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Introduction générale

Depuis plusieurs dizaines d’années, I'augmentation de la productivité dans de nombreux
domaines industriels a conduit a I'utilisation de matériaux devant étre capables de résister a
des sollicitations (thermigques, mécaniques, chimiques, ...) toujours plus élevées. Dans cette
optique, les dépots de couches dures se sont imposés comme une solution de choix,
permettant d’augmenter considérablement la résistance a I'usure et donc la durée de vie des

systémes revétus.

L'utilisation des dépdts durs a I’échelle industrielle a commencé durant les années 1970. Des
revétements tels que le Nitrure de Titane (TiN) sur des outils en carbures cémentés (WC/Co)
ont été développés afin de faire face aux sollicitations rencontrées au cours des opérations
d’usinage et ainsi augmenter la résistance a I'usure des outils de coupe. Ces dép6bts ont tout
d’abord été déposés par CVD (Chemical Vapor Deposition) puis par le biais des technologies
PVD (Physical Vapor Deposition), notamment I'‘évaporation par arc cathodique. Le
développement des techniques PVD, et en particulier la formation de dép6ts architecturés a
ainsi permis de faire face a des conditions d’usinage de plus en plus sévéres. Cependant,
I’évolution des procédés d’usinage, par exemple I'Usinage Grande Vitesse (UGV) a conduit a
une augmentation des températures et des contraintes mécaniques subies par les outils de
coupe. De nouveaux revétements tels que Ti1xAlxN ont ainsi été développés et ont permis
d’accroitre considérablement la durée de vie des outils du fait de leur dureté élevée et de leur
grande résistance a I'oxydation. La phase Ti1xAlxN étant une phase métastable, ces dépbts ont
longtemps été « réservés » aux techniques PVD, du fait de leur caractére fortement hors-
équilibre thermodynamique. Le développement des procédés LPCVD (Low Pressure Chemical
Vapor Deposition) a cependant permis |‘obtention de nouvelles morphologies et
microstructures des dép6ts Tii-xAlkN, conduisant a des modifications notables des propriétés
tout en conservant un niveau d’adhérence compatible avec les applications sous fortes
sollicitations. Ce type de dépot constitue ainsi aujourd’hui I'un des points d’intérét majeurs,
tant au niveau académique qu’industriel, concernant les revétements pour application « outils

de coupe ».



Ce travail de thése se propose donc d’étudier la possibilité de déposer des couches Ti1xAlxN
dans un réacteur de CVD thermique de type industriel a des températures modérées (environ
800°C) et dans des conditions plus proches des équilibres thermodynamiques par rapport a
celles utilisées dans I'industrie (faible débit total de gaz et pression relativement élevée dans
notre cas). La particularité de cette these est donc aussi la mise en ceuvre du procédé a
I'échelle industrielle, pour laquelle le controle de I'homogénéité dans l'enceinte et la
répartition des flux de gaz sont plus complexes qu’a I’échelle laboratoire. La compréhension
des mécanismes inhérents a la CVD et I'établissement des paramétres de dépot ont été
effectués par le biais d’études paramétriques. Les revétements ainsi déposés sont caractérisés
en termes de morphologie, microstructure et structure cristallographique. Certaines des
propriétés les plus influentes sur la résistance a I'usure des couches minces (dureté, résistance

a I'oxydation) sont également étudiées.

Ce manuscrit est donc composé de trois chapitres :

Le chapitre | est constitué d’une revue bibliographique du procédé CVD et des dépots Tii-xAlxN.
Dans un premier temps, les phénomenes intervenant dans la formation d’'un dép6t par CVD
sont décrits. Les bases thermodynamiques du systéme Ti-Al-N sont ensuite exposées et mises

en relation avec les propriétés mécaniques et chimiques des dépots Tii-xAlxN.

Dans le chapitre Il, les spécificités technologiques liées au caractere « industriel » de notre
installation CVD sont décrites. Ce réacteur étant initialement congu pour le dép6t de couches
dures TiN et TiCN, une étude paramétrique a été menée sur le TiN « de référence » afin de
mettre en évidence l'influence de certains parametres sur les propriétés structurales et
morphologiques des dépobts. Du fait de la complexité du systéeme Ti-Al-N, des calculs
thermodynamiques ont été effectués afin de dégager les tendances a suivre pour I'élaboration

des dépbts Tii-xAlxN avec un taux d’Aluminium controlé.

Le chapitre lll décrit les résultats de la caractérisation des dépdots Tii«AlxN. Lhomogénéité des
dépots en épaisseur, composition et structure, dans le volume du réacteur est tout d’abord
présentée au regard du débit total de gaz (ici caractérisé par le débit de gaz vecteur Hyg).

L’évolution du taux d’Aluminium dans les couches est ensuite comparée aux résultats des



calculs présentés dans le chapitre Il. Les modifications morphologiques, microstructurales et
structurales sont ensuite exposées et I'influence de celles-ci sur la dureté et la résistance a
I'oxydation des couches Ti1xAlkN est discutée. Enfin, les propriétés de nos couches sont
comparées a celles d’un dépdbt de qualité industrielle, afin de mettre en lumiére I'impact de
nos conditions de dépot, plus proches de I'équilibre thermodynamique, sur les propriétés des

revétements Ti1xAlxN.
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Chapitre 1 :

Principes fondamentaux des procédés CVD
et introduction aux revétements Ti1xAlxN
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1. Introduction

Le systeme thermodynamique Ti-Al-N est un systéme complexe. La réalisation de dépots Tii-
«AlxN nécessite le recours a des techniques de dépobts fonctionnant relativement loin de
I'équilibre thermodynamique. Ces dépobts ont donc été largement étudiés par PVD depuis
plusieurs dizaines d’années [1]. En revanche, la réalisation de dépdt TiixAlkN par LPCVD est
plus récente et se montre aujourd’hui particulierement adaptée pour le revétement des outils

de coupe.

Dans ce chapitre, un état de I'art des dépots Ti1-xAlkN est présenté. Dans un premier temps,
les mécanismes de base des procédés CVD sont abordés et permettent de définir les liens
entre la thermodynamique, le transport des gaz et la croissance des dépoéts. Les spécificités
thermodynamiques du systeme Ti-Al-N sont ensuite présentées et mises en relation avec les
structures cristallographiques et microstructures obtenues par différentes techngiues de
dépots (PVD, CVD). Enfin, certaines propriétés comme la dureté ou la résistance a I'oxydation
sont discutées en fonction de leur dépendance a la température de revenu et du taux

d’Aluminium dans les couches.
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2. Thermodynamique des équilibres entre phases

2.1. Rappels généraux de thermodynamique

Dans un systeme fermé a I'équilibre, I’énergie interne peut étre définie de la maniere

suivante (1.1):

U=TS-PV+G (I.1)
Ou U est I'énergie interne du systéme ; S I'entropie (i.e. le désordre global du systeme) ; T la

température, P la pression, V le volume et G I'enthalpie libre de Gibbs.

L’énergie interne d’un systéme est ainsi la somme de la chaleur transmise au systéme (TS), de
I’énergie mécanique (PV) et de I'énergie chimique, caractérisée par I'énergie libre de Gibbs

[2].
La fonction enthalpie libre de Gibbs est la base de la thermodynamique des phases. Ainsi :

- L’équilibre thermodynamique du systéme, constitué d’'une ou plusieurs phases, est
atteint lorsque dG = 0

- La stabilité d’un domaine est atteinte pour d G > 0.

Pour un systeme fermé a température et pression constantes, I'enthalpie libre de Gibbs est

définie telle que (1.2):

Grpy=H—-TS = Z Nili(T p) (L.2)
i

Ou H est I'enthalpie du systeme, i I'espéce considérée, ni le nombre de moles de I'espéce i, Wi

le potentiel chimique de I'espéce i.
Le potentiel chimique peut étre exprimé comme suit (1.3) [3]:

G
(T,P)
Hi(r,p) = on; =y +RTIna; (1.3)

Ou u° est le potentiel chimique standard a P=1atm et T=298K ; R est la constante des gaz

parfaits (=8.314J).molt.k) et a; I'activité de 'espeéce i.

L'activité est définie de différentes manieres en fonction de I’état dans lequel se trouve le

systéeme [3]:

14



- a=1pour un solide pur
- a=xi pour une solution solide idéale

- a=Pj pour un gaz parfait

Avec xi la fraction molaire de I'espéce i (xi=ni/N) ; N, le nombre total de moles, ni le nombre de

moles de I'espéce i, Pi la pression partielle de I'espéce i

L’évolution de I'enthalpie libre molaire est donc représentée communément en tracant le

potentiel chimique en fonction de la fraction molaire de chaque constituant.

2.2. Thermodynamique des solutions solides de substitution

A I'état solide, la régle de Gibbs concernant la stabilité des phases s’applique toujours. Le

systéme étant multiphasé, on introduit la grandeur de mélange AGm tel que (1.4):

AGm = AHm — TASm (L4)

L’enthalpie libre de Gibbs pour une solution solide s’exprime alors (1.5):

G =Gy+AGm (L5)
Avec G, I'enthalpie libre pour les corps purs et AGm I'enthalpie libre de mélange pouvant étre

décomposée en plusieurs contributions telles que (1.6):

AGm = AGH + AGEF
(1.6)

Ou

AGHE = RTZ x; Inx; (L7)
i

représente I’enthalpie libre d’'un mélange idéal (solution solide de substitution
désordonnée). L'alliage est alors considéré sans interactions entre les atomes et AHm = 0. Ce

terme est donc aussi appelé entropie de mélange.

15



En réalité, la stabilisation d’une solution solide dépend fortement de l'interaction entre les
atomes composant l'alliage. On introduit alors une grandeur d’exces, prenant en compte ces

interactions, et exprimée par (1.8):

AGy" = Z XiX;Ly (1.8)
ij

Avec x; et x; les fractions de phase et Lx le parametre d’interaction.

Le parameétre d’interaction est un terme qui traduit I'affinité des atomes les uns envers les
autres. Il entre donc en jeu dans I'expression de I’'enthalpie de mélange. Ce parameétre peut
étre négatif (deux atomes A et B seront capables de former une liaison), auquel cas le systéme
formera une solution solide ; ou positif (les atomes A vont plut6t se lier avec d’autres atomes

A), le systeme aura donc tendance a la démixtion [4].

La forme de la fonction G est alors dépendante de I'enthalpie de mélange. Différents cas sont

possibles (figure I.1) [5] :

a) AHmM<O0: La solution solide est stable

b) O<AHmM <TAS sur toute la plage de composition (0<xa<1): AG augmente
légérement mais la solution solide reste stable

c) AHmM>TAS sur une plage de composition donnée : on obtient une courbe de

démixtion et la fonction AG montre alors deux minima ainsi que deux points

d’inflexion.
AG
AG AH>0
0 AH=0 0 (:t _________________ %
i 4G _ﬂ_,_,//
AG =-TaS - T.AS
a) h B b) A B o) A .

Figure 1.1 : Evolution de I'’enthalpie libre de mélange AGm en fonction de AHm : a) AHm=<0 ;
b) 0<AHmM<TAS ; AHm>TAS [5].

Dans ce dernier cas, si I'on se trouve dans la gamme de composition comprise entre les deux

minima, la solution solide se « décomposera » en deux solides de structures identiques mais
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de compositions différentes. Les mécanismes de décomposition different alors, a la

température considérée, en fonction de la composition nominale de I'alliage :

a)

a) Si la composition est telle qu’a la température considérée on se trouve, sur la

b)

courbe d’enthalpie libre de mélange, entre les points d’inflexion et les limites de

solubilité de chaque élément (i.e. minima de AGm), le systeme est métastable et

%G
ac?

> (. La décomposition se fera par germination-croissance (figure 1.2-a).

Si la composition est telle que I'on se trouve entre les points d’inflexions, le

9%G
ac?

systéme est instable et < 0. La décomposition est spontanée dans tout le

systeme. On dit alors que la décomposition est spinodale [5] (figure 1.2-b).

AGaT1 AGaTl

o
m:‘ei:-a”—- %G
O >0
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i
5“ “
4
\“
|
X B b)

Figure 1.2: Représentation des domaines d’enthalpie libre AGm conduisant a une
décomposition a) par germination-croissance ; b) spinodale [6].

Lorsque le systéme démixe par le biais de la décomposition spinodale, les fluctuations de

composition au sein du domaine monophasé s’amplifient et les deux phases se forment

presque instantanément. Ce comportement differe totalement de la germination croissance,

pour laquelle la composition moyenne de la matrice diminue petit a petit jusqu’a sa valeur

d’équilibre au fur et a mesure de la formation de la nouvelle phase. C’est ce gradient de

concentration entre la matrice et I’équilibre qui est responsable de la formation de la nouvelle

phase.
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2.3. Théorie thermodynamique de la croissance cristalline

2.3.1. Germination homogéne

La formation d’une phase au détriment d’'une ou plusieurs autres (qu’elles soient solides,
liguides ou gazeuses) est liée a la tendance de tout systeme a tendre vers son état le plus
stable, dans des conditions données (P°, T°). Une nouvelle phase sera donc créée si sa

formation permet de minimiser I’enthalpie libre totale AG du systéme [7, 8].

La formation d’une nouvelle phase est basée sur les phénomenes de germination-croissance,
qui expriment, en termes d’enthalpie libre de Gibbs, la compétition entre la formation d’un

germe de volume V et la formation de l'interface S associée au germe formé. On a (1.9):

AG = =VAGy +yS + VAE = V(AGy — AE) +¥S (1.9)

4
AvecV = §7TT3

S =4nr?
y I'énergie de surface du germe formé
AGy la variation d’enthalpie libre associée a la création d’'un germe de volume V

AE 'énergie de déformation du réseau

Pour que la croissance d’un nouveau germe soit thermodynamiquement possible, il faut donc
tout d’abord dépasser une barriere d’énergie AG™ (figure 1.3) (1.10), associée a un rayon

critique 7, (11), définis au maximum local de AG tels que :

16 Ty’
AGr=2— TV (1.10)
3 (AG, — AGg)
Et
2y
= .11
e = [8G, — AG,) 1D
Le nombre de germes critiques (dont la croissance est possible) s’exprime alors (1.12):
—AG*
N = nye RT (I.12)

Avec ny le nombre de sites de germination par unité de volume.
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L’énergie nécessaire a la formation d’un germe, aussi appelée force motrice de germination,
correspond a la variation d’enthalpie AG,,. La force motrice totale est alors définie par la

relation (1.13)

AG, = Au = AGy.V, (I.13)
avec Vm le volume molaire.
La force motrice a une origine thermique et/ou chimique : I’écart entre la température de

germination et la température d’équilibre se traduit par un écart entre la composition

d’équilibre et la composition a I'instant t, c’est-a-dire la sursaturation.

Soit, dans le cas de la formation d’'un germe solide a partir d’espéces gazeuses (1.14):

2
Au = tgaz = Usotidze = kT lnP_ (1.14)
0

Avec Au la différence de potentiel chimique (i. e. la force motrice totale) entre la phase
gazeuse et le solide formé ; k la constant de Boltzmann k=1.38X1023J/K ; Po la pression de

vapeur a I'équilibre et P la pression réelle.

AG Y-S

At ————=-f o

- \ r

V(AGy-AE)

Figure I.3: Evolution de I’enthalpie libre du systéme du rayon du germe formé [7].

2.3.2. Germination hétérogene

Dans le cadre des procédés de dépbt, on souhaite que la germination ait lieu a la surface du
matériau a revétir. La présence de cette surface et les énergies associées influent sur les
parametres thermodynamiques et vont s’ajouter a la force motrice de germination. Ce type

de germination est appelée germination hétérogene.
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Dans le cas des dépots CVD, il convient donc de déterminer les paramétres expérimentaux
permettant de déclencher la germination hétérogéne en évitant la germination homogeéne,
conduisant a la formation de poudres et pouvant étre néfaste pour les propriétés des couches

déposées.

La barriere d’énergie nécessaire pour que la croissance d’un germe soit possible devient alors

(1.15) [9]:

AGt = 16  mys,® (2 —3cosf + cos®0)
"~ 3 (AGy — AE)? 4

(I.15)
Ou 6 représente I'angle de contact entre le germe formé et le substrat.

La part hétérogéne varie alors entre 0 (mouillage parfait: 8 = 09 et 1 (mouillage nul 8 =
180 9. 6 est lié aux énergies de surface ¥p,g, Vs, Vsg Par la relation ¥y — ¥ims = ¥sg-c0s6.

Ces parametres sont illustrés ci-dessous dans la figure 1.4.

solide

Vmg e

VYms
. métal

Figure 1.4 : Schéma de la formation d’un germe en fonction de I'angle de contact.
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3. Généralités sur la CVD

3.1. Procédé CVD

Les procédés de type CVD permettent de conférer au matériau revétu une large gamme de
propriétés, notamment mécaniques. Les propriétés des revétements sont étroitement liées a
leur microstructure et par conséquent aux mécanismes thermodynamiques et aux cinétiques
réactionnelles mises en jeu. La maitrise de ces mécanismes est souvent trés complexe et
s’appuie sur le contréle des parameétres du procédé et de leurs interactions. Ces différents

« aspects » de la CVD sont synthétisés figure 1.5 [10].

[ Process Parameters ]

Type of precursor
Gas ratio
Substrate T/Deposition T
Pressure

Flow rate
Deposition time
Reactor geometry

a’

CVD phenomena

Coating properties |

Nucleation & growth
Deposition rate
Microstructure
Composition/stoichi
Coating thickness
Uniformity and adhesion
Physical/chemical/electrical/

« Themodynamics

e Chemical kinetics (gas phase/
surface

e Mass transport

propertiesq

Figure 1.5: Diagramme présentant les relations entre les différents paramétres influents sur
la CVD [10].

La CVD thermique se base sur des réactions chimiques en phase gazeuse activées
thermiquement. Les parameétres les plus influents sont la température et les pressions

partielles et totale des gaz a I'intérieur de I'enceinte.

Le controle de la température de dépdt permet tout d’abord de prévoir, par le biais des
simulations thermodynamiques, les phases en présence a I'équilibre ainsi que les quantités
d’espéces réactives a injecter dans I’enceinte. Les pressions partielles et la pression influent,
elles, sur la sursaturation en espéces réactives. Les influences de chacun de ces parameétres

sur la morphologie des dépo6ts sont discutées ci-dessous.
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3.2. Microstructure des dépots

La microstructure des dépd6ts obtenus par CVD thermique est un des facteurs les plus influents
sur les propriétés. Elle résulte essentiellement d’'une compétition entre la température du
substrat (température de dépot) et la sursaturation (quantité d’espéce réactive en exces par
rapport a I'équilibre). On peut ainsi obtenir des structures poreuses (ou sous forme de
poudre), polycristallines ou encore épitaxiées en adaptant ces deux parameétres. Un descriptif
des microstructures obtenues en fonction de la température et de la sursaturation est donné

figure 1.6.

