODENA en utilisant les résultats des calculs ab initio qui ont montré une 

anisotropie de la diffusion de surface. De plus, il s’agirait d’intégrer d’autres mécanismes 

élémentaires qui ne sont pas pour l’instant pris en compte dans le logiciel : le dépôt d’énergie, 

la repulvérisation des espèces, ou encore la formation de molécule de diazote. À moyen terme, 

une étude plus fine de la DFT et par MD serait très intéressante pour étudier le comportement 

de la molécule de diazote observée à la surface (001) de TiN et ZrN qui pourrait influencer la 

croissance des couches minces. 
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Annexes 

 

Annexe A 

A.1 Développement de la texture dans les films OAD de TiN, ZrN et HfN  
La figure A.1 compare les figures de pôles DRX {220} pour les films TiN, ZrN et HfN déposés 

à 300°C, pour une pression de travail de 0.3 Pa et à α=75°. Les figures de pôles présentent neuf 

maxima chacune, trois situés au centre de la figure de pôle et six à proximité du cercle de 

contour le long de la direction de ϕ. Les trois maxima centraux sont situés à ψ=35° pour ϕ=60, 

180 et 300°. Pour TiN, les six maxima latéraux sont situés à ψ=84° pour ϕ=30, 90, 150, 210, 

270 et 330°. Pour ZrN et HfN un décalage de la position des maxima latéraux est observé 

comparativement à TiN, ils sont situés à ψ=82° pour ϕ=45, 105, 165, 195, 255 et 315°, donc les 

cristaux ZrN et HfN ont subi une rotation moyenne de 15° dans le plan de croissance. Ces 

figures de pôles présentent une texture biaxiale avec une symétrie d’ordre trois dans le plan de 

croissance, en très bon accord avec les valeurs théoriques calculées à partir du logiciel CaRIne 

représentées par des cercles en rouge grenat sur la figue A1. 

 

Figure A.1. Figures de pôles {220} DRX des films OAD de TiN, ZrN et HfN déposés à α=75°. 

L’échelle de couleur correspond à l’intensité isoligne normalisée (échelle logarithmique). La 

direction du flux entrant est alignée le long de ϕ=0°. Les cercles en rouge grenat indiquent les 

positions théoriques des figures de pôles. 
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A.2 Morphologie de croissance des films minces de TiN 
La figure A.2 présente la morphologie de croissance des couches minces de TiN déposées à 

500°C et à différents angles d’inclinaison du substrat α=5, 35, 65 et 85°, pour une pression de 

travail de 0.3 Pa. Les films OAD TiN présentent une croissance colonnaire bien définie, avec 

des colonnes s’étendant sur toute l’épaisseur du film, sauf à α=5 et 35° l’interface formée entre 

le film déposé et le substrat est complètement dense. Une augmentation de la distance inter-

colonnaire est observée, en augmentant l’angle d’inclinaison du substrat α, et les colonnes ont 

tendance à se courber avec l’augmentation de l’épaisseur du film. Cette tendance est plus 

marquée pour les angles α = 65 et 85°. Comme mentionné dans la section IV.3.4 des colonnes 

épaisses sont observées à température élevée. De plus, les colonnes présentent une forme 

d’entonnoir pour tous les angles d’inclinaison du substrat, sauf pour la couche déposée à α=65°. 

On observe également un changement topographique de surface avec l’augmentation de l’angle 

d’inclinaison du substrat α. Le changement topographique de surface et l’augmentation de 

l’épaisseur des colonnes sont attribués aux mécanismes de diffusion thermique qui sont activés 

à température élevée. Les images en vue de dessus (figure A.2b) montrent visuellement que la 

rugosité de surface et la porosité de la couche augmentent avec l’augmentation de l’angle 

d’inclinaison du substrat α. 

 

Figure A.2. Images MEB en coupe transverse (a) et en vue plane (b) des films TiN déposés à 

500°C et à différents angles d’inclinaison du substrat α=5, 35, 65 et 85°, pour une pression de 

travail de 0.3 Pa. L’angle d’inclinaison des colonnes β est indiqué sur le film de TiN déposé à 

α=65°.  
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Annexe B 

B.1 Énergie d’adsorption des adatomes Ti et N sur la surface (110) de TiN 
Le tableau B.1 ci-dessous présente les données utilisées par Geoffrey Migault pour calculer le 

paysage énergétique des adatomes Ti et N à la surface (110) de TiN, respectivement, ainsi que 

le calcul NEB présenté à la section V.3.3. 

Site Ead(eV) de Ti  Ead(eV) de N  

B / / 

C ‒6.640 ‒2.373 

C’ ‒6.640 ‒2.373 

D ‒4.866 ‒4.662 

E ‒2.385 ‒6.148 

F ‒5.454 ‒2.652 

F’ ‒5.454 ‒2.652 

G ‒4.367 ‒3.511 

G’ ‒4.367 ‒3.511 

H ‒3.905 ‒4.585 

I ‒2.165 ‒3.850 

J / / 

Tableau B.1 Énergies d’adsorption Ead des adatomes Ti et N sur la surface (110) de TiN. 