PN

Température
polycristaux de dépot

croissance épitaxiale
lamelles orientées
"whiskers" (filaments orientés)
Sursaturation
polycristaux a grain fins

dépbts amorphes

v poudres

Figure 1.6 : Microstructures obtenues en fonction des parametres température de dépét et
sursaturation [3].

Films poreux — poudres

Lorsque la température et la pression partielle des gaz réactifs (donc la sursaturation) sont
suffisamment élevées, la décomposition des especes réactives intervient et entraine la
nucléation de particules au sein de la phase gazeuse. Ces particules sont alors évacuées par le
systeme d’extraction des gaz ou peuvent venir se déposer a la surface du substrat, causant la
formation de poudres ou de dépots poreux. La déposition de ces particules solides peut alors
freiner et interrompre la croissance du dép6t par nucléation hétérogene (i.e. sur les défauts

cristallins de surface).

Ces dépbts montrent une faible adhésion au substrat et une forte contamination par certaines
espéces présentes dans I'enceinte. Bien que ce type de microstructure soit bien souvent a
éviter, il trouve cependant des applications dans la synthése de poudres de SiO,,TiO;, TaN par

CVD [11].
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Dépots amorphes

Le dépot de films amorphes peut avoir lieu lorsque la mobilité des espéces a la surface du
substrat est trés faible, c’est-a-dire pour une basse température de dépodt et/ou de fortes
sursaturations. Ce type de dépo6t est principalement utilisé dans le milieu de la

microélectronique pour déposer du silicium amorphe [10].

Dépobts polycristallins

Les phénomenes de germination-croissance hétérogene conduisent a la formation d’ilots qui
coalescent et forment un dépot polycristallin [10]. La taille des grains est largement influencée
par la température et la sursaturation a la surface du substrat. Ainsi, plus la température de
dépot sera basse (mais suffisante pour permettre la croissance cristalline) et la sursaturation
élevée et plus les grains formés seront fins. En effet, un apport en réactifs important associé
a la faible mobilité des espéces a basse température conduit a la formation de nombreux
germes et par suite a de nombreux grains de petite taille. Les grains ainsi formés peuvent étre
équiaxiaux (si I'apport en réactif permet un taux de germination suffisamment élevé) ou

colonnaires.

La croissance colonnaire résulte, selon le modele de Van Der Drift (figure 1.7), d’une
orientation préférentielle des grains causée par une croissance accélérée dans certaines
directions particulieres, caractéristiques des différents systemes cristallins. Si ces directions
de croissance privilégiées ne sont pas perpendiculaires au substrat, la croissance s’arréte des
que le grain voisin est atteint. Ainsi seules les directions privilégiées (ayant une vitesse de

croissance supérieure aux autres directions) perpendiculaires au substrat vont s’imposer [12].

¢ & LENVARN | U A 1 ]

1
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Figure 1.7 : Représentation de la croissance colonnaire selon le modéle de Van Der Drift [3].

Ce type de dépot est préférable pour des applications nécessitant une bonne résistance

mécanique. En effet, plus la taille de grain est faible et plus le matériau montrera une
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résistance mécanique et une ténacité élevée, conformément a la loi de Hall-Petch [10]. Une
température de dépot plus élevée et la présence de défauts tels que des dislocations vis ayant
leur vecteur de Burgers normal a la surface du substrat peut conduire a la formation de
filaments monocristallins appelés « whiskers ». Ce type de dépot peut avoir des applications
potentielles en microélectronique.

Dépots épitaxiés

La croissance épitaxiale désigne une structure ou tous les grains croissent selon la méme
orientation que celle du substrat. On a alors une continuité cristallographique quasi-parfaite
entre le substrat et la couche, moyennant une accommodation des parameétres de maille. Ce
type de dépot nécessite une température élevée ainsi qu’une faible sursaturation. Les especes
produites peuvent alors se positionner de maniére a minimiser I'énergie d’interface du cristal
formé. De plus, la surface du substrat doit présenter le moins de défauts possible afin de
permettre la continuité de la structure cristalline. Les dépots épitaxiés sont tres utilisés dans

la microélectronique, pour la réalisation de semi-conducteurs [13].

3.3. Relations parametres de dépot — Cinétique de croissance

Le dép6t Chimique en Phase Vapeur (CVD) est un procédé hors équilibre résultant de la
compétition entre la diffusion des espéces en phase gazeuse et la réaction chimique
hétérogene conduisant a la formation du dépo6t. Ces différents phénomenes sont influencés
par les paramétres de dépot, notamment les pressions (partielles et totales) et la

température, et induisent une variation de la vitesse de croissance du film [13, 14].

De maniere générale, la vitesse de croissance d’un dép6t suit une loi de type Arrhenius (1.16):

Ea

r = Ae it (L16)
Ou A est une constante, dont I'expression est discutée plus loin dans ce chapitre; Ea I'énergie
d’activation de la réaction (J); R la constante des gaz parfait (R=8.314). mol* .K1); T la

température (K).

L’évolution de la vitesse de croissance en fonction de la température est typiquement

représentée en tragant Inr; = f(%) (figure 1.8).
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Cette représentation fait apparaitre différents domaines, décrivant les différents régimes

limitant et la vitesse de croissance du dép6t en fonction de la température. On distingue:

Ln (rs)

Le régime cinétique (), observé a basse température, et pour lequel le transport des
espéces au sein de la couche de diffusion est supérieur a la vitesse de réaction a la
surface du substrat.

Le régime diffusionnel (II) est observé a plus haute température. Si ce régime est
limitant, alors la vitesse de réaction a la surface est bien supérieure a la diffusion des
espéces dans la couche de diffusion. Ainsi, toutes les espéces arrivant a la surface sont
consommeées et I'on a I'apparition d’un gradient de concentration au sein de la couche
limite de diffusion.

Le régime thermodynamique (lll), observé a trés haute température, entraine la
formation de poudres par nucléation homogene. La déposition de ces particules sur le

substrat forme des dépots poreux et freine la croissance hétérogene.

Regime Ill| Regime Il Regime |

Thermody- Mass Chemical

namic transport reaction

control control control
/T

Figure 1.8 : Représentation de la dépendance de la vitesse de croissance d’un dépét vis-a-
vis de la température du substrat [14].

D’aprées le modéle de Grove, la compétition entre le transport des espéces de la phase gazeuse

vers la surface et la réaction chimique se produisant sur le substrat peut étre divisée en deux

flux (figure 1.9) [14]:

L'un décrit le transport des espéces dans la couche limite de diffusion. En considérant

que le transport des especes vers la surface est assuré par la diffusion, on a (1.17):

Fl=] = g(cg —¢y) (1.17)

Avec: Jle flux de diffusion de la phase gazeuse vers la surface du substrat
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D le coefficient de diffusion dans la phase gazeuse
6 I'épaisseur de la couche limite de diffusion

cg4 et ¢, les concentrations en especes réactives dans la phase gazeuse et a la surface,

respectivement.

- Lautre traduit la consommation des espéces réactives conduisant a la formation du
dépot. Ce deuxieme flux exprime donc la vitesse de réaction, i.e. la vitesse de

croissance du dépot (1.18):

F2=r1,=kyc, (1.18)

ou k représente la constante de réaction associée a la formation du dép6t

En régime stationnaire, ces deux flux sont égaux et I'on peut écrire (1.19):

=" ks 1.19
1450 (1.19)

Phase Cg
gazeuse
Fi
Couche Y
limite
F2
Cs
Dépot
Substrat

Figure 1.9 : Description des flux jouant sur la croissance des dépé6ts CVD selon le modéle de
Grove [14].

3.3.1 Régime cinétique

En régime contr6lé par les cinétiques de réaction, I'apport en réactifs est supérieur a leur
. s I D .

consommation au cours de la réaction chimique. On a donc 5> k. Dans ces conditions, la

mobilité des espéces est telle que les concentrations dans la phase gazeuse et a la surface du
substrat peuvent étre considérées égales (cs = ¢g). C'est donc la réaction chimique a la surface

qui fixe la vitesse de croissance du dépot (1.20):
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rs~ks.cs~ks. cg (1.20)
Ou ¢, est la concentration de surface en especes réactives. Elle dépend des coefficients
d’adsorption/désorption des espéces ; et k; est la constante de vitesse de réaction a la surface

du substrat. Elle suit une loi d’Arrhenius et exprime la dépendance a la température (1.21):

—Ea

ky = ko e RT (1.21)

Avec k la constante de réaction aux températures et pressions standards (298K et 1 atm).

3.3.2 Régime diffusionnel

En régime contr6lé par le transport de masse, la vitesse de réaction est bien supérieure au
\ . D
transport des especes depuis la phase gazeuse vers la surface. On a doncE<< k. La

concentration de surface peut donc étre considérée comme nulle et la vitesse de croissance

de dépot s’exprime alors (1.22):

D
R~ (1.22)

Ou & I'épaisseur de la couche limite de diffusion (m) et D est le coefficient de diffusion de

I'espéce gazeuse considérée dans la couche limite (m2.s).

Le coefficient de diffusion, a la pression P et a la température T peut étre mis sous la forme

suivante (1.23):

D = po (1)3 P° (1.23)

La dépendance de la vitesse de croissance vis-a-vis des paramétres température de dépot et

pression peut donc se résumer ainsi :

- La vitesse de croissance augmente avec I'augmentation de la température et de la
pression partielle des especes réactives (donc de la sursaturation).

- Lavitesse de croissance augmente également avec la diminution de la pression totale
dans lI'enceinte. Ce phénomeéne est mis en évidence dans plusieurs études, et
notamment par Anderbouhr et al [15] pour le dép6t de couches Ti1xAlxN. Ceci est un

des avantages des procédés LPCVD par rapport aux procédés CVD traditionnels.
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La formation des dépots CVD résulte donc d'un couplage complexe entre Ia
thermodynamique, la mécanique des fluides et la cinétique. Une description globale des effets
conjugués de la pression et de la température est disponible dans [11, 14]. De plus, d’autres
parameétres peuvent également intervenir dans des technologies telles que la PECVD, ou la

distance substrat-injection des gaz ou encore la tension de décharge jouent un role majeur.
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4. Le systeme Ti-Al-N

4.1. Diagramme stable

Les calculs thermodynamiques réalisés sur ce systeme visent généralement a fixer les
températures de formation des composés ternaires TizAIN, TizAl;N2 et notamment Ti;AIN, du
fait de son appartenance aux phases de types Mn:1AX, (oU M représente un métal de
transition, A un élément du groupe A, X pouvant étre le Carbone ou I’Azote et n est compris
entre 1 et 3) [16-19]. De nombreux auteurs ont ainsi établi des diagrammes de phases. Chen
et Sundman ont présenté une étude relativement compléte du systéme Ti-A-N jusqu’a 2500°C,
déterminant les données thermodynamiques de ce systéme, et ce en accord avec les résultats
expérimentaux [20]. Un diagramme pseudo-binaire est présenté figure 1.10. On voit
clairement qu’aucune solubilité du Titane dans hcp-AIN n’est possible, et ce qu’elle que soit la
température [21]. Une faible solubilité d’Aluminium dans fcc-TiN est quant a elle observée a

partir d’environ 1300°C.
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Figure 1.10: Diagramme pseudo-binaire TiN-AIN [21].

4.2. Diagramme métastable

Comme cela a été précisé précédemment, la présence d’une solution solide d’Aluminium dans
fcc-TiN n’est possible qu’au-dela de 1300°C. La phase fcc-TiixAlxN est donc métastable et sa
formation résulte ainsi de facteurs cinétiques, ou la mobilité des espéces ne permet pas la
démixtion des phases et empéche ainsi la formation des phases stables. Deux phases
métastables peuvent exister : la solution solide fcc-Ti1«AlxN (structure B1), considérée comme

le mélange de la phase stable fcc-TiN et de la phase métastable fcc-AlIN, et une solution solide
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hcp-TitxAlN (structure B4), considérée comme le mélange de la phase métastable hcp-TiN et
de la phase stable hcp-AIN [22, 23]. Les recherches effectuées dans le systeme Ti-A-N se

focalisent essentiellement sur la formation de la phase fcc-TiixAlxN.

Considérant le fait que la solution solide fcc-Ti1-<AlN est le résultat du mélange de la phase
stable fcc-TiN et de la phase métastable fcc-AIN, les modélisations thermodynamiques
effectuées dans le systeme Ti-Al-N sont généralement basées sur une miscibilité totale des
phases I'une dans l'autre. Anderbhour et al ont ainsi proposé un diagramme ternaire
métastable, montrant la présence de la structure fcc-TiixAlN, et ce quelle que soit la teneur
en Aluminium [24, 25]. Les données thermodynamiques concernant la stabilité du réseau de
fcc-AIN étaient basées sur les travaux de Stolten et al [22, 26]. Ces calculs ne sont cependant
pas représentatifs des structures obtenues expérimentalement pour les dépots les plus
chargés en Aluminium, ou la formation de la phase hexagonale est observée. La difficulté de
la modélisation thermodynamique des dépdts TiixAlKN réside dans ce changement de
structure, intervenant a partir d’'un taux d’Aluminium donné. Les études expérimentales
menées sur ce systéeme ont ainsi montré que les dép6ts monophasés fcc-TiixAlkN sont limités
a un taux d’Aluminium x d’environ 0.7 pour les procédés de type PVD, tels que la pulvérisation
cathodique magnétron [27, 28] ou les dépo6ts par Arc Cathodique [29, 30], et un taux
d’Aluminium d’environ 0,9 pour les dépots réalisés par LPCVD [31] ou PECVD [31-33] (oUu x est
défini comme le rapport molaire (Al/Al+Ti)). Au-dela de ces valeurs, le systéme tend a former
la phase métastable hcp-Tii1xAlN, pour les techniques PVD, ou la phase stable hcp-AIN, pour

les techniques CVD. Un descriptif détaillé de ces structures est effectué dans la partie 5.1.

En se basant sur des dépots obtenus par pulvérisation cathodique magnetron, Cremer et al
[34, 35] ont établi un diagramme pseudo-binaire TiN-AIN (figure 1.11) décrivant les
changements de structure obtenus en fonction du taux d’Aluminium dans les couches et de la
température. Ce diagramme a depuis été confirmé par de nombreuses études et est
aujourd’hui largement accepté par la communauté scientifique. Cependant, ce diagramme ne
prend pas en compte les récentes observations réalisées sur les dépots LPCVD et PECVD et

montrant la présence de la phase fcc-Tii-xAlxN jusqu’a x=0,9 [31, 32].

30



200 r ———————

_—— -

] cubic + hexagonal - -
800 WP\

4 -—
-
700 ~ = -
4

O x

ATIN

400+ nW)N Wnal

aon-] cubic

200 <

Temperatura/C

1004

0 v r

0.0 02 ) Otl ' 0‘8 ) Of! i 10

TiN Mol fraction AIN AN
Figure 1.11: Diagramme pseudo-binaire metastable TiN-AIN basé sur les résultats
expérimentaux obtenus par Pulvérisation Cathodique Magnetron jusqu’a 700°C [35]

(d’apres les données expérimentales de [34]).

4.3 La nature spinodale du systeme Ti-Al-N

Afin de mieux comprendre les mécanismes permettant la stabilisation de la solution solide
fcc-TiixAlkN, des calculs thermodynamiques, et plus récemment des calculs ab-initio ont été
effectués. Les courbes d’enthalpie libre de Gibbs pour le mélange fcc-TiN + fcc-AIN montrent
clairement la présence d’une démixtion, et en particulier d'une décomposition spinodale du
systeme (Figure 1.12) [36]. Le systeme va donc, dans un premier temps, se décomposer
spontanément en deux phases fcc-TiN et fcc-AIN, du fait de la décomposition spinodale, puis

tendra vers la formation des phases stables fcc-TiN et hcp-AIN par germination-croissance.

Les calculs ont notamment montré que cette décomposition spinodale est effective sur une
large gamme de température. Mayrhofer et al [37] ont ainsi démontré que le systeme est
spinodal jusqu’a une température d’environ 4000°C (Figure 1.12). L’existence de la solution
solide fcc-TiixAlN sur tout le domaine de teneur en Aluminium n’est donc
thermodynamiquement possible qu’au-dela de cette température. Cependant, d’autres
facteurs peuvent influer sur la stabilisation de la phase fcc-Ti1«AlxN. Des calculs ont ainsi été
réalisés en prenant en compte I'effet de la vibration du réseau sous |'effet de la température
sur I'enthalpie libre de la phase fcc-TiixAlkN. Ces calculs ont montré une réduction
considérable de la température maximale du domaine de démixtion [38] avec une valeur de
2600°C. Cette température reste néanmoins bien supérieure a celles utilisées dans le cadre

des dépots par CVD (600°C-1800°C).
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L’objectif de ces calculs est, en outre, de comprendre pourquoi la solution solide fcc-TiixAlkN
reste stable jusqu’a des températures d’environ 700°C-800°C. En effet, la décomposition
spinodale se distingue des mécanismes de germination-croissance par la démixtion spontanée
en deux phases isostructurales [36]. Les variations globales d’enthalpie libre de Gibbs
associées a la décomposition spinodale dépendent alors de différents facteurs et s’écrivent
(1.24) [39] :

1d%G K

E
—_ 2 2 2 2 1.24
AG ZdCZAC +/12Ac +1_V77 Vi Ac (1.24)

Avec Ac la variation de composition entre la solution solide et la phase « d’arrivée », ¢ — ¢y,
A la période des fluctuations de composition du mélange, K une constante qui dépend de
I'énergie de liaison des atomes, E le module d’Young, v le coefficient de Poisson, 1 le
désaccord paramétrique entre les phases apres démixtion (n = (1/a)(da/dc)) avec a le
parametre de maille des phases considérées et V,,, le volume molaire. Le premier terme décrit
les variations d’enthalpie libre associées a la décomposition, le second terme décrit les
fluctuations de composition dans le matériau et représente la force motrice pour la
décomposition spinodale. Le dernier terme représente |'énergie de déformation associée a la
formation des deux phases possédant des parameétres de maille différents. Lors de la
décomposition spinodale, les fluctuations de composition au sein du matériau s’amplifient
pour former deux phases de structures identiques et séparées par une interface cohérente ou
incohérente [40]. La formation de cette interface s’accompagne donc d’une énergie de
déformation induite par le désaccord paramétrique entre les deux phases formées (environ
200-500mJ/m? pour les interfaces cohérentes et 500-1000mJ/m? pour les interfaces
incohérentes). D’apres la théorie de Hilliard et Cahn [39, 41], si I'énergie de déformation
associée a la formation de l'interface entre les phases est suffisamment élevée, elle peut
compenser la force motrice de la décomposition spinodale (c’est-a-dire I’effet des fluctuations
de composition) et peut ainsi empécher la démixtion de la solution solide initiale. Ainsi, Zhang
et al ont montré que la décomposition spinodale dans le systeme Ti-Al-N ne peut intervenir
que si les interfaces formées entre les phases résultantes de cette démixtion (a savoir fcc-TiN
et fcc-AIN) sont cohérentes [39, 41]. Les relations entre les parametres relatifs a la

décomposition spinodale et la microstructure des dép6ts Tii1xAlxN au cours du revenu ont

32



récemment été étudié a I'aide du logiciel Calphad en accord avec les résultats expérimentaux

[42].
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Figure 1.12 : Evolution de I’Enthalpie Libre de Gibbs AG pour le mélange TiN-AIN en fonction
du taux d’AIN dans le mélange et pour différentes températures [37].