 

 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 



 

 
 

Résumé  

Le dépôt de films minces par condensation d’un flux de vapeur en incidence oblique (OAD) permet d’obtenir des 
morphologies de croissance colonnaires, poreuses et offrant une surface spécifique accrue. Cette voie de synthèse est 
avantageuse pour des applications en optique, catalyse ou bio-capteurs. Le travail mené dans le cadre de cette thèse 
vise à mieux comprendre l’influence de l’angle d’incidence et des paramètres de dépôts (pression P, température T) sur 
la morphologie de films minces de nitrures de métaux de transition (TMN) déposés par OAD. La méthodologie 
employée s’appuie sur une approche à la fois expérimentale (dépôt par pulvérisation magnétron réactive) et numérique 
multi-échelle (calculs DFT et codes Monte Carlo ; SRIM, SIMTRA et MODENA). Les systèmes étudiés sont les TMN 
binaires du groupe IVb (TiN, ZrN, HfN) et l’alliage ternaire TiAlN, matériaux prometteurs pour des applications 
plasmoniques. La structure cristalline, texture et morphologie de croissance sont étudiées par diffraction des rayons X, 
imagerie MEB et AFM, et certaines de leur propriétés (résistivité électrique et mouillabilité) évaluées. Les films élaborés 
présentent une croissance fortement colonnaire, et une texture cristallographique biaxiale correspondant à la formation 

de facettes pyramidales. L’angle d’inclinaison des colonnes  augmente avec l’angle d’inclinaison du substrat  et est 

directement en lien avec l’inclinaison  des plans de croissance (111). Les plus grandes variations sont observées pour 
HfN en raison d’un flux de particules plus directionnel vers le substrat, comme l’indiquent les simulations effectuées 

avec le code SIMTRA. Dans le cas de TiN, la relation () montre un phénomène de saturation pour > 65° lorsque 
P varie de 0.3 à 0.5 Pa, et un décalage de +10° lorsque T augmente de 25° à 500°C. L’ensemble des films déposés à 

=85° présentent un caractère hydrophile.  
L’utilisation du code de calcul MODENA, basé sur un modèle Monte Carlo cinétique sur réseau rigide, et incluant 

évènements de dépôt et diffusion, permet de reproduire qualitativement les tendances observées expérimentalement, 

et met en évidence le rôle prépondérant de la distribution angulaire du flux de particules sur l’inclinaison des colonnes. 

Des calculs DFT sont réalisés sur les systèmes ZrN et HfN afin de déterminer le paysage énergétique des surfaces 

(100) et (110) donnant accès aux sites d’adsorption et barrières de diffusion des espèces métalliques et azote, 

comparativement à TiN. Ces données montrent une diffusivité plus importante sur la surface (100) que sur la surface 

(110), et une réactivité de surface différente de l’azote suivant la nature chimique et cristallographique du système. Les 

données DFT permettront d’améliorer par la suite le code MODENA en considérant les valeurs spécifiques de barrière 

d’énergie pour chaque système étudié. 

Mots clés : nitrures métalliques ; pulvérisation magnétron ; GLAD ; DFT ; morphologie ; mouillabilité ; Monte Carlo 

cinétique; 

Abstract  

The deposition of thin films by condensation of vapor fluxes at oblique angles (oblique angle deposition (OAD)) leads 
to the development of columnar, tilted columns, large porosity and increased specific surface area. This route is 
advantageous for applications in optics, catalysis or bio-sensors. The work carried out within the framework of this 
PhD thesis aims to better understand the influence of the angle of incidence and the deposition parameters (pressure 
P, temperature T) on the morphology of thin films of transition metal nitride (TMN) deposited by OAD. The employed 
methodology relies on both experimental (reactive magnetron sputter-deposition) and multi-scale computational 
modelling (DFT calculations and Monte Carlo codes; SRIM, SIMTRA and MODENA). The studied systems are group 
IVb binary TMNs (TiN, ZrN, HfN) and the ternary alloy TiAlN, promising materials for plasmonic applications. The 
crystal structure, texture and growth morphology are studied by X-ray diffraction, SEM and AFM imaging, and some 
of their properties (electrical resistivity and wettability) evaluated. The films exhibit a strongly columnar growth, and a 
biaxial crystallographic texture corresponding to the formation of pyramidal facets. The inclination angle of the 

columns  increases with the inclination angle of the substrate  and is correlated to the inclination angle  of the 
(111) crystal planes. The greatest variations are observed for HfN due to a more directional flux of particles to the 

substrate, as shown by simulations performed with the SIMTRA code. In the case of TiN, the relation  () shows a 

saturation phenomenon for > 65 ° when P varies from 0.3 to 0.5 Pa, and a shift of + 10 ° when T increases from 25 

° to 500 ° C. All of the films deposited at  = 85° exhibit a hydrophilic character. 
The use of the MODENA code, based on a kinetic Monte Carlo model on a rigid lattice, and including deposition and 

diffusion events, makes it possible to qualitatively reproduce the trends observed experimentally, and highlights the 

preponderant role of the angular distribution of the particle flux on the tilt of the columns. DFT calculations are 

performed on ZrN and HfN systems to determine the energy landscape of (100) and (110) surfaces providing access 

to adsorption sites and diffusion barriers of metallic and nitrogen species, comparatively to TiN. These data show 

greater diffusivity on the (100) surface than on (110) one, and a different surface reactivity of nitrogen depending on 

the chemical and crystallographic nature of the system. The knowledge gained from these DFT calculations will 

subsequently improve the MODENA code by considering the specific energy barrier values for each studied system. 

Keywords: metal nitrides; magnetron sputtering; GLAD; morphology; wettability; DFT; kinetic Monte Carlo. 