4.4. Stabilité thermique

La solution solide fcc-TiixAlxN tend a se décomposer et a former les phases stables lorsque la
température augmente. Lors d’un revenu sous vide, le systeme se décompose tout d’abord
en deux phases cubiques cohérentes, puis tend a former la phase stable hcp-AIN. Cependant,
la formation des phases fcc-TiN et fcc-AIN par décomposition spinodale n’est pas toujours
observée lors des opérations de revenu et les phases stables peuvent étre directement
formées en fonction des conditions de revenu [32]. Une récente étude sur des dépots TiAIN
et CrAIN a montré que la présence de la structure B4 (hcp-TiixAlkN ou hcp-AIN) dans les
matériaux bruts de dépobt favoriserait la formation de la structure hexagonale au cours du

revenu [43].

Les mécanismes de décomposition sont tres dépendants du taux d’Aluminium dans les dépots.
Les différentes études concernant la stabilité thermique des couches fcc-TiixAlkN montrent
ainsi que les dépots ayant un taux d’Aluminium proche de x=0,7, et donc ayant I'énergie de
démixtion la plus élevée, tendent a se décomposer a plus basse température que les dépots a
faible teneur en Aluminium [15, 29]. De maniere générale, la décomposition de la solution
solide fcc-Tii-xAlxN se déroule a des températures comprises entre 700°C et 900°C, selon le
taux d’Aluminium en solution [27, 44]. Cependant, Endler et al ont déposé en 2008 des

couches fcc-Ti1xAlkN ayant un taux d’Aluminium x=0.82 et montrant une stabilité thermique
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sous vide particulierement élevée, avec les premiers signes de décomposition au-dela de
1150°C [31]. Les raisons de cette exceptionnelle stabilité thermique ne sont pas clairement
définies. Une augmentation de la stabilité thermique des dépots Ti1xAlxN peut également étre

obtenue par I'addition d’éléments tels que Si, Hf ou Ta [45-47].

5. Dépbt des revétements TirxAlxN

5.1. Structure cristallographique et microstructure

Comme cela a été défini précédemment, les dépbts Ti1-xAlxN sont constitués de différentes
structures : une structure fcc, une structure hcp et le mélange fcc + hcp. Ces structures
peuvent étre observées dans les dépots obtenus par voies physiques, PVD, ou chimiques, CVD,
et montrent une forte dépendance a la teneur en Aluminium. Pour les plus faibles teneurs en
Aluminium, les atomes d’Aluminium se substituent aux atomes de Titane dans la structure fcc-

Til-xAIxN.

En augmentant le taux d’Aluminium dans les dépots, un mélange des structures fcc et hcp
apparait. Les phases obtenues dépendent du procédé d’élaboration utilisé. Pour les
techniques PVD, faisant appel a la condensation des atomes sur le substrat et générant donc
des vitesses de refroidissement trés élevées, la formation des phases métastables est
attendue. Un mélange biphasé composé des phases fcc-TiixAIN et hcp-Tii<AlkN est donc
observé, comme cela a été démontré par Chen et al, pour des dépots réalisés par pulvérisation
cathodique magnétron a 500°C et 0,4 Pa [27]. Ces résultats sont également en accord avec le
diagramme pseudo-binaire établi par Cremer et al (figure 1.11). Le taux d’Aluminium limite en
solution dans la phase fcc-TiixAlxN a partir de laquelle on commence a former la phase hcp-
TiixAlkN dépend des parametres et des techniques de dépot. Les dépodts PVD sont
généralement limités a des taux d’Aluminium dans la phase fcc-Tii-xAlkN de x=0,67-0,7. La
phase fcc-TiixAlxN a ainsi été obtenue avec des taux d’Aluminium jusqu’a x=0,67 dans pour
des revétements déposés par Pulvérisation Cathodique Magnetron [27], jusqu’a x=0,65 dans
les dépbts obtenus pas Arc Cathodique [48, 49] et jusqu’a 0,71 dans des dépbts obtenus par

High Power Impulse Magnetron Sputtering [50]. Cette limite est cohérente avec les résultats
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obtenus par calculs ab-initio [37]. La formation de dép6ts monophasés hcp-TiixAlN est

observée pour des taux d’Aluminium supérieurs a x=0,7 dans les dépbts PVD.

Les techniques CVD, elles, mettent en oeuvre des températures plus élevées et les dépobts sont
donc synthétisés dans des conditions plus proches de I'équilibre thermodynamique. Au-dela
d’un taux d’Aluminium limite, un mélange composé des phases fcc-TiN et hcp-AIN, a pu étre
observé [31]. Un mélange triphasé, montrant la présence de la phase fcc-AIN en plus des
phases fcc-TiN et hcp-AlN, a également été rapporté par Wagner et al pour des dépots obtenus
par APCVD (Atmospheric Pressure Chemical Vapor Deposition) [51]. La formation de cette
phase a été attribuée a la décomposition spinodale de la solution solide fcc-Ti1xAlxN, dans
laguelle un excés d’atomes d’Aluminium conduit a une augmentation de I'énergie de
démixtion et conduit ainsi a la formation de fcc-AlIN. La encore, la teneur limite en Aluminium
a laquelle intervient la formation de la phase hcp-AIN dépend fortement des procédés de
dépot. Les dépots obtenus par APCVD semblent ainsi limités a un taux d’Aluminium x=0,4 dans
la structure fcc-Tii-xAlxN. Cependant, le développement des techniques LPCVD a permis
I'obtention de la phase fcc-Tii-xAlxN avec des taux d’Aluminium bien supérieurs a ceux obtenus
a pression atmosphérique. Anderbouhr et al ont déposé des couches fcc-Tii-xAlxN jusqu’a
x=0,7 par LPCVD a l'aide de chlorures d’Aluminium et de Titane [15, 24]. Endler et al ont
obtenu la phase fcc-TiixAlN jusqu’a x=0,9 a 800°C et a des pressions inférieures a 10KPa [31]
Des dépots fce-TitxAlkN avec un taux d’Aluminium x=0,8 et a des pressions inférieures a 10
mbar sont par ailleurs produites de maniére industrielle [52]. Les dépdts obtenus par PECVD
montrent également un taux d’Aluminium maximal x=0,9 dans fcc-TiixAlkN. Le mélange
biphasé des phases fcc-TiN + hcp-AIN est observé jusqu’a x=1 pour les techniques CVD [31, 53,
54]. On note que les phases obtenues par LPCVD peuvent étre plus complexes. La formation
de dépbts nanolamellaires peut ainsi étre observée. Ces dépots sont décrits plus en détail dans

la partie 5.2.3.

Les structures obtenues en fonction des différents procédés de dépot (PVD, PECVD et CVD
thermique) et leur caractere plus ou moins hors-équilibre sont représentés en fonction du
taux d’Aluminium dans les dép6ts Ti1<AlxN (figure 1.13). Puisque que la phase fcc-TiixAlIkN est
une phase métastable, on pourrait s’attendre a ce que les techniques de dépbt les plus

éloignées des équilibres thermodynamiques (telles que la PVD et PECVD) permettent
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I'obtention de taux d’Aluminium plus élevés dans la phase fcc-TiixAlxN. Cependant, on
remarque que les plus forts taux d’Aluminium dans cette phase sont obtenus pour les
techniques LPCVD et PECVD. Les déplOts obtenus a pression atmosphérique (APCVD)

permettent I'obtention de taux d’Aluminium limités a x=0,4 dans fcc-Ti1-xAlxN [51].
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Figure 1.13: Diagramme présentant les structures obtenues dans les couches Ti;«AlxN en
fonction du taux d’Aluminium dans les cocuhes pour les procédés APCVD, LPCVD, PECVD et
PVD. Le terme « fcc » représente la phase fcc-Tii-xAlxN; “fcc+hcp” représente le mélange fcc-
Ti1xAlN + hcp-Tiz-xAlxN pour les procédé PVD et PECVD et le mélange fcc-TiN + hcp-AIN pour
les techniques LPCVD et APCVD ; « hcp » représente la phase hcp-Tii-xAlxN (selon les données
tirées de [27, 31, 51, 55]).

Les raisons de ces variations de solubilité d’Aluminium dans fcc-Ti1«AlxN entre les différentes
techniques de dép6t (x=0,7 pour la PVD et x=0,9 pour les technique LPCVD et PECVD) ne sont
pas clairement définie. Mayrhofer et al [56] ont réalisé des calculs ab-initio pour étudier
I'influence de la distribution des atomes d’Aluminium se substituant au Titane dans la
structure fcc-TiN. Il semble que la distribution des atomes d’Aluminium dans la maille donnant
le moins de liaisons Ti-Al permette une plus grande solubilité de I’Aluminium dans TiN. Ces
résultats montrent notamment une augmentation du taux d’Aluminium dans fcc-Tii-xAlxN de
x=0,64 a x=0.74 « simplement » en modifiant la distribution des atomes d’Al et Ti. La
distribution des atomes dans la maille fcc-TiixAlxN semble donc étre un des facteurs pouvant
expliquer I'augmentation de la limite de solubilité d’Al dans TiN par les techniques LPCVD et

PECVD.

36



5.2. Dépdbts TiixAlkN obtenus par CVD

La technologie de dépot par voie chimique se base sur les aspects combinés de la
thermodynamique, de la mécanique des fluides, et de la cinétique de réaction des gaz dont
dépend la stabilisation de phases métastables. Il est ainsi possible d’obtenir une large gamme
de microstructures et de morphologies en pilotant ces différents parameétres. Par exemple, la
stabilisation de la phase métastable fcc-Ti1xAlkN est le résultat d’'une faible mobilité des
espéces a la surface du substrat, généralement obtenue pour une faible température et une
faible pression totale de dép6t. Les procédés LPCVD et PECVD permettent I'obtention de ces
phases métastables et sont a présent largement utilisés de maniére industrielle pour le dépo6t
de revétements Ti1«AlN riches en Aluminium. Les techniques type MOCVD sont quant a elles
plus rares, du fait notamment de la volatilité des précurseurs utilisés et des couts de
production de ces précurseurs. Certaines études ont pu montrer les potentialités de la
croissance MOCVD de dépots de type TiN pour différents précurseurs organométalliques [25,

57-59].

5.2.1. Réactions en phase gazeuse

Une bonne compréhension des mécanismes intervenant dans le cadre des dép6ts par CVD
nécessite de prendre en compte de nombreux parametres liés a I’hnomogénéité thermique
dans le réacteur et a la distribution des gaz. Ces mécanismes sont complexes et ne seront pas
détaillés dans ce paragraphe. Seules les principales réactions menant a la formation de Ti1-

«AlxN sont discutées. Des informations complémentaires sont disponibles dans [10, 14, 60-62].

Le dépot de Tii«AlkN par CVD thermique est généralement réalisé a partir de précurseurs
chlorés TiClsg) et AlCl3g). La génération de TiClag) peut étre effectuée a I'aide d’un bulleur
fonctionnant généralement autour de 80°C, et permettant d’ajuster la pression de vapeur de
TiCls, ou directement par vaporisation de TiClsg) liquide, comme c’est le cas de plusieurs
équipements industriels. AlClzg) est, quant a lui, généré principalement par passage d’HClg)
sur des pastilles d’Aluminium (Chloruration in-situ). Anderbouhr et al [15, 24] ont démontré
la possibilité de déposer Ti1xAlxN a partir de TiClzg) et AlCl3g) générés par chloruration in-situ
d’alliages Ti-Al a l'aide d’HClg) ou de Clyg. Cependant, les conditions de chloruration

(température, pression) peuvent générer des espéces non désirables, et notamment <TiCl>>
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solide, qui précipite en dessous de 700°C [15]. Ainsi, la chloruration d’alliages TiAl doit étre
réalisée au-dela de 700°C. La génération d’AlClz) est généralement effectuée entre 300°C et
400°C afin de former presque exclusivement AlCl3(g) et son dimere AlClgg). La source d’Azote,
dans les dépdts TiN a haute température, est principalement assurée par le diazote N(g). NH3(g)
est quant a lui principalement utilisé dans le domaine de la microélectronique, pour TiN, et
également dans le cadre des dépobts Ti1xAlxN. L'utilisation de NH3(g) se justifie principalement
par le recours a de plus faibles températures de dép6t, nécessitant I'utilisation de précurseurs

moins stables que |'azote diatomique.

Comme précisé auparavant, la formation de la phase fcc-Ti1xAlxN est considérée comme étant
due a la co-deposition de la phase stable fcc-TiN et de la phase métastable fcc-AIN. Les
réactions conduisant a la formation du dép6t a I'aide d’NH3(g) sont données dans les équations

(1.25) et (1.26):

6TiCl, + 8NH; — 6TiN + 24HCl + N, (1.25)

AlCly + NH; - AIN + 3HCI (1.26)

D’autres réactions intermédiaires conduisant a la formation de molécules complexes peuvent
intervenir dans le réacteur et dans les systemes de condensation des produits de réaction [63,

64].

Les dépdts Ti1xAlN sont généralement obtenus avec un rapport molaire AlClz)/TiClag)
supérieur a 1, du fait de la plus grande stabilité d’AlCl3g) par rapport a TiClag). Une
augmentation du rapport AlCl3)/TiClag) conduit a une augmentation du taux d’Aluminium

dans les couches [15, 31-33, 51, 65].

5.2.2. Morphologie et microstructure

Les dépbts TiN obtenus par CVD montrent généralement une croissance colonnaire, suivant
le modele de Van Der Drift [66], et résultant de la compétition entre les différentes
orientations cristallines des grains. En effet, la croissance d'un grain est
thermodynamiquement plus favorable selon certaines orientations. Les grains possédant ces

orientations préférentielles perpendiculairement a la surface du substrat seront favorisés et
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vont donc croitre au détriment des autres, conduisant a la formation de colonnes [66].
L'orientation préférentielle dépend fortement des paramétres de dépot (rapports de débits
de gaz, température de dépot, pression partielle des précurseurs, ...). Par exemple, pour les
dépots de type TiN déposés a pression atmosphérique, Cheng et al ont trouvé que, pour une
forte température et une pression partielle d’Nyg) élevée, une texture avec les plans {200}
paralléles a la surface du substrat était favorisée, alors qu’une texture {110} était obtenue a
basse température (et une forte pression partielle d’Azote) [67, 68]. De la méme facon, le
contréle des paramétres permet d’obtenir une large gamme de morphologies [11]. Ainsi, des
morphologies globulaire, sous forme d’aiguilles ou encore en forme d’étoiles ont été

rapportées (figure 1.14) [67, 69-73].

. A ?!%44}; *’;‘;\;}:.:»_v;.;;; b) . ;
Figure 1.14: Morphologie de surface des dépéts TiN: a) Morphologie sous forme
d’aiguilles [74]; b) Morphologie sous forme d’étoiles [75].

Dans le cas des dépdts Ti1xAlkN, une forte dépendance au taux d’aluminium ainsi qu’aux
parameétres de dépot est observée. Ainsi, les couches Ti1xAlxN déposées par Anderbouhr et al.
par LPCVD dans un réacteur a I’échelle laboratoire et a des températures entre 600°C et
1000°C et une pression de 1130 Pa [15] ont montré une morphologie composée de fines
colonnes (figure 1.15-a) jusqu’a un taux d’Aluminium x=0,2. Des couches denses ont été
obtenues pour des taux d’Aluminium x=0,7. Wagner et al. ont déposé des couches Ti1xAIkN
jusqu’a x=0,72 dans un réacteur CVD industriel a pression atmosphérique [51]. Comme on
peut le voir sur la figure 1.15-b une morphologie colonnaire a été obtenue pour les faibles taux
d’Aluminium (dépots monophasés fcc-Tii-xAlkN) et une morphologie globulaire pour les fortes

valeurs de x (structure biphasée fcc-TiN + hcp-AIN).
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a)
Figure 1.15: Microstructure des dépéts Ti:..AlxN obtenus pour différents taux d’Aluminium :
a) Microstructure colonnaire d’un dépét Tiog,Alo0sN obtenu par LPCVD [24]; b)
Microstructure globulaire d’un dépét Tig 23Alo, 72N obtenu par APCVD [51].

5.2.3 Formation de dépo6ts nanolamellaires

Comme on |'a précisé précédemment, les techniques LPCVD permettent de stabiliser des
dépots de structure fcc jusqu’a des taux d’Aluminium x d’environ 0,9 dans les dépots TiixAlxN.
Au-dela de cette limite, un mélange biphasé des structures fcc et hcp est observé. Cependant,
les microstructures observées dans les dépdts LPCVD sont complexes. Une microstructure
lamellaire a ainsi été reportée par de nombreux auteurs. Keckes et al ont démontré, sur des
dépots TioesAlogsN, la présence d’une succession de lamelles fcc-TiN/hcp-AIN [53]. Plus
récemment, le dépot de couches minces fcc-Tir-xAlkN composées d’un agencement de lamelles
fcc-Al(Ti)N plus ou moins riches en Aluminium a été observé par plusieurs équipes [76-79]. Ces
dépots montraient une morphologie sous forme de tétraédres ou d’octaedres (figure 1.16-a),
résultant de la croissance colonnaire des grains selon les directions [100] ou [111]

(respectivement) perpendiculairement a la surface.

Bien que les analyses XRD (X-Ray Diffraction) aient révélé uniqguement la présence des pics
correspondant a la phase fcc-Tii-xAlN, les analyses TEM (Transmission Electron Microscopy)
ont montré la présence d’un réseau cohérent fcc-Al(Ti)N composé de lamelles nanométriques
plus ou moins riches en Aluminium [77]. La figure 1.16-b montre notamment une image
HRTEM (High Resolution Transmission Electron Microscopy) de cet agencement de lamelles.

Le cliché FFT associé montre clairement la présence d’une unique phase cubique.
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Les raisons de la formation spontanée de ces lamelles restent encore a éclaircir. Il semble tout
d’abord que celles-ci ne soient observées que dans les dépots présentant un taux d’Aluminium
suffisamment élevé (a partir de x=0,4) [65]. L'une des hypothéses avancées pour la formation
de ces lamelles serait la décomposition spinodale de la solution solide fcc-Tii-xAlxN, du fait des
températures couramment utilisées pour les dépo6ts (environ 800°C) qui sont cohérentes avec
les températures auxquelles survient la décomposition spinodale dans le systéme Ti-Al-N [76].
Les fluctuations de composition, qui constituent la force motrice de la décomposition
spinodale, semblent favorisées dans certaines directions cristallographiques et pourraient

ainsi étre a I'origine de I'orientation préférentielle des dépots [76].

D’autres études attribuent la formation de ces lamelles a la cinétique de formation des dépots.
La décomposition spinodale dans le systéme Ti-Al-N nécessite en effet I'apport d’'une énergie
suffisante pour compenser I'énergie de déformation liée a la formation des interfaces entre
les domaines fcc-TiN et fcc-AIN. Il est donc possible que le systéme s’oriente vers la formation
des lamelles avec des interfaces cohérentes en accommodant les quantités d’aluminium, de
titane et d’azote dans le dép6t afin de limiter I'écart de paramétre entre les phases formées,
plutét que de former les phases « pures » fcc-TiN et fcc-AlIN. Cette « auto-accommodation »
de la composition des lamelles pourrait étre en partie due aux fortes vitesses de croissance
observés pour ces dépodts (>5um/h) [77, 78]. La stabilisation de ces lamelles selon un réseau
cohérent serait cependant trés dépendante de |'épaisseur et de la composition des lamelles.
Des calculs ab-initio ont ainsi été menés par Chawla et al afin de simuler la croissance d’une
couche d’AIN sur fcc-TiixAlkN en faisant varier le taux d’Aluminium x [80]. Ces calculs ont
permis de déterminer I'épaisseur limite d’AIN a partir de laquelle le systeme préferera
stabiliser la phase stable hcp-AIN plutot que la phase métastable fcc-AIN. Les résultats ont
montré que plus le taux d’Aluminium dans fcc-Tii«AlxN était élevé et plus I'épaisseur de la
phase fcc-AIN pouvant croitre était élevée [80]. En d’autres termes, plus l‘écart de
composition entre les lamelles est élevé et plus I'épaisseur de celles-ci sera faible. Il pourrait
donc étre énergétiquement favorable pour le systeme de former un assemblage de lamelles
de composition et d’épaisseur adaptées plutét que de former un assemblage des phases

« pures » fcc-AIN/fcc-TiN du fait de la décomposition spinodale.
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Figuré 1.16 : a) Morphologie sous forme de tétraédres a la surface d’un dépét nanolamellaire
Tio,18Al0,52N montrant une croissance selon les plans {111} [77]; b) Image HRTEM et cliché FFT
des lamelles fcc-Al(Ti)N plus ou moins riches en Aluminium montrant la formation d’un
réseau unique d’une lamelle a I'autre [78].

6. Propriétés des couches Ti1xAlxN

De maniere générale, la résistance a l'usure des revétements est étroitement liée aux
propriétés telles que la dureté ou la résistance a I'oxydation. L’addition d’Aluminium dans TiN,
y compris dans de faibles proportions, conduit a une amélioration significative de ces
propriétés et permet d’augmenter considérablement la durée de vie des couches [15, 81, 82].
Dans cette partie, la dureté et la résistance a I'oxydation des couches Ti1«AlxN sont discutées

en fonction de la dépendance de la température et du taux d’Aluminium dans les dépots.

6.1. Dureté

6.1.1 Dépendance au taux d’Aluminium

La dureté des dépots Tii«AlxN est indirectement liée au taux d’Aluminium via les changements
structuraux. Une augmentation du taux d’Aluminium dans les dépots fcc-TiixAlkN conduit
généralement a une augmentation de la dureté par des mécanismes de durcissement par
solution solide : Les atomes d’Al se substituent aux atomes de Ti dans la structure fcc-TiN et
créent ainsi une distorsion du réseau, entravant le mouvement des dislocations [32]. Au-dela
d’un taux d’Aluminium limite (a savoir x=0,7 pour la PVD et x=0,9 pour la CVD), la présence du
mélange des structures fcc + hep (fee-TiixAIKN + hcp-TiixAlxN pour la PVD et fcc-TiN + hcp-AIN

pour la CVD) conduit a une chute de la dureté des couches [27, 83], comme on peut le voir sur
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la figure 1.17. Cette chute de dureté est accentuée par la formation, dans le cas de la PVD,

d’un dép6t monophasé hcp-TiixAlxN.

3500 T T T
3000 i
t
E
g
= 2000}
>
X
)
c
2
o
. t
1000
0 1 1 =1
0 25 50 75 100

AIN mol % in (Ti, Al)N
Figure 1.17: Evolution de la dureté en fonction du taux d’Aluminium pour des couches Ti;-
xAlxN obtenus par arc cathodique [29].

Un état de I'art des duretés obtenues par différentes techniques de dép6t (PVD, PECVD et
CVD) est proposé tableau I.1. On remarque que les dépots TiixAlkN obtenus par des
technologies PVD montrent généralement des duretés comprises entre 25 GPa et 30 GPa. La
dureté des couches augmente considérablement dans le cas des couches nanostructurées
avec des valeurs pouvant dépasser 45 GPa [82, 84, 85]. En ce qui concerne les dépots obtenus
par CVD, pour lesquels le taux d’Aluminium en solution dans la phase fcc-TiiAlIN peut
atteindre x=0,9, des duretés de 32,4 GPa ont été obtenues [31]. Les structures constituées
d’une alternance de lamelles fcc-TiN/hcp-AIN montrent une dureté relativement élevée
(environ 28 GPa) [54], et des duretés allant jusqu’a 36 GPa ont été obtenues sur des dépots

constitués de nanolamelles fcc-Al(Ti)N plus ou moins riches en Aluminium [78].
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Structure Procédé Substrat Tension de

Température de dépot Pression polarisation Tension de Module d’Young
Ref. X (°c) (Pa) (V) décharge [V) Dureté (Gpa) [Gpa)
[30] 0 fcc Evaporation par Arc Cathodique WC/Co-6% 500°C / / / 28,5 617
0,66 fcc Evaporation par Arc Cathodique WC/Co-6% 500°C / / / 32,6 627
0,74  fccthep Evaporation par Arc Cathodique WC/Co-6% 500°C / / / 32,3 595
[86] 0 fcc P. Cathodique Magnetron M42 steel or Si Room temperature 0,27 -50 / 23 245,3
0,41 fcc P. Cathodique Magnetron M42 steel or Si Room temperature 0,27 -50 / 31,4 315,2
0,48  fccthep P. Cathodique Magnetron M42 steel or Si Room temperature 0,27 -50 / 28,5 304,8
1 hcp P. Cathodique Magnetron M42 steel or Si Room temperature 0,27 -50 / 13,8 175,2
[36] 0,66 fcc Evaporation par Arc Cathodique WC/Co / / / =37,5 /
[87] 0,48 fcc Evaporation par Arc Cathodique WC/Co 550°C 2,00 -100 / 31,2 /
[98] 0 fcc Evaporation par Arc Cathodique WC/Co 450°C 2-5 -50 / =20 /
0,6 fcc Evaporation par Arc Cathodique WC/Co 450°C 2-5 -50 / =30 /
0,85 hcp Evaporation par Arc Cathodique WC/Co 450°C 2-5 -50 / =18,6 /
[29] 0 fcc Evaporation par Arc Cathodique (Mo) 400°C 0,40 -100 / =20,6 /
0,6 fcc Evaporation par Arc Cathodique (Mo) 400°C 0,40 -100 / =31,4 /
0,7 fcc+hep Evaporation par Arc Cathodique (Mo) 400°C 0,40 -100 / =27 /
0,85 hcp Evaporation par Arc Cathodique (Mo) 400°C 0,40 -100 / =19,6 /
[88] 0 fec P. Cathodique Magnetron SKH51 350°C 0,80 -80 / =23,5 /
0,5 fec P. Cathodique Magnetron SKH51 350°C 0,80 -80 / =34 /
0,6 fcc+hep P. Cathodique Magnetron SKH51 350°C 0,80 -80 / =21,6 /
[89] 0,5 fec Evaporation par Arc Cathodique WC/Co 450°C 3,20 -40 / 27,1 515
[82] / fcc Evaporation par Arc Cathodique M2 Steel 400°C 1 -150 47 /
[15] 0 fcc PACVD 785 WCDV 500°C 50-100 / 150 =29 =490
0,64  fcc PACVD 785 WCDV 500°C 50-100 / 300 =25,7 =365
[32] 0,02 fcc PACVD H11 steel or WC/Co 510°C 150 / 430 =23,5 /
0,83 fcc PACVD H11 steel or WC/Co 510°C 150 / 480 38,7 /
0,91  fcc+hep PACVD H11 steel or WC/Co 510°C 150 / 530 =49 /
[31] 0,82 fcc LPCVD WC/6%Co-TiN 800°C <10000 / / 29,2 444
0,9 fcc LPCVD WC/6%Co-TiN 800°C <10000 / / 32,4 539
[65] 0,31 fcc LPCVD WC/Co 800°C 5000 / / 31 /
0,73  fcc LPCVD WC/Co 800°C 5000 / / 31,5 /
[53] 0,95 fcc LPCVD WC/Co 800°C 3000 / / 28 /
[78] 0,8 fcc LPCVD WC/6%Co 800°C 3000 / / 36 /

Tableau I.1 : Etat de I’art des propriétés mécaniques des dépéts Tii-xAlxN en fonction du taux d’Aluminium et pour différentes techniques de
dépot.
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6.1.2 Dépendance a la température

Les nitrures, tels que TiN, montrent généralement une chute de dureté au-dela de 400°C, du
fait des mécanismes de restauration et de recristallisation [36]. Cependant, I'ajout d’éléments
tels que I’Aluminium, théoriquement immiscibles dans TiN, permettent de modifier
complétement le comportement en température du matériau. L’évolution de la dureté est en
effet reliée a la stabilité thermique du matériau et aux cinétiques de décomposition. Une
augmentation de la température de revenu conduit a la décomposition spinodale cohérente
de la phase fcc-Ti1xAlxN et donc a la formation des phases fcc-TiN et fcc-AIN. On observe alors
une augmentation de la dureté sous I'effet de la différence de parameétres de maille entre ces
deux phases. Ce comportement est responsable de I'effet de vieillissement observé dans les
couches Ti1xAlxN. Cependant, le pic de dureté n’est pas observé a la méme température en
fonction du taux d’Aluminium dans les dépots. Ainsi, les dépots montrant un taux d’Aluminium
proche de la limite de solubilité (par exemple x=0,7 pour la PVD) possédent une énergie de
démixtion supérieure a celle des dépots ayant un taux d’Aluminium plus faible. Ces dépots
auront donc tendance a se décomposer plus « facilement » et a une température plus faible
que les dépots contenant un faible taux d’Aluminium. Ce comportement a été démontré par
le biais de calculs ab-initio [33], en accord avec les données expérimentales. Dans une étude
portant sur les propriétés mécaniques et la stabilité thermique de dépdts Tii1«AlxN déposés
par pulvérisation cathodique magnétron déséquilibré a 500°C, 0,4 Pa et avec un bias de -60V,
Chen et al [27] ont ainsi montré que la température a laquelle intervenait le pic de dureté
diminuait avec l'augmentation du taux d’Aluminium dans les couches. Cette évolution est
donnée sur la figure 1.18. Cette figure montre également que cet effet de vieillissement a été
observé sur des dépots hcp-Tio2sAlo,7sN [27]. En se basant sur les analyses XRD, les auteurs ont
associé cette augmentation de dureté a la formation de précipités fcc-TiN. Les dépdts
composés d’'une alternance de lamelles fcc-Al(Ti)N plus ou moins riches en Aluminium
montrent également ce pic de dureté, avec un maximum atteint pour une température de

1100°C [54, 78].
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Figure 1.18: Evolution de la dureté en fonction de la température et pour différents taux
d’Aluminium dans des couches TiixAlxN obtenues par pulvérisation cathodique magnétron
déséquilibré [27].

6.2. Résistance a I'oxydation

6.2.1 Mécanismes généraux

Au cours des opérations d’usinage, les outils de coupe sont soumis, en plus des contraintes
mécaniques, a des températures pouvant dépasser 1000°C [90], pouvant entrainer une
oxydation sévere du dépot (et/ou du substrat) et conduisant ainsi a la destruction de I'outil.
La résistance a I'oxydation des dépdts Ti1«AlxN est généralement associée a la formation d’une
couche superficielle d’Alumine Al,03 agissant comme barriere de diffusion et ralentissant
I’'oxydation du dépot. Cependant, les mécanismes d’oxydation sont complexes et la résistance
a I'oxydation de ces dépots est fortement influencée par les changements structuraux,
fonction du taux d’Aluminium dans les couches. Néanmoins, il est communément admis que
I'oxydation des couches Tii1xAlxN consiste dans la diffusion simultanée de I'Oxygéne en
direction du substrat et de I'Aluminium de la couche vers la surface [91-94]. De plus, des
analyses RBS (Rutherford Baskscattering Spectrometry) montrent que I'oxydation est associée
a une perte d’azote dans les dépots. Ces résultats suggérent que, dans les premiers stades de
I'oxydation, I’Azote est substitué par I'Oxygéne, formant ainsi des oxydes et /ou des
oxynitrures de type (Ti, AI)NxOy. Une oxydation prolongée conduit a la formation des oxydes
AlL,O3 et TiO,, en fonction des conditions d’oxydation. En augmentant la durée ou la
température d’oxydation, Ti s’oxyde et tend a former la phase rutile r-TiO2. La formation de
cet oxyde peut conduire a la formation de fissures dans la couche d’alumine protectrice et
forme ainsi des chemins de diffusion pour I’'Oxygéne et peut entrainer I'oxydation compléte

du dépbt. Les atomes de Titane, en passant par ces chemins de diffusion, conduisent a la
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formation d’une couche superficielle poreuse r-TiO; [45]. L’oxydation des dépots TiixAlxN est

donc trés dépendante du taux d’Aluminium dans les dépots et de la température d’oxydation.

6.2.2 Influence couplée de la température et du taux d’Aluminium

La majorité des études vise a I'obtention d’un taux d’Aluminium toujours plus élevé dans la
phase fcc-TiixAlkN afin d’accroitre la résistance a I'oxydation. En effet, une diminution de
I'épaisseur de la couche d’oxyde a la surface du dépot est observée avec I'augmentation du
taux d’Aluminium [27], démontrant ainsi I'efficacité de la couche d’Alumine protectrice se
formant a la surface. Cependant, comme dans le cas de la dureté, la résistance a I'oxydation
montre plus une dépendance directe a la structure cristallographique des dép6ts plutét qu’au

taux d’Aluminium lui-méme.

Vaz et al ont mené une étude compléte de I'oxydation de couches Ti1xAlkN déposées par
pulvérisation cathodique magnétron en mode réactif. Ils ont ainsi établi un schéma résumant
la nature et la composition des couches d’oxyde en fonction du taux d’Aluminium et de la
température (figure 1.19). On peut voir sur ce schéma qu’une augmentation du taux
d’Aluminium semble favoriser la résistance a I'oxydation, lorsque I’Aluminium est situé dans
la phase fcc-Tii-xAlxN (c’est-a-dire jusqu’a x=0,65 dans cette étude) [28]. Ces résultats sont en
accord avec les données disponibles dans la littérature et montrent une diminution de
I’épaisseur de la couche d’oxyde avec I'augmentation du taux d’Aluminium dans la phase fcc-

T|1-)(AI)(N [27, 94].

D’apres les résultats de Vaz et al, pour les plus faibles températures d’oxydation (en-dessous
de 600°C), les couches sont composés uniquement d’oxynitrures de type (Ti, Al)OxNy, alors
qu’au-dela de 600°C, les couches sont composées d’oxydes du type Ti1«AlOy [95]. Pour des
températures d’oxydation plus élevées (au-dela de 800°C) et des taux d’Aluminium faibles
dans la phase fcc- Tit-xAlIxN, les couches d’oxydes sont considérées comme étant constituées
des oxydes stoechiométriques Al,Os et TiO, bien que de faibles quantités de Titane et
d’Aluminium restent présentes dans la couche superficielle riche en Aluminium et dans la
sous-couche riche en Titane (respectivement). Pour des taux d’Aluminium plus élevés dans la
phase fcc-TirxAlxN et une température de 800°C, on retrouve un systéme semblable composé
d’une couche d’Al,0; en surface et une sous-couche riche en Ti. Cependant, des taux
d’Aluminium non négligeables ont été trouvés dans cette sous-couche et I'oxyde formé

semble donc étre un oxyde mixte de composition (Tio9Alo,1)Ox. D’autres études confirment la
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formation d’oxydes mixtes de type Al«TiyO, (au-dela de 800°C) [27, 91]. Ces résultats suggerent
que la formation d’une couche d’alumine superficielle, pour les plus forts taux d’Aluminium
dans la phase fcc-Tii-xAlkN, ralentit la diffusion de I'Oxygéne et limite la formation de la couche

poreuse r-TiO,.

En augmentant le taux d’Aluminium dans les couches, le mélange biphasé fcc- Ti1«AlkN + hcp-
Ti1xAlkN apparait. La formation de ce mélange de structure est généralement associée a une

mauvaise résistance a I'oxydation [28, 29].

Des taux d’Aluminium encore plus élevés conduisent a la formation de la phase hcp-TiixAlxN.
Apres oxydation a 850°C, ces dépbts ont montré la présence d’une couche d’oxyde de type
ALTiyO,. Les dépots monophasés hcp-Titi«AlkN possedent généralement une mauvaise
résistance a I'oxydation [28, 94]. Les dép6ts riches en Aluminium obtenus par les techniques
LPCVD ou PECVD, atteignant des taux d’Aluminium bien supérieurs a x=0,7 dans la structure
fcc-TiixAlkN, semblent posséder une résistance a I'oxydation plus élevée que celle des dépots
obtenus par PVD. Prange et al n’ont ainsi pas trouvé de trace de r-TiO2 dans des dépots PECVD
Tio21Alo,79N aprés oxydation a 800°C durant 1h [32]. Des dépo6ts fcc-Tio,18Alo 52N obtenus par
LPCVD n’ont, quant a eux, montré les premiers signes d’oxydation qu’au-dela de 900°C [31].
De la méme fagon, les dépots TioesAlogsN constitués de nanolamelles hcp-AIN/fcc-TiN ont

montré I'apparition des oxydes Al,O3 et TiO2 uniquement a partir de 900°C.
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Figure 1.19: Diagramme représentant la nature des oxydes formés en fonction de la
température et du taux d’Aluminium dans les couches [28].
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7. Conclusion partielle

La CVD thermique est une technologie qui combine les aspects liés a la thermodynamique, a
la cinétique et au transport des gaz. Les propriétés physico-chimiques et les performances des
dépots dépendent donc fortement des parametres du procédé comme la pression totale, la

pression partielle des précurseurs ainsi que de la température de dépot.

- Une augmentation de la température de dépot favorise la diffusion de surface et la
mobilité des adatomes, conduisant a un grossissement des grains et a la formation des
phases stables thermodynamiquement.

- La pression totale agit essentiellement sur la diffusion des especes dans la couche
limite de diffusion et sur les phénomenes de transport de matiére jusqu’a la surface,
tel que cela est défini par le modele de Grove [14]. Ainsi, une forte concentration
d’espéces réactives a la surface du substrat (sursaturation) pourra étre obtenue en

diminuant la pression de travail et permettra le dép6t de phases métastables.

La formation de phases métastables telles que fcc-Tii-xAlkN est donc attendue dans des
conditions éloignées de |'équilibre thermodynamique, c’est-a-dire pour des températures
relativement basses et une faible pression totale. Ainsi, le développement des procédés
LPCVD a permis le dép6t de la phase fcc-TiixAlkN avec des taux d’Aluminium allant jusqu’a
x=0,9 (les procédés PVD étant limités a des taux d’Aluminium de x=0,7). L'augmentation du
taux d’Aluminium dans la structure fcc-Ti1-xAlkN conduit a une augmentation significative de
la dureté des couches, passant d’environ 20 Gpa pour TiN a 25-35 GPa pour fcc-Tii-xAlN, et a
une augmentation de la résistance a I'oxydation de plus de 300°C par rapport a TiN. Les
procédés LPCVD ont également permis la formation de couches composées d’une alternance
de lamelles fcc-TiN/hcp-AlIN ou fcc-Al(Ti)N plus mou moins riches en Aluminium, ayant montré

une bonne résistance a I’oxydation jusqu’a 1000°C environ.[1]

Les études disponibles dans la littérature se focalisent essentiellement sur I'obtention de
dépobts fce-TirxAlxN riches en Aluminium, réalisés dans des conditions éloignées de I'équilibre
thermodynamique (faible pression totale et/ou flux de gaz vecteur élevé). En revanche, peu
de travaux concernent la réalisation de couches Ti1xAlxN avec un taux d’Aluminium variable
dans des conditions plus proches de I'équilibre thermodynamique. L'étude de l'influence de
parametres tels que les rapports de précurseurs ou encore du flux de gaz vecteur sur les
propriétés de couches Ti1xAlxN est donc nécessaire afin de mieux comprendre le systeme Ti-

Al-N et les spécificités de dépot dans notre réacteur industriel.
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Chapitre Il :

Réacteur de dépdt — Elaboration et
caractérisation de la référence TiN - Calculs
thermodynamiques dans le systeme Ti-Al-N
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1. Introduction

Ce deuxieme chapitre est consacré a la description des spécificités technologiques du systeme
LPCVD utilisé pour I'élaboration des revétements TiN et TiiAlxN. Linfluence de certains

parameétres de dépot sur les caractéristiques des matériaux est également abordée.
Ce chapitre est donc divisé en trois parties :

- La premiere partie est axée sur la description des organes de linstallation. Les
différents types de revétements pouvant étre obtenus avec ce réacteur sont décrits en
fonction des gaz utilisés. Les étapes nécessaires a I'obtention d’'un dépo6t sont
également détaillées.

- La seconde partie est consacrée a une étude paramétrique des dép6ts TiN, matériau
qui constitue la référence pour ce réacteur. ’homogénéité dans le réacteur est tout
d’abord abordée et les effets de la température, de la pression totale et du débit de
Diazote sur la structure et la morphologie des couches sont ensuite étudiés.

- Enfin, les résultats de calculs thermodynamiques effectués dans le systeme Ti-Al-N
sont développés dans la troisieme partie. Ces calculs ont permis de définir I'effet des
rapports molaires de gaz AlClzg)/TiClaig), NH3(g)/(TiClag)+AlCl3g), et NH3g)/Hze) sur le
taux d’Aluminium dans les couches. Ces résultats ont servi de base a I'étude de

revétements Ti1-«AlxN décrite dans le chapitre Ill.
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2. Description de l'installation et réalisation d’un dépot

2.1. Description du systeme

Tous les revétements étudiés dans le cadre de cette these ont été réalisés dans une
installation industrielle LPCVD Bernex BXPro 325S. Cette machine est initialement destinée a
la réalisation de revétements « durs » permettant d’augmenter la résistance a I'usure des
pieces traitées. L’installation peut étre divisée en différentes parties, illustrées sur la figure

1.1 et décrites plus en détail dans la suite:

Génération des gaz et précurseurs (1)(non visible sur la figure 11.1).

Cabinet de controle (2).

Table de travail (3).

Systeme de pompage et traitement des produits de réaction (4).

Figure 1.1 : Vue globale de I'installation industrielle LPCVD Bernex BXPro 325S.

2.1.1. Génération des gaz et précurseurs

La formation d’un dépo6t en CVD thermique résulte des réactions hétérogeénes, activées
thermiquement, entre différents gaz et une surface solide. Certains des gaz utilisés doivent
respecter des précautions particulieres d’utilisation et sont donc confinés dans des armoires
étanches, sous dépression, et reliées au systéme de ventilation (figure 11.2). Des détecteurs

sont également installés pour chaque gaz dans ces armoires ainsi que dans le batiment lui-
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méme afin d’assurer la sécurité des utilisateurs. Les réactifs utilisés sont de différents types

(gazeux, liquides et générés in-situ) et sont listés ci-dessous.
Gaz:

- Hydrogeéne (Hz(g) : Ce gaz est utilisé pour toutes les étapes de dépot (chauffage, dépot,
refroidissement) et en tant que gaz vecteur.

- Diazote (Nz(g) : Utilisé pour les étapes de chauffage et de refroidissement ainsi que
pour la formation de nitrures a haute température (850°C-1050°C).

- Ammoniac (NHsg) : Utilisé pour la formation de nitrures a température modérée (MT)
(600°C-900°C).

- Méthane (CHag) : Utilisé pour la formation de carbures a haute température (HT)
(950°C-1050°C).

- Monoxyde de Carbone (CO,), Dioxyde de Carbone (COy(g) : Utilisés pour la formation
d’oxydes (en particulier I’'alumine Al;O3).

- Sulfure d’Hydrogéne (H2Sg)) : Utilisé pour la croissance des couches d’alumine (Al,0s3).

- Chlorure d’Hydrogéne (HClg) : Utilisé lors de la chloruration de I'aluminium pour

former AlCl3(g).

Figure I1.2: Type d’armoire étanche et sécurisée contenant des gaz utilisés pour la formation
des revétements CVD

Précurseurs liquides :

- Tétrachlorure de Titane (TiCla()) : Utilisé en tant que source de Titane. Ce précurseur

est vaporisé avant d’étre envoyé dans le réacteur.
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- Acétonitrile (CH3CN)) : Utilisé pour la formation de carbonitrures a température
modérée (~900°C).

Génération in-situ :

- Trichlorure d’Aluminium (AICl3g) : Source d’aluminium. Ce gaz est obtenu par passage
d’HClg) sur des morceaux d’aluminium.
Les différents types de dépot accessibles avec cette installation sont donnés dans le tableau

I.1.

TiCls AlCl; HCl  CH4 NHs CHsCN CO CO, HoS N2

HT-TiN
MT-TiN
TiAIN
TiC
TiCN

Al,03

Tableau Il.1: Tableau récapitulatif des dép6ts pouvant étre obtenus en fonction des gaz
utilisés.

2.1.2. Table de travail

La table de travail (figure 11.3) est principalement constituée de trois éléments, manipulés a

I'aide d’un pont roulant:

- Leréacteur (1), siege des réactions chimiques a I'origine de la formation du dép6t. Les
éléments constitutifs du réacteur sont décrits dans la partie « 2.3.1 ».

- Lefour (2), placé sur le réacteur et assurant la montée et le maintien en température.
Il permet de réaliser des dép6ts entre 600°C-1050°C.

- L’enceinte de refroidissement (3), placée sur le réacteur en fin de dépot, et faisant
circuler de l'air autour du réacteur. Cette enceinte permet également d’isoler

I'opérateur de la chaleur dégagée par le réacteur.
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5.2, o 4 )i §
Figure I1.3 : Table de travail : réacteur (1), four (2) et enceinte de refroidissement (3). Tous
ces éléments sont manipulés a 'aide d’un pont roulant.

2.1.3. Pompage et traitement des produits de réaction

La machine Bernex BXPro 325S permet la réalisation de dépots « basse pression ». Un systeme
de pompage a anneaux liquide (ou Liquid Ring Vacuum Pump, « LRVP ») est installé en aval du
réacteur et permet d’atteindre une pression minimale de travail d’environ 40 mbar. Il permet
également de diriger les différents produits de réaction vers une centrale de neutralisation
des effluents acides (figure 11.4) contenant de la soude (NaOH). Le contenu de cette centrale
est vidangé régulierement a I'aide d’'une pompe de transfert et envoyé, dans un premier
temps, vers des cuves de rétention, puis traité, dans un second temps, dans des centres

spécialisés.
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Figure 1.4 : Systeme de pompage (LRVP) et centrale de neutralisation permettant le
traitement des produits de réaction.

2.1.4. Systéeme de refroidissement
Le systeme de refroidissement alimente trois zones « sensibles » de I'installation :

- Labase du réacteur, afin de ne pas endommager le joint assurant I'étanchéité.

- La trappe de condensation en sortie du réacteur, permettant de capturer une partie
des produits de réaction afin d’éviter qu’ils ne précipitent et endommagent les autres
parties de la machine.

- La centrale de neutralisation, ou la réaction entre les produits de réaction et la soude
peut conduire a un échauffement du contenu de la centrale. L'échauffement du
contenu de la centrale entraine une diminution non négligeable des performances du

systeme de pompage.
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2.2 Description des lignes

Pour assurer le bon déroulement du procédé, les précurseurs utilisés sont injectés via des
lignes indépendantes. Ces différentes lignes, schématisées sur la figure 1.5, sont les

suivantes :

- La ligne principale, ou circulent Ny et Hae), et les gaz ne présentant pas de risque
particulier vis-a-vis de la machine.

- Laligne secondaire, ou circule NH3(g). Du fait de la forte réactivité de 'ammoniac, cette
ligne est reliée directement au réacteur, afin d’éviter d’éventuelles réactions
chimiques non souhaitées en amont du réacteur. Du Diazote (N2()) peut étre envoyé
dans cette ligne, simultanément a NH3(g).

- Les précurseurs liquides, et en particulier TiClsg), sont stockés dans des réservoirs
placés dans le cabinet de contrdle. Ces précurseurs sont dosés a |'état liquide puis
vaporisés avant d’étre envoyés dans le réacteur. Le réservoir de stockage de TiCla)
possede des conditions de remplissage particulieres, qui sont définies dans la partie
«2.2.1».

- Le chlorurateur, dans lequel circule HCl(g) pour former AlCls). Le fonctionnement du
chlorurateur est décrit plus en détail dans la partie « 2.2.2 ».

- Lecircuit de purge/refroidissement, dans lequel circule Hy(g) et Na(g). L'Hélium (He) peut
également étre injecté dans ce circuit et est utilisé pour la détection de fuites.

Avant d’atteindre le réacteur, la ligne principale ainsi que celles contenant les précurseurs
liquides et celle provenant du chlorurateur se rejoignent dans une chambre de mélange, dont
la température est fixée a 200°C. C’est notamment dans cette chambre qu’est vaporisé le TiCla
a I'état liquide. La ligne sortant de cette chambre de mélange et conduisant au réacteur est

également chauffée a 200°C, afin d’éviter la condensation des espéces chlorées.
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Figure Il.5 : Schéma descriptif des principales lignes de gaz. Les lignes en gras sont
thermostatées a 200°C.

2.2.1 Stockage et remplissage de TiCls

Le Tétrachlorure de Titane TiCla() est stocké a I'état liquide dans une cuve sous légere sur
pression. Ce précurseur réagit violemment avec I’humidité de I'air, et plus généralement avec
I'eau, en formant une épaisse fumée composée d’oxydes de Titane (notamment TiO;) et de
HCI. Le stockage est donc effectué sous Azote et le remplissage des réservoirs doit étre réalisé
dans des conditions particulieres. Un systeme composé de différents jeux de vannes a donc
été mis au point afin de transférer le TiClag) depuis la cuve jusqu’au réservoir sans entrer en
contact avec I'air ambiant (figure 11.6). Le transfert s’effectue en créant une dépression dans
le réservoir d’arrivée, permettant le remplissage par aspiration. Si besoin, le remplissage peut
étre assuré en utilisant 'Hélium comme gaz vecteur. Des purges sont a effectuer avant et
apres chaque remplissage afin d’évacuer les chlorures résiduels pouvant endommager les
lignes. Seuls quelques centaines de millilitres de TiCla() sont utilisées par dépot. Le remplissage
s’effectue donc avec une fréquence faible, tous les 6 mois environ, en fonction du nombre de

cycles de dépot.
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Figure 1.6 : Systéme de gestion du remplissage du réservoir de TiCls).

2.2.2 Description du chlorurateur

Le but de la chloruration est la formation de chlorures d’Aluminium, principalement AICl3) et
AlyClg(g), utilisés en tant que précurseur d’Aluminium dans les dép6ts Ti1«AlN. Le chlorurateur
(figure 11.7) se présente comme une cuve (de hauteur 700mm pour un diametre de 300mm)
dans laquelle sont placées des pastilles d’Aluminium. L’Aluminium doit étre le plus pur
possible afin de former uniquement les chlorures souhaités. Du HCl), dilué dans Ha), est
injecté dans la cuve, sur ces pastilles. La réaction entre HCl) et Al conduit a la formation des
chlorures. Les quantités d’AlCl3g) et AlClsg), nécessaires a la réalisation des dépdts sont
obtenues en ajustant le débit de HClg). Les équations de réaction menant a la formation

d’AlCl3(g) et Al>Cls(g) sont similaires et sont données ci-dessous (équations I1.1 et 11.2).

24l + 6HCL gy = 2A1Cl55) + 3Hy(y) (IL1)

Le chlorurateur utilisé ici est constitué de trois zones de chauffage. Deux d’entre elles
atteignent une température d’environ 335°C, qui est la température a laquelle se forment
AlCl3(g) et AlClgg). La derniére zone est fixée a environ 220°C, afin de se rapprocher de la
température des lignes et de ne pas endommager les joints. La pression moyenne de
chloruration est d’environ 55 mbar, celle-ci peut légérement varier en fonction du débit de

HClg) envoyé dans le chlorurateur.
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Le chlorurateur est purgé a I’'Hydrogene (Hz()) aprés chaque utilisation afin d’évacuer I'HCI

restant dans les lignes.

Figure II.7 : Chlorurateur d’Aluminium, permettant la formation du précurseur AlCl3().

2.3. Réalisation d’un dépot
La réalisation d’un dépot se déroule en trois étapes :

- La préparation du réacteur (demandant environ 1h), comprenant le montage et les
vérifications de sécurité :
o S’assurer des quantités de gaz disponibles.
o Veérifier le pH dans la centrale de neutralisation (pH=13).
o Veérifier le fonctionnement du systeme de refroidissement.
- Lecycle de dépbt, d’une durée de 5h a 8h.
- Le nettoyage de la machine, nécessitant entre 2h et 4h, selon les opérations de

maintenance a effectuer et leur fréquence.

2.3.1 Montage du réacteur

Le réacteur peut étre considéré comme un cylindre de 1250 mm de hauteur et 280 mm de
diametre. Les éléments constitutifs du réacteur sont essentiellement en graphite, en raison
de sa grande stabilité thermique. Les différentes parties du réacteur sont décrites ci-dessous

et schématisées sur la figure 11.8 :
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- La « chambre de préchauffage », permettant aux gaz d’arriver dans la zone de dép6t
a la température de consigne.

- Les « plateaux porte-substrats », sur lesquels sont placées les pieces a revétir. Ces
plateaux peuvent étre remplacés par des cylindres en graphite, libérant ainsi I’'espace
dans le réacteur.

- Lacanne d’injection, en rotation (2 tr/min), et percée de trous uniformément répartis
et distribuant les gaz sur chaque plateau.

Pour des raisons pratiques, le réacteur est décomposé en différentes zones. Tout d’abord Les
zones z1, z2 et z3 contiennent les plateaux sur lesquels sont placés les échantillons. La zone 4
correspond a la chambre de préchauffage. Ces zones sont ensuite subdivisées en fonction de
la position des échantillons par rapport a I’axe du réacteur, représenté par la canne d’injection
des gaz. La zone proche de la canne est désignée par la lettre « ¢ » et la zone en périphérie du

réacteur par la lettre « p » (figure 11.8).

| zc || |l zlp
Canne [ <—|‘t [» — Zone 1
d‘injection des [ <]
gaz M
| o = -
| < > |
| “Jla [ |
| | B - Zone2
<«
>
| g B |
| | |
Plateaux porte- | «H (= | _ Zone 3
substrats - Zc |t| z3p |
x|l I
| g |5 )
I i ~
Lo
1 1
Chambre de = : : — Zone 4
préchauffage Vo ‘
- L A

Arrivée
des gaz

Figure 11.8 : Montage du réacteur pour un cycle de dépét.

2.3.2. Description d’un cycle de dépbt

La Bernex BXPro 325S étant une installation de production, elle est entierement pilotée par
une interface permettant la programmation de « recettes » décrivant les différentes étapes
du dépbt. Un exemple de recette, établie pour un dépdt Ti1«AlxN est donné sur le tableau l1.2.

Les recettes sont programmées selon le schéma suivant :
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Le chauffage, réalisé sous atmosphere contrélée (Hzg) et Nzg). Il n‘est normalement
pas possible d’injecter de I’'Hydrogene dans le réacteur pour des températures
inférieures a 600°C. Cette température constitue donc la limite basse de température
de dépot.

L'étape de dépot, proprement dite.

La purge, sous flux d’Hzg) pour vider les lignes des gaz réactifs (précurseurs chlorés
notamment) utilisés lors du dépot.

Le refroidissement rapide, également sous Ha(g).

Chaque étape d’une recette doit comporter les informations suivantes :

Son nom.

Son « statut », permettant au systeme de savoir, pour une étape donnée, le jeu de
vannes a ouvrir automatiquement, afin de diriger les gaz jusqu’aux différentes parties
de la machine. Ce sont ces statuts qui assurent le bon fonctionnement de la machine.
Les paramétres associés a cette étape : durée, température, pression et débits de gaz

a envoyer dans le réacteur.
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Durée [ T° P° H2 N2 CHq N2 NHs Cool
N° | Nom Statut (min) || (°C) (mbar) | (LPM) | (LPM) (LPM) (LPM) | (LPM) || Gas
1 | heatup BYPLPH T heat 800 200 25 15 * * *
2 | hold Byp BYPLP 5 800 200 25 0 * * *
3 | hold Dir DIRLP 1] 800 200 20 * * *
4 | hold GX DIRLPGXAUXP 10|l 800 200 20 5|* *
5 | hold GA DIRLPGAAUXP 10 800 70 20 5 1ff*
‘ 6 ‘ TiAIN DIRLPGPAUXP ‘ 120 " 800 ’ 70 | 20 | N 5 ‘ 1f*
7 | Purge GX DIRLPGXAUXP 20 800 650 20 5]* *
8 | Purge Dir DIRLP 1] 800 650 20 5|* *
9 | Purge Byp | BYPLP 5] 800 650 20 * * *
10 | Cont PRECOOL o1 * * * * * * * *
11 | Cool Hz COOL_H2 180 * * * * * * * 25
12 | Cool N> COOL_N2 30| * * * * * * * 30

Chauffage

Dépot

Purge

Refroidissement

Tableau 1.2 : Recette « type » permettant la réalisation d’'un dépét dans le réacteur Bernex

BXPro 325S.

2.3.3. Fin du dépdt et nettoyage de la machine

Comme évoqué précédemment, chaque dépot comporte une phase de purge. Suite a cette

étape, le four est retiré (figure 11.9) et I'enceinte de refroidissement est placée sur le réacteur

jusqu’a un refroidissement complet de ce dernier.

Un nettoyage approfondi des lignes de sortie du réacteur est ensuite nécessaire afin d’éviter

que les produits des réactions qui n’ont pas été éliminés lors de I'étape de purge n’attaquent

les parties métalliques. Des particules de couleur jaune ou noires, pouvant étre associées a

des complexes [TiCla(NH3)n] et a NH4Cl peuvent également se former dans le réacteur [1]. La

base du réacteur et les trappes de condensation doivent donc étre frottées, rincées a I'eau et

a l'alcool, puis séchées.
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Figure 1.9 : Manipulation du four a la fin de I'étape de dépét (Crédit photo : Philippe
Lemoine).
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3. Dépot TiN par CVD thermique

Le réacteur CVD utilisé ici est initialement destiné a la réalisation de revétements durs (nitrure
de titane, nitrures mixtes, dépo6ts multicouches...). Le TiN constitue le matériau de référence,
notamment concernant le réacteur et le procédé; il est déposé a haute température (=1000°C)
dans des mélanges gazeux TiClag), H2(g), N2(g). Des revétements ont donc été réalisés dans ces
conditions afin de tester I’homogénéité en termes d’épaisseur, de structure et de morphologie
des dépots dans le volume du réacteur. Une étude paramétrique a ensuite été effectuée sur
TiN afin d’établir I'influence de la température, de la pression de dépot et du débit d’Azote sur

les propriétés structurales et morphologiques des dépots.

Les dépots ont été réalisés a partir d’Hy(g), N2 et TiClag) sur des pions en carbure cémenté
WC/Co et sur acier M2. La morphologie et I’épaisseur ont été analysées a I'aide d’'un SEM-FEG
Hitachi SU8030, avec une tension d’accélération de 10 kV. Les analyses structurales ont été
réalisées par XRD, dans un systeme Bruker D8 Advance, fonctionnant en mode 6-20 et en
utilisant la raie ko1 du Cuivre (A=0,1541 nm). La comparaison des intensités des pics obtenus
avec les intensités « théoriques » des pics de la fiche JCPDS a permis de tracer |’évolution du
coefficient de texture en fonction des paramétres testés. Le coefficient de texture, noté

CT(hki),est calculé a partir de I'équation (11.3) :

I(hki)
/Io(hkl)

—_— (I.3)
Ynx (hkl)/ To(hki

CTehrry =

Avec Iy l'intensité du pic expérimental considéré, loniy I'intensité de ce pic issue de la
diffraction des poudres et n le nombre de pics considérés pour le calcul. L’orientation est dite

préférentielle dans une direction donnée lorsque le coefficient de texture est supérieur a 1

[2].

3.1. Homogénéité dans le réacteur

L'homogénéité des dépots a été étudiée en termes d’épaisseur, de morphologie et de
structure. Le TiN a été déposé sur acier M2, a 1000°C et 700 mbar. Les parametres utilisés sont

donnés dans le tableau I1.3.
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TiN
Durée de dépot 300 min
Température 1000°C
Pression 700 mbar
TiCla() 2 mlpm*
N2 12 Ipm
Hag 20 Ipm

*mlpm : millilitres par minute
Tableau I1.3 : Tableau récapitulatif des paramétres de dépét du TiN (étude de
I’homogénéité dans le volume du réacteur).

L'épaisseur a été déterminée au MEB sur une coupe polie et les résultats sont rassemblés
figure 11.10. La vitesse de croissance des dépéts le long du réacteur varie peu (entre 1,7 um/h
dans la zone 1 et 2,0 um/h dans la zone 3). Une variation toute aussi faible est observée entre
le « centre » du réacteur et la périphérie. Les micrographies révelent une morphologie
composée de grains polyédriques. Cette morphologie est en accord avec les observations de
Wagner et al. sur des dépots réalisés a 1000°C et a pression atmosphérique [3]. Compte tenu
des dimensions du réacteur, les dépoOts peuvent donc étre considérés homogenes en

épaisseur et en termes de morphologie dans les conditions testées ici.

zlc z1p
Zone 1
1,8 um/h 4
fcc-TiN
z2¢ z2p
Zone 2
2,0 um/k 1,9 um/h
fcc-TiN fcc-TiN
z3c z3p
Zone 3
1,9 um/h 2,0 um/h
fcc-TiN fcc-TIN - w
Zone 4

Figure Il. 10 : Homogénéité en vitesse de dépét, structure et morphologie de revétement TiN
dans le volume du réacteur.
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La figure Il.11 présente trois diffractogrammes, correspondants aux zones zlp, z2p et z3c
(figure 11.8). On remarque la présence des pics correspondants aux plans {111} et {220} du TiN
sur chacun des diffractogrammes. Un pic de faible intensité, repéré par une étoile, est présent
a 55° et peut étre attribué aux plans {220} de TiN obtenus avec la raie kg du Cuivre. Un trés

léger pic, caractéristique des plans {200} de TiN est également observé.

Les pics correspondants aux plans {111} et {220} de TiN montrent des intensités similaires
quelle que soit la zone étudiée. Les dépbts obtenus dans les conditions définies dans le

tableau 1.3 sont donc homogenes en termes de structure.
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Figure Il.11 : Diffractogrammes XRD obtenus sur des dépéts TiN dans les zones z1p, z2p et
z3c du réacteur.

3.2. Influence de la température

Des revétements TiN ont été déposés a 900°C, 950°C et 1000°C. La pression totale de dépoét a
été fixée a 70 mbar afin de se rapprocher de la pression minimale atteignable dans notre
systeme. Ces dépo6ts ont donc permis de tester les capacités de la pompe en vue de
I'élaboration des dépbts Tii-xAlxN, qui font I'objet du chapitre Ill. Les paramétres de dépot sont
donnés dans le tableau Il. 4. Cette étude est réalisée sur des dépdts d’épaisseur d’environ

2um.
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TiN
Durée de dépot 45 min-180 min
Température 900°C; 950°C; 1000°C
Pression 70 mbar
TiClag) 2 mlpm*
N2g) 12 Ipm
Hzg) 20 Ipm

*mlpm : millilitres par minute

Tableau 1.4 : Paramétres d’élaboration du TiN a différentes températures.

3.2.1 Vitesse de croissance

Des vitesses de croissance de 0,7 um/h, 1,1 um/h et 2,8 um/h ont été mesurées a 900°C, 950°C
et 1000°C, respectivement. La figure 11.12 présente la courbe d’Arrhenius dont la pente donne
une énergie d’activation de 177 KJ/mol. Une telle énergie d’activation (>100 KJ/mol) est

généralement associée a une limitation du procédé par la cinétique de croissance [3, 4].

Evolution de la vitesse de croissance en fonction de la

température
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Figure I1.12 : Courbe d’Arrhénius obtenue pour des dépéts TIN élaborés a des températures
entre 900°C et 1000°C et une pression totale de 70 mbar.

3.2.2 Morphologie des dépbts
Les résultats des analyses MEB effectuées sur les revétements déposés entre 900°C et 1000°C

sont donnés sur la figure 11.13. Des grains sous forme de plaques semblent croitre dans le
dépdbt a 900°C (figure 11.13-a). L'augmentation de la température jusqu’a 1000°C conduit a
I'apparition de fines aiguilles (figure 11.13-b). Ces observations ne permettent pas de conclure

quant a I’évolution de la taille de grains sous |'effet de la température.

Des grains sous forme d’aiguille ont été reportés par plusieurs auteurs, dans des conditions

de dépdt variables. Staia et al. ont par exemple montré I'obtention de cette morphologie pour
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des dépots élaborés a 900°C et 100 mbar [2], alors que Kuo et al. ont observé des aiguilles a
1000°C et a pression atmosphérique [5]. Il a également été démontré que la morphologie des
couches TiN dépend de paramétres autres que la température et la pression de dépoét. Les
pressions partielles des gaz ou encore le débit total semblent avoir un impact non négligeable
sur la morphologie des couches. On peut donc supposer que la formation d’aiguilles dans nos
dépots a 1000°C et a 70 mbar est en partie liée a d’autres parameétres que la température et

la pression totale.

De maniere générale, une augmentation de la taille de grains est attendue avec une
augmentation de la température de dépo6t ou une sursaturation en espéces réactives plus
faible (donc une diminution de leurs pressions partielles) [6]. Ici, a basse pression, I'apport en
réactifs a la surface est favorisé et conduit a une plus forte sursaturation. On peut donc
supposer que, malgré 'augmentation de la température, la sursaturation ne permet pas un

grossissement sensible de la taille des grains.

: "/\‘, %
e B

\ _‘ \ .'l"‘.
y N X

¢ U

g £ ~ 0 ¢ w1 ] of i f ) le OO 5% - T
E)I NS 70 0RV.0 2mitx9 GOKGE()y 9/2072017% % = 4 L4 b) ) OREY Sy 4B 00K (D) 7/30/2018- S 4=

Figure I1.13 : Morphologie des couches TiN déposées a des températures de (a) 900°C et (b)
1000°C et a une pression totale de 70 mbar.

3.2.3 Structure des dépdts

Les résultats des analyses XRD des revétements déposés a 900°C, 950°C et 1000°C sont donnés
sur la figure 1l.14-a. Ces diffractogrammes montrent la présence des plans {111}, {200} et {220}
de TiN. Du fait de I’épaisseur des dépbts (2 um), les pics relatifs au substrat (WC) sont
prédominants et sont repérés par une étoile. On note également la présence de nombreux
pics attribués a des carbures formés dans le substrat sous I'effet de la température de travail.
Il s’agit des phases WsCosC des 900°C, et W3CosC a partir de 950°C. La formation de la phase

B-Co a également été observée.

L’évolution des coefficients de texture en fonction de la température de dépot est donnée sur

la figure 11.14-b. On note une trés faible intensité des pics {200} en comparaison a ceux de la
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fiche JCPDS de TiN (n°00-38-1420). A 900°C, la croissance des plans {220} et {111}
parallélement a la surface du substrat est favorisée. L'augmentation de la température jusqu’a

1000°C entraine une augmentation franche du coefficient de texture des plans {111}.

De maniére générale, une augmentation de la température conduit a une augmentation de la
mobilité des adatomes a la surface du dépot et a la formation des plans
thermodynamiquement stables comme {200} [7]. Ces plans possédent une densité surfacique
supérieure a celle des autres plans de la structure NaCl, tels que les plans {111}. On peut
également supposer qu’une augmentation de la pression totale, qui conduit a une plus faible
sursaturation en espéces réactives, favorise la croissance des plans « stables ». Dans le cas
présent, a basse pression, la mobilité des espéces n’est pas suffisante, et ce quelle que soit la
température. Par ailleurs, d’apres la littérature, les plans {200} deviennent majoritaires pour
des températures de l'ordre de 1100°C-1200°C [7,8]. Les conditions de température et de
pression utilisées ici semblent donc relativement éloignées de celles permettant une
croissance parallelement a la surface du substrat des plans les plus stables
thermodynamiquement. La croissance préférentielle parallelement a la surface du substrat de

plans « moins stables » tels que {111} peut ainsi étre observée.
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Figure I1.14 : Résultats des analyses XRD des couches déposées a 70 mbar et a 900°C, 950°C
et 1000°C : a) Diffractogrammes XRD ; b) Evolution des coefficients de texture calculés pour
les plans {111}, {200}, {220}, {311} et [222}.

La figure 11.15 met en évidence le fait que I'augmentation de I'épaisseur, a 1000°C, conduit a
une forte augmentation du coefficient de texture des plans {220}. Néanmoins, cette
orientation préférentielle peut étre expliquée par la température de 1000°C favorisant une
meilleure dissociation d’Nyg) et donc favorisant la croissance des plans {220} parallélement a

la surface du substrat. On peut donc supposer que I'épaisseur des dépots relatifs a la figure
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11.14 n’est pas suffisante pour conclure quant a I'orientation préférentielle. Ces observations
sont en accord avec les résultats de Cheng et al. [8] qui ont aussi observé |'orientation
préférentielle {111} pour de faibles épaisseurs. Un changement d’orientation préférentielle

intervenait ensuite pour de plus fortes épaisseurs.
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Figure 11.15 : Evolution des coefficients de texture calculés a partir des diffractogrammes des
couches déposées a 1000°C et 70 mbar pour des temps de dépét variant de 45 min a 180
min. Ces coefficients ont été calculés pour les plans {111}, {200}, {220}, {311} et {222}.

3.3. Influence de la pression

L'influence de la pression sur la vitesse de croissance et la structure des dépots a été étudiée
sur des dépots TiN élaborés a 70 mbar, 200 mbar, 350 mbar, 500 mbar et 700 mbar. Le tableau

I.5 résume les parameétres utilisés pour ces dépots.
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TiN
Durée de dépot 105 min-180 min
Température 1000°C
Pression 70-700 mbar
TiCla) 2 mlpm*
N2g) 12 Ipm
Hzg) 20 Ipm

*mlpm : millilitres par minute
Tableau 1.5 : Tableau récapitulatif des paramétres utilisés pour les dépoéts TiN a différentes
pressions.

3.3.1 Vitesse de croissance

L’épaisseur des dépots a été fixée a environ 5 um. La vitesse de croissance (figure 11.16-a) reste
relativement constante a basse pression mais une forte diminution est observée au-dela de
350 mbar. La dépendance de la vitesse de dépot vis-a-vis de la pression totale peut étre
complexe a interpréter, du fait notamment de l'influence majeure de la pression sur les

mécanismes de transport des gaz.

De maniére générale, la vitesse de croissance diminue quand la pression totale de travail
augmente [9]. Une pression faible favorise, a une température donnée, le transport des
especes vers la surface, conduisant a une vitesse de croissance plus élevée, qui sera limitée
par la cinétique de dépbt [6, 8]. Cette évolution est tracée sur la figure 11.16-b [10]. En régime
cinétique, la vitesse de croissance dépend essentiellement de la température et les
changements de pression n‘ont donc que peu d’influence. En revanche, en régime
diffusionnel, c’est I'apport en réactif a la surface qui détermine la vitesse de croissance. Dans
le cas présent, a basse pression, la formation du dépét est limitée par la cinétique. En
revanche, a haute pression (au-dela de 350 mbar), le systéeme est limité par la diffusion et le
faible apport d’espéces actives a la surface conduit a une diminution de la vitesse de

croissance.
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Figure 11.16 : a) Evolution de la vitesse de croissance des couches TiN déposées a 1000°C en
fonction de la pression totale; b) Evolution de la vitesse des dépéts élaborés par CVD
thermique, en fonction de la température, a différentes pressions (d’apreés [10]).

3.3.2 Morphologie des dépots

Des grains sous forme d’aiguilles ont été observés sur les dépots jusqu’a 350 mbar (figure
1.17-a). L'augmentation de la pression totale conduit a la formation de grains polyédriques
(figure 11.17-b). On note également un grossissement des grains avec I'augmentation de la

pression de dépot.

Comme évoqué précédemment, la présence d’aiguilles a été rapportée par plusieurs auteurs
[1, 6]. La formation de grains polyédriques a également été observée dans la littérature pour
des dépots obtenus a pression atmosphérique [3]. Ces résultats sont donc en accord avec ceux

obtenus dans cette étude.

Le grossissement des grains peut étre expliqué par un changement de régime limitant a partir
de 350 mbar. En augmentant la pression totale de dépoét, le systéme devient limité par la
diffusion des especes dans la couche limite. Les espéces a la surface sont donc plus mobiles et

la croissance des grains est moins limitée.

Figure 11.17 : Morphologie des couches TiN déposées a 1000°C et a) 350 mbar ; b) 700 mbar.
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3.3.3 Structure des dépdts
La figure 11.18-a présente les résultats des analyses XRD. On note la encore la présence des

pics correspondants aux phases WC, WsCosC, W3CosC et B-Co, formées dans le substrat. La
figure 11.18-b présente I’évolution des coefficients de texture pour les plans {111}, {200}, {220},
{311} et {222}. A 70 mbar, la croissance des plans {220} paralléelement a la surface semble
fortement favorisée. Bien qu’une augmentation de la pression de dépo6t conduise a une
diminution du coefficient de texture des plans {220}, la croissance de ces plans reste favorisée
a 700 mbar. Ces résultats obtenus a haute pression sont difficiles a expliquer. On remarque
en revanche une légere augmentation du coefficient de texture des plans {200} alors que celui
des plans {220} semble diminuer. Comme évoqué précédemment, une augmentation de la
pression totale de dépot favorise la croissance des plans denses tels que {200} [8], ce qui est

cohérent avec les résultats observés ici.

Cependant, le coefficient de texture des plans {200} reste trés faible. Les effets de la pression
et de la température sur la croissance des plans étant fortement liés, on peut supposer que,
méme a haute pression, la température de dépot utilisée ici n'est pas assez élevée pour

favoriser la croissance des plans thermodynamiquement stables.
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Figure 11.18 : Analyses XRD menées sur les couches déposées a 1000°C et a 70 mbar, 500
mbar et 700 mbar : a) Diffractogrammes ; b) Coefficients de texture calculés pour les plans
{111}, {200} et {220}.

3.4. Influence du débit d’azote (Ny)

Les débits de gaz utilisés en CVD jouent, au méme titre que la température et la pression, un
role significatif lors de I’élaboration des revétements. Ici, I'influence du débit d’Azote a été

étudiée entre 8 Ipm et 16 lpm. Cette variation va modifier la pression partielle d’Azote dans
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I'enceinte et, plus faiblement, le débit total de gaz. Les conditions de dép6t sont données dans

le tableau II.6.

TiN
Durée de dépot 180 min
Température 1000°C
Pression 500 mbar
TiClag) 2 mlpm*
Nz 8 Ipm —16lpm
Hzg 20 Ipm

*mlpm : millilitres par minute
Tableau II.6: Tableau récapitulatif des parameétres utilisés pour les dépéts TiN a différents
flux d’N2(q).

3.4.1 Vitesse de croissance

La variation du débit d’Nyg) entre 8 Ipm et 16 Ipm n’a pas d’influence sur la vitesse de
croissance des couches, avec environ 2,3 um/h pour tous les débits testés. De maniere
générale, la littérature montre que I'augmentation du débit d’azote dans le réacteur conduit
a une augmentation de la vitesse de dépot [3, 4-6]. Cependant, ces études ont été menées
dans un systéme controlé par la cinétique de réaction [5]. Aux vues des résultats précédents,
il semble que les dépots étudiés ici (a 1000°C et 500 mbar) aient été effectués dans un systeme
limité par le transport de masse. Il est donc difficile de comparer les résultats a ceux de la
littérature. On peut également supposer que la plage de variation d’Nyg) testée ici ne permet

pas d’observer de variation significative de la vitesse de croissance.

3.4.2 Morphologie des dépbts

Les analyses MEB réalisées sur les couches déposées entre 8 lpm et 16 |lpm d’azote sont
présentées sur la figure 11.19. La variation du débit d’Ny) dans la plage étudiée ici ne semble
pas avoir d’influence significative sur la morphologie des couches. Une morphologie montrant
des grains polyédriques a ainsi été obtenue quel que soit le débit d’'Nyg). Ce type de
morphologie est cohérente avec celles obtenues dans la littérature pour des dépbts réalisés a

haute pression [1, 2, 6].
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Figure I11.19 : Morphologie des couches TiN déposées a 1000°C, 500 mbar et des débits d’N)
variables: a) 8 lom d’N) ; b) 16 Ipm d’Nz).

3.4.3 Structure des dépdts

Les résultats des analyses XRD effectuées sur les dépots a 8 lpm et 16 Ipm d’N; sont visibles
sur la figure 11.20. La encore, 'augmentation du débit d’'N;) n’a pas d’influence significative
sur la structure des dépots. Une légere augmentation de I'intensité des pics correspondants
aux plans {200} et {111} est cependant observée avec I'augmentation du débit d’N»). Des pics

correspondants aux phases WC et WsCosC, formées dans le substrat, sont également présents.

D’apres Cheng et al, 'augmentation des pressions partielles d’Ng) aurait un impact similaire
a celui de la température sur la morphologie et la microstructure des dépots [7]. Une
augmentation de la température conduit généralement a des structures plus proches de
I’équilibre, dont les spectres XRD montrent la présence des pics {111} et {200} de forte
intensité. Ces observations peuvent donc permettre d’expliquer la Iégére augmentation de

I'intensité des pics {111} et {200} pour les dépots réalisés avec un débit d’Nyg) élevé.
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Figure I1.20 : Diffractogrammes XRD obtenus sur les couches déposées avec des débits d’N ()
variables: a) 8 Ipm d’Ng); b) 16 Ipm d’Nz).
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4. Calculs thermodynamiques

Des calculs thermodynamiques ont été effectués dans le systéme Ti-Al-N afin de définir les
tendances a suivre pour le dépot de revétements Tii-xAlxN. La nature des phases et le taux
d’aluminium a I'équilibre thermodynamique ont ainsi pu étre déterminés. Les résultats de ces
simulations sont comparés aux résultats expérimentaux dans le chapitre lll. Les calculs ont été
effectués a l'aide du logiciel « FactSage® », permettant de définir les phases
thermodynamiquement stables dans des conditions données. Ce logiciel a recours a
différentes bases qui définissent les données thermodynamiques des différentes phases. Ces
bases peuvent étre adaptées a partir des résultats de la littérature afin de reproduire le plus
fidelement possible le systéme étudié. Les principes de fonctionnement de « FactSage ® » sont

décrits plus en détail dans la partie 4.1.
Les calculs se sont donc déroulés de la fagon suivante :

- Détermination des bases de données.
- Simulation de la chloruration de I’Aluminium par HCI.

- Simulation du dép6t de Tiz-xAlxN.
4.1 Principe de fonctionnement de Factsage

« Factsage ® », comme beaucoup de logiciels de calcul thermodynamique, repose sur la
minimisation de I'enthalpie libre de Gibbs du systéme afin de prévoir les phases stables et
susceptibles de se former dans des conditions de température et pression données.
L’enthalpie libre de chaque phase s’exprime alors de différentes manieres selon qu’il s’agisse

d’un corps pur, d’un gaz, d’un composé défini ou d’une solution solide

- L'énergie libre des corps purs et des composés définis est exprimée a partir des
données présentes dans les tables SGTE [11]. Elle peut étre exprimée en fonction de la

température, par la relation suivante (I1.4):
e

G(T)=a+b.T+c.T.InT+d.T? +T

+f.T3 (I1.4)
Ou T est la température et a, b, ¢, d, e, f sont des coefficients dont les valeurs sont données
dans la base de donnée STGE [12]; i I’élément considéré.

- Lessolutions solides sont, elles, exprimées en sommant les enthalpies libres des corps

purs et du mélange (11.5) :

Gsol = z x;G; + RTZ x;Inx; + z XiXjLy (11.5)
i iJj

i
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Avec x; et xj les fractions des phases i et j, G;I’enthalpie libre du corps pur, R est la constante

des gaz parfaits (=8.314).mol.k?) et L, le parameter d’interaction.

- Les phases a I'état liquide sont, elles, calculées selon le modéle de la solution idéale,
c’est-a-dire sans le terme faisant apparaitre le parametre d’interaction.
- Ence qui concerne les phases gazeuses, elles sont exprimées telles que (I1.6):

Ggaz = G; + RT In P; (IL6)
Avec Pi la pression partielle de I'espéce considérée.

Le logiciel calcule ensuite le lot de valeurs n;, x; et P; minimisant |I’enthalpie libre totale du

systéme exprimée telle que (l1.7):

G = Z n;. Gi + n;. GSOl + n;. Ggaz (117))

4.2. Détermination des bases de données dans le systeme Ti-Al-N

Comme défini dans le chapitre |, I'une des particularités du systeme Ti-Al-N est la possibilité
de former la phase métastable fcc-AIN, conduisant a la formation de la phase fcc-Tii-xAlkN
observée expérimentalement. Plusieurs bases de données ont donc été testées afin de décrire
les phases formées dans les conditions stables et dans les conditions métastables. La
pertinence des bases utilisées est vérifiée en tracant les diagrammes de phases ternaires a

différentes températures et en s’assurant que les phases formées sont bien celles attendues.
4.1.1. Diagramme stable

Depuis de nombreuses années, plusieurs études ont permis de définir le systéme Ti-Al-N et
I’étude la plus compléte semble étre celle établie par Chen et Sundman en 1998 [13], en bon
accord avec les données expérimentales. La modélisation du systéme stable réalisée ici a donc

été effectuée a partir de ces données.

Les diagrammes ont été calculés pour des températures allant de 500°C a 1000°C. Pour
exemple, le diagramme stable calculé a 800°C est donné sur la figure 11.21. L’équilibre TiN-AIN
est délimité par les phases stables hcp-AIN et fcc-TiN. Un mélange biphasé de ces deux phases
est obtenu quel que soit le taux d’Aluminium. On note également la présence de composés
définis TiAls, TiAl, et TisAl ainsi que des composés ternaires Ti>AIN (t2) et TisAIN (t3).
Cependant, il semble que les pressions partielles d’Azote nécessaires a la formation de ces
composés soient trés en-dessous de celles couramment utilisées en CVD [14]. Seules les

phases fcc-TiN et hcp-AIN devraient donc étre déposées expérimentalement.
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Figure 11.21 : Diagramme stable Ti-Al-N calculé a 800°C a pression atmosphérique.

4.2.2. Diagrammes métastable

La modélisation du diagramme métastable a été réalisée en considérant un équilibre entre la
phase métastable fcc-AIN et la phase fcc-TiN. Les données utilisées sont identiques a celles
utilisées pour la construction du diagramme stable, hormis pour la description de la phase fcc-

AIN. Les données utilisées pour cette phase sont tirées des travaux de Zhou et al. [15].

La encore, les diagrammes ont été calculés entre 500°C et 1000°C. Le diagramme métastable
obtenu a 800°C est donné sur la figure 11.22. On observe un mélange des phases fcc-TiN et fcc-
AIN ainsi que la présence des solutions solides fcc-Al(Ti)N et fcc-Ti(Al)N. En comparaison au
diagramme stable, on note la disparition des équilibres biphasés TiN/TisAlzN; et TiN/Ti>AIN au
profit de I’équilibre triphasé TiN/Ti,AIN/TizN. Ceci s’explique par le fait que la phase fcc-TiN

est ici considérée comme un composé défini et non comme une solution solide.
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Figure 11.22 : Diagramme métastable Ti-Al-N calculé a 800°C.

4.3. Simulation de la chloruration d’Al par HCI

La chloruration de I’Aluminium par HClg) a été rapportée par plusieurs auteurs [11, 13, 14].
Elle conduit a la formation de chlorures d’Aluminium tels qu’AlCls(g), Al,Clsg), AlCl2g) et AICI(g).
Les especes AlCl3g) et AlxClgg) sont les précurseurs typiquement recherchés pour les dépots
Ti1xAlxN. Ces calculs vont donc permettre de vérifier que les conditions de chloruration
utilisées expérimentalement (environ 330°C et 55 mbar) sont adaptées a la formation de ces

chlorures.

Des calculs simulant le passage d’HClg) sur Al ont donc été menés afin de mettre en évidence
I'influence de la température et de la pression sur la nature des especes formées. Ces
simulations ont été réalisées avec un débit d’HClg) du méme ordre de grandeur que ceux

utilisés expérimentalement et en prenant en compte la présence d’Ha(g).

4.3.1 Influence de la température

La chloruration d’Al par HClg), en présence d’H), a été testée entre 200°C et 800°C pour une
pression de 55 mbar. La figure 11.23 présente les quantités molaires des espéces formées par

chloruration. Seules les espéces en quantité supérieure a 101 mol sont présentées.

La quantité d’AlClz) formée est maximale pour des températures comprises entre 300°C et
650°C. La quantité d’AlClgg) diminue quant a elle avec 'augmentation de la température. On

remarque également que la quantité d’espéces « indésirables » comme HCl) augmente avec
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la température. Ces évolutions sont en accord avec les modélisations disponibles dans la

littérature [11, 13].

A 330°C, le mélange gazeux est essentiellement composé des especes AlClz(g) et AlxClg(g). HCl(g)
est quant a lui présent en quantité négligeable (108-10° mol). Ces résultats justifient donc le
fait de se placer expérimentalement a environ 330°C pour réaliser la chloruration de

I’aluminium par HClg).
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Figure 11.23 : Simulation de la chloruration d’Al par HCl4) entre 200°C et 800°C, pour une
pression de 55 mbar.
4.3.2 Influence de la pression

L'effet de la pression a été testé a une température de 330°C et entre 5 mbar et 500 mbar
(figure 11.24). Les quantités formées restent relativement stables pour toutes les espéces,

quelle que soit la pression. A 55 mbar, les espéces majoritaires sont AlCl3g) et Al Clg(g).

Cette pression de chloruration de 55 mbar utilisée expérimentalement est donc adaptée pour

les dépots TiixAlxN, utilisant principalement AlClz(g) et Al,Cls(g).
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Figure 11.24 : Simulation de la chloruration d’Al par HCl) entre 5 mbar et 500 mbar, a une
température de 330°C.

4.4. Simulation du dépo6t de TiixAKN

La simulation du dép6t de Ti1«AlxN a été réalisée afin d’étudier principalement I'influence de
certains paramétres sur le taux d’Aluminium obtenu dans les couches. Ces calculs ont été
effectués avec les différentes bases de données définies précédemment et a partir d'un
mélange TiCla(g), AlCl3(g), H2(g), NH3(g) et N2(g). Afin de simplifier les calculs, il a été considéré que
seul AlClsg) résultait de I’étape de chloruration. La quantité molaire d’AlCls) a été fixée a un
tiers de la quantité d’HCl(g), en considérant que la totalité d’"HClg) était consommé pour former
AlCl3g). Les quantités de toutes les autres especes sont les mémes que celles utilisées

expérimentalement.

Les diagrammes présentés dans la partie 4.1 prévoient la formation d’un mélange biphasé fcc-
TiN + hcp-AIN, pour la base de données stable ; et d’'un mélange biphasé fcc-TiN + fcc-AlN,
pour la base de données métastable. Cependant, on considére qu’expérimentalement, les
cinétiques de formation de ces phases conduiront a la formation de la phase Ti1xAIN. Les
résultats de la simulation sont donc présentés comme si une seule phase TiixAlN était

formée. Le taux d’Aluminium « x » est alors défini comme le rapport molaire Al/(Al+Ti).

Le rendement de formation de fcc-TiN est défini comme la quantité molaire de fcc-TiN formée
sur la quantité molaire de TiClag) présente dans le mélange gazeux de départ. Les rendements
de formation d’hcp-AIN et fcc-AIN sont définis de la méme facon, a partir des quantités

molaires d’hcp-AlN et fcc-AIN formées et de la quantité molaire d’AlCl3 initiale.

L'influence des rapports molaires TiClawg)/AlCl3g), NH3(g)/(TiClag+AICl3)), NHzg)/Hag a été

évaluée dans les mémes conditions que I’étude expérimentale, c’est-a-dire pour 800°C et 40
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mbar (la plus faible pression atteignable avec notre systéme). Une variation de la pression

totale ne semble pas avoir d’influence sur le taux d’Aluminium calculé.
Les plages de variation des différents rapports sont les suivantes :

- Le rapport molaire AlCl3)/TiClsg) varie de 0,17 a 5 (en fixant les rapports

NH3(g)/(AlCl3(g)+TiCla(g)) @ 0,88 et NH3(g)/H2(g) @ 0.02).

- Le rapport molaire NH3g)/(TiClag)+AlCl3) varie de 0,1 a 4 (en fixant les rapports
AICl3(g)/TiClag) a 0,85 et NH3(g)/Hz(g) a 0,02).

- Lerapport molaire NH3(g)/Hz() varie de 0,001 a 0,1 (en fixant les rapports AlCl3(g)/TiClag)
a 0,85 et NH3(g)/(AlCl3(g)+TiClag) a 0,88).

4.4.1 Influence du rapport AlClz(g)/TiClag)

L’évolution des taux d’Aluminium calculés en fonction du rapport molaire AlClz(g)/TiClsg) est
donnée sur la figure 11.25-a. Les courbes obtenues pour les bases stable et métastable
montrent des profils similaires. Une augmentation du rapport molaire AlCl3(g)/TiCla(g), conduit

a une augmentation du taux d’Aluminium.

Dans le cas de la base stable, une augmentation du taux d’Aluminium est observée des les
premiers rapports testés, alors qu’il faut attendre des rapports supérieurs a 0,8 pour observer
une augmentation nette du taux d’Aluminium avec la base métastable. En effet, la base
métastable ne prend en compte que la phase fcc-AlN et ne prévoit pas la formation de la phase
stable hcp-AIN. On peut donc supposer que la phase fcc-AIN, moins stable que hcp-AIN,

nécessite une quantité d’AlClz) plus élevée dans la phase gazeuse pour étre formée.

Ces observations sont cohérentes avec I'évolution des rendements de formation des phases
fcc-AIN, hcp-AlIN et fce-TiN, présentée sur la figure 11.25-b. On remarque que les rendements
de formation de fcc-TiN, pour les bases stable et métastable, sont de 100% quel que soit le
rapport AlClz()/TiClag). La totalité du TiClsg) présent dans le mélange gazeux initial a donc réagi
pour former fcc-TiN. Le rendement de formation des phases hcp-AIN et fcc-AlN, quant a lui,

augmente avec I'augmentation du rapport AlClz(g)/TiClag).

Des rapports molaires AlCl3g)/TiClag) élevés sont donc nécessaires si I’'on souhaite obtenir des

couches riches en Aluminium.
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Figure 11.25: a) Evolution des taux d’Aluminium calculés en fonction du rapport AICIs/TiCls, a
800°C et 40 mbar, avec les bases de données stable et métastable ; b) Evolution des
rendements de formation des phases fcc-TiN (bases stable et métastable), hcp-AIN (base
stable) et fcc-AIN (base métastable).

4.4.2 Influence du rapport NHszg)/(AICl3(g)+TiCla(g))

La figure 11.26 présente les évolutions des taux d’aluminium calculés pour les bases de
données stable et métastable en fonction du rapport molaire NHs(g)/(AlCl3)+TiClag). Les
résultats sont similaires a ceux obtenus en étudiant I'influence du rapport AlCls(g)/TiClag). On
note donc une augmentation du taux d’Aluminium avec le rapport NHsz(g)/(AlCl3(g)+TiCla(g). Les
valeurs obtenues avec la base métastable restent inférieures a celles obtenues avec la base

stable.

Comme dans le cas précédent, le rendement de formation de fcc-TiN (non présenté) est
maximal quel que soit le rapport NHsg)/(AlCl3(g+TiClag) testé. L'augmentation du taux
d’Aluminium est donc uniquement liée a I'augmentation du rendement de formation des
phases hcp-AIN et fcc-AIN. L'évolution des rendements de formation des différentes phases

n’est donc pas présentée ici.

Des taux d’Aluminium élevés dans les couches Ti1-xAlxN pourront donc étre obtenues avec un

rapport molaire NH3(g)/(AlCl3g)+TiClag)) élevé.
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Figure 11.26: a) Evolution des taux d’Aluminium calculés en fonction du rapport
NH3q)/(AICl3(4+TiClsg)), @ 800°C avec les bases de données stable et métastable.

4.4.3 Influence du rapport NHszg)/Hz(g)

Les taux d’aluminium obtenus pour les bases stable et métastable ont été tracés en fonction
du rapport molaire NHs)/Hzg (figure 11.27). Les taux d’Aluminium calculés avec la base
métastable restent inférieurs a ceux obtenus avec la base stable. Comme dans les cas
précédents, I'évolution du taux d’Aluminium est cohérente avec I'évolution des rendements

de formation des phases hcp-AIN et fcc-AIN. Ces rendements ne sont donc pas présentés ici.

On note une chute du taux d’Aluminium avec 'augmentation du rapport NHs(g)/H2). Ces
observations ne sont pas cohérentes avec les travaux disponibles dans la littérature [11, 15].
L'influence du rapport NHszg)/H2(g) a en effet été étudiée par Anderbouhr et al., a partir d’'une
base de données similaire a la base métastable utilisée ici et, d’aprés leurs calculs, une
augmentation du rapport molaire NHszg)/H2g conduirait a une augmentation du taux
d’Aluminium. Cependant, dans leur cas, I'augmentation du rapport NHz(g)/H2() induisait une
augmentation du rapport NHzg)/(AlCl3)+TiClsg). Ceci peut donc expliquer I'augmentation du

taux d’Aluminium dans leur étude.

Ici, lI'influence du rapport NHzg)/Hzg est évaluée en gardant constant les rapports
AICl3(g)/TiCla(g) et NH3g)/(AlCl3(g)+TiClag). L'augmentation du rapport molaire NHzg)/H2(), dans
notre cas, est effectuée en augmentant la quantité molaire d’NHsg), ce qui induit une
augmentation de la quantité molaire d’AlCl3) (pour garder NHszg)/(AICl3g)+TiClag)) constant).
Ceci implique une diminution du rapport molaire Hy(g)/AlCl3) avec 'augmentation du rapport
NHsg)/H2@). En accord avec les données bibliographiques, une diminution du rapport

H2(e)/AlCl3(g) entraine une diminution du rendement de formation d’hcp-AIN [16].
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Un faible rapport molaire NHz(g)/H2g) semble donc thermodynamiquement préférable pour

I'obtention de couches riches en Aluminium.
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Figure 11.27: Evolution des taux d’Aluminium calculés en fonction du rapport NHz/H2(), @
800°C avec les bases de données stable et métastable.
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5. Conclusion partielle

Dans ce chapitre, le réacteur industriel LPCVD BXPro 325S et les différents équipements
connexes le composant sont décrits. Ce systeme permet le dépot de couches dures telles que
TiN ou encore Ti1xAlxN a des températures entre 600°C et 1050°C et a une pression minimale
pouvant atteindre 40 mbar. Le Tetrachlorure de Titane (TiClsg)) a I’état liquide constitue la
source de Titane. L'apport d’Aluminium dans les dépots est assuré par le trichlorure
d’Aluminium (AlCl3(g), généré par chloruration in-situ. L'ajout d’Azote dans les dépots est

effectué par I'addition de Diazote (N2()) ou d’Ammoniac (NH3(g)).

Dans des conditions de dépot similaires a celles utilisées industriellement pour TiN (haute
température et haute pression), les revétements ont une bonne homogénéité en termes

d’épaisseur, de structure et de morphologie dans tout le volume du réacteur.

Une étude paramétrique a ensuite été menée afin d’étudier les effets de la température, de
la pression totale de dépot et du débit d’Nyg) sur la vitesse de croissance, la morphologie et la
structure des revétements. Entre 900°C et 1000°C, le systeme est contrélé par la cinétique de
réaction. Une augmentation de la vitesse de croissance est tout d’abord relevée avec
I'augmentation de la température. De plus, un changement de morphologie, passant de grains
sous forme de plaques a des grains en aiguilles a été observé quand la température augmente.
Les conditions testées ne semblent pas favoriser la croissance parallelement a la surface du
substrat des plans les plus stables thermodynamiquement ({200} dans la structure NaCl).
L'augmentation de la pression, pour une température fixée a 1000°C, entraine un changement
de régime limitant. Ce changement de régime limitant entraine une forte diminution de la
vitesse de croissance. A haute pression, le systeme semble limité par la diffusion et cela
conduit a un grossissement de la taille de grains. De gros grains polyédriques sont alors
observés. La encore, la croissance des plans {200} parallelement a la surface du substrat n’est
pas favorisée, et ce quelle que soit la pression de dép6t. Enfin, I'augmentation du débit d'Ny(g
n’a pas montré d’influence significative sur les vitesses de croissance, la morphologie et la

structure des couches.

La simulation de I'étape de chloruration a montrée qu’une température d’environ 330°C et
une pression d’environ 55 mbar permettaient la formation d’un mélange composé quasiment
exclusivement d’AlClzg) et Al;Clgg). Ces précurseurs sont ceux recherchés pour les dépots Tii-
«AlxN. La simulation du dépo6t dans le systeme Ti-Al-N montre qu’une augmentation des
rapports molaires AlCl3g)/TiClag) et NH3(g)/(AlCl3(g)+ TiCla(g)) conduit a une augmentation du taux

d’Aluminium dans les couches. Une augmentation du rapport NHs(g)/Hz(g) conduit en revanche
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a une chute du taux d’Aluminium. Cette chute pourrait étre liée, dans nos conditions de
calculs, a la diminution du rapport molaire Hy)/AlCl3g) lorsqu’on augmente le rapport

NH3(g)/H2(g)-
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Chapitre IlI:

Elaboration et caractérisations des
revetements Ti1xAlkN — Comparaison avec
un dépot de qualité industrielle
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1. Introduction

Ce chapitre s’articule autour de I'étude expérimentale des dépobts Ti1xAlkN. Dans un premier
temps, I'influence du débit de gaz vecteur Hg) (qui peut étre considéré comme le débit total
de gaz) sur I'lhomogénéité des dépodts au sein du réacteur a été étudiée. Les épaisseurs,
compositions (taux d’Aluminium) et vitesses de croissance ont donc été relevées dans les
différentes zones du réacteur. Les résultats obtenus ont permis, dans nos conditions de

dépdts, de définir le débit d’Hyg) le plus approprié pour la réalisation des couches Ti1xAlxN.

L'influence des rapports molaires AlCl3(g)/TiClag), NHz(g)/(AlCl3g)+TiClag) et NHs(g)/Hzg sur le
taux d’Aluminium dans les couches est ensuite abordée. Les parametres ont été fixés a partir
des conditions définies lors des calculs décrits dans le chapitre Il. L’étude de chaque rapport
est réalisée entre considérant les autres rapports constants (par exemple l'influence du
rapport AlCl3g)/TiClag est effectuée en fixant les rapports NHs)/(AICI3g)+TiClag) et
NH3g)/Hz(g))-

Les dépots réalisés en faisant varier le rapport molaire AlCl3(g)/TiClaig) sont ensuite analysés en
termes de morphologie et de structure. Les propriétés fonctionnelles (dureté, résistance a

I’'oxydation) sont discutées en fonction du taux d’Aluminium et de la structure de ces dépots.

La derniere partie de ce chapitre est consacrée a la comparaison des couches Ti1xAlxN a un
revétement de qualité industrielle. La morphologie, la structure, la dureté et la résistance a

I’'oxydation de ces dépots sont la encore discutées.
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2. Configuration du réacteur et mode opératoire

Les couches TiixAlxN ont été élaborées dans le réacteur Bernex BXPro 325S, décrit dans la
partie Il.1. Pour rappel, le réacteur est divisé en trois zones z1, z2 et z3, ou z1 est la partie

haute de réacteur et z3 la partie basse.

Pour des raisons d’indisponibilité du matériel, la majeure partie des plateaux constituant ces
zones a été remplacée par des cylindres en graphite. Seuls deux plateaux, situés dans les zones
2 et 3 du réacteur ont été conservés. Un schéma du réacteur dans cette configuration est

donné sur la figure Il1I-1.

Zone 1

Plateau porte- | z2¢
substrats _* ]

>
ﬁ Zone 2

Cylindresen ||
graphite

Zone 3

23c ﬁ 23p
-

1 Chambre de préchauffage I

Figure Ill.1 : Configuration du réacteur pour les dépéts Ti;..AlxN. Dans cette configuration,
seuls deux plateaux sont placés dans les zones z2 et z3. Les autres plateaux ont été remplacés
par des cylindres en graphite.

Les dépodts ont été réalisés a partir d’Hag), NHsz(g), N2(g), AlCl3(g) et TiCla) sur des pions en carbure
cémenté WC/Co-11% et sur acier M2. Les analyses de composition ont été effectuées par EDX
(Energy Dispersive X-Ray Spectroscopy), a 'aide d’un appareil Bruker Quantax Esprit 2 et par

EPMA (Electron Probe Microanalysis) sur un systeme Jeol JXA 8530-F.

La morphologie et I'épaisseur des dépobts ont été analysées par SEM (Scanning Electron
Microscopy) a I'aide d’un SEM-FEG Hitachi SU8030, avec une tension d’accélération de 10 kV.
Les analyses structurales ont été effectuées par GAXRD (Grazing Angle X-Ray Diffraction) dans
un systéme Bruker D8 Advance, et par TEM (Transmission Electron Microscopy), a I'aide d’un
JEM-ARM 200F cold FEG TEM/STEM. L’angle d’incidence pour les analyses GAXRD a été ajusté

afin de s’assurer qu’aucun signal provenant du substrat ne soit détecté. Les lames minces
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utilisées pour I'analyse au TEM ont été réalisées par FIB (Focused lon Beam) en utilisant un
MEB-FIB FEI Helios Nanolab 600i. Les essais de dureté ont été effectués avec un
nanoduromeétre nano indenter XP, MTS system corporation. Les essais d’oxydation ont été
réalisés entre 500°C et 1000°C, sous air et durant 1h, avec une vitesse de montée en

température de 15°C/h et un refroidissement naturel jusqu’a la température ambiante.

3. Homogénéité dans le réacteur

L'influence du débit de gaz vecteur (débit d'Hz()) sur I’'homogénéité des dépobts est discutée
en termes de composition (taux d’Aluminium dans les dépoéts), structure et vitesse de

croissance.

Le réacteur a été utilisé dans la configuration décrite figure lll.1. L'étude s’est donc portée sur
les zones z3c, z3p, z2c et z2p. Les dépOts ont été réalisés sur acier M2, a 800°C et 40 mbar. Le
débit d’Hydrogéne varie entre 44 lpm (litres par minute) et 79 lpm. Cette valeur de 79 Ipm
constitue le débit maximum pour notre systeme. Les paramétres utilisés pour cette étude sont

résumés dans le tableau Ill.1.

Ti1xAKN
Durée de dépot 30 min
Température 800°C
Pression 40 mbar
Débit TiCla, 1,3 mlpm*
Débit HClg 0,7 Ipm
Débit NH;(g) 0,7 Ipm
Débit Hy(g 44 lpm =79 Ipm

*mlpm : millitres par minute

Tableau Ill.1 : Paramétres utilisés pour I'étude de ’homogénéité des dépots en fonction du
débit d’Hz).

Les résultats obtenus sur I'ensemble du réacteur sont donnés figure 111.2 et sont détaillés par

la suite.

105



z2¢

Vitesse de croissance
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22p
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Structure
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x dans Tiy AN
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23p
Vitesse de croissance
8um/h | 8,2 um/h
Structure

fec | fec

x dans Ti_ AN
0,57|0,13

Débits d’H,
44 [pm | 79 Ipm

Figure lll.2 : Schéma récapitulatif des vitesses de croissance, structures et taux d’Aluminium
obtenus sur I'ensemble du réacteur.

3.1 Composition

Pour un débit d’Hag) donné, une forte variation des taux d’Aluminium dans les couches Tii-
«AlN est observée entre les zones z2 et z3 (figure IlIl.2). En revanche, les analyses de
composition effectuées par EDX n’ont pas révélé de modifications du taux d’Aluminium le long
des plateaux (donc entre le centre et la périphérie du réacteur). Seule ’homogénéité sur la

hauteur du réacteur (dans les zones z2 et z3) sera donc discutée (figure 111.3).

Pour un débit d’"Hydrogene de 44 Ipm, des taux d’Aluminium d’environ 0,58 et 0,57 ont été
mesurés dans les zones z3c et z3p, alors que des valeurs de 0,67 et 0,69 ont été relevées dans
les zones z2c et z2p. Les taux d’Aluminium obtenus pour un débit d’"Hydrogéne de 79 Ipm sont
quant a eux de 0,12 et 0,13 pour dans les zones z3c et z3p, et de 0.58 et 0.56 dans les zones
z2c et z2p. Les taux d’Aluminium obtenus dans la zone supérieure du réacteur (z2) sont donc

globalement plus élevés que dans la zone inférieure (z3).
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Figure 111.3 : Evolution du taux d’Aluminium dans les couches Ti1.xAlxN pour les zones z2 et z3
du réacteur et pour des débits d’H) de 44 Ipm et 79 Ipm.

Pour de faibles débits de gaz vecteur, aprés les cycles de dép6t, un revétement de couleur
jaune est observé sur les parois intérieures de la canne d’injection des gaz. Ce dép6t pourrait
donc correspondre a la formation de fcc-TiN. En effet, AlCl3g) est généralement considéré
comme étant moins réactif que TiClag) [1]. L’enthalpie libre de réaction correspondant a la
formation de fcc-TiN a partir de TiClag) et NHsg) est ainsi d’environ -100,9KJ/mol alors que celle
correspondant a la formation d’hcp-AIN a partir d’AlCl3g) est d’environ -48,4 KJ/mol. La
formation de fcc-TiN dans la canne d’injection est donc thermodynamiquement favorisée par

rapport a hcp-AIN.

La formation de ce dépot fcc-TiN dans la canne conduit a un rapport molaire AlCl3()/TiClag) au
niveau des plateaux (la ou sont placés les substrats) bien plus élevé que le rapport

AICl3(g)/TiClag) nominal. Un fort taux d’Aluminium est donc obtenu dans les dépots.

En revanche, en augmentant le débit d’Hy), la vitesse des gaz augmente et la formation de
fcc-TiN est limitée dans la canne. Un taux d’Aluminium inférieur a celui obtenu pour de faibles

débits d’Hy(g) est donc attendu dans les dépots.

De plus, la formation de fcc-TiN intervient dans toute la canne. Pour un faible débit de gaz
vecteur, I'augmentation du rapport AlCl3)/TiClag) au niveau des plateaux va donc étre
amplifiée dans les parties supérieures du réacteur, conduisant a des taux d’Aluminium plus
élevés dans la zone z2 que dans la zone z3. En augmentant le flux d’Hz(g), on limite la formation
de TiN dans la canne. Le rapport AlClz)/TiClsg) est donc plus homogene sur la hauteur du
réacteur, mais est néanmoins plus faible que si I'on utilisait un faible débit d’Hz). Or, les
calculs (figure 11.25) montrent que, a faibles rapports AlClz()/TiClag), une faible variation du

rapport AlClz)/TiClag) entraine une forte variation du taux d’Aluminium. L’écart de
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composition entre les zones z3 et z2 apparait donc plus élevé pour de forts débits d’Hy) que

pour un débit plus faible.

3.2 Structure

La structure des dépots a été étudiée par GAXRD dans les différentes zones du réacteur en
fonction du débit d’Hyg) (figure 111.2). Pour un débit d’Hyg) de 79 Ipm, les dépdts obtenus dans
toutes les zones sont principalement constitués d’un mélange des phases fcc-Ti(Al)N + fcc-
AI(Ti)N. En revanche, pour un débit d’Hyg) de 44 Ipm, seuls les dépots obtenus dans la zone z3
sont constitués de ce mélange des phases fcc-Ti(Al)N + fcc-Al(Ti)N. Les dépdts obtenus dans la
zone z2 sont quant a eux composés d’'un mélange des structures hcp-AIN + fcc-Ti(AI)N. Comme
dans le cas de la composition, aucune modification de la structure des dép6ts n’est relevée le

long des plateaux.

La formation du mélange des structures hcp-AIN + fcc-Ti(Al)N dans les couches obtenues dans
la zone z2 et pour un débit d’Hyg) de 44 Ipm peut en partie étre expliquée par le taux
d’Aluminium relativement élevé (x=0,70). Comme on |'a vu dans le chapitre I, une
augmentation du taux d’Aluminium dans les dépots tend a favoriser la formation d’un

mélange biphasé composé de ces structures fcc et hcp.

3.3 Vitesse de croissance des dépots

La vitesse de croissance des dépots a été mesurée dans les différentes zones du réacteur pour
des débits d’Hydrogene de 44 lpm et 79 lpm (figure 111.2). De maniére générale, il semble
qu’une augmentation du débit de gaz vecteur (Hz) conduise a une augmentation (plus ou
moins prononcée en fonction de la zone de dépo6t) de la vitesse de croissance des dépots (avec
des valeurs entre 5,4 um/h et 13,0 um/h). Une diminution de la vitesse de croissance est

également observée le long des plateaux porte-substrats (entre la zone « ¢ » et la zone « p »).

Des temps de résidence élevés, associés a des débits de gaz vecteur faibles, peuvent entrainer
une mauvaise évacuation des produits de réaction (HCl par exemple), et limiter le
renouvellement des espéces a la surface du substrat [2, 3]. Ceci peut donc entrainer des
vitesses de croissances relativement faibles pour les revétements obtenus a faible débit

d’Ha(g).
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La canne d’injection est constituée d’'une multitude de trous, jouant chacun le réle d’'une
source d’injection de gaz vers les plateaux porte-substrat. La consommation des réactifs (et la
formation du dép6t) commence donc sur les substrats proches de la canne. A mesure que I'on
s’éloigne de celle-ci, la quantité de réactifs disponible décroit et conduit a une diminution de

la vitesse de croissance dans les zones éloignées de I'injection (dans les zones « p ») [3].

En résumé, il semble que l'augmentation du débit d'Hag jusqu’a 79 Ipm favorise
I’homogénéité dans le volume du réacteur de la structure des revétements. Ceci en grande
partie du fait de la diminution du taux d’Aluminium dans les couches. Cependant,
I'augmentation du débit d’HyE) semble également diminuer ’homogénéité en composition
des dépots sur la hauteur du réacteur, dans les conditions testées. Un débit d'Hy(g) de 44 Ipm
a donc été retenu pour la suite de I’étude. De plus, ce débit de gaz vecteur favorise aussi les

forts taux d’Aluminium dans les dépots (figure 111.3).
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4. Analyse de la composition des revétements et comparaison avec les
calculs thermodynamiques

Des dépbts ont été réalisés en faisant varier les rapports molaires AlCl3g)/TiClag),
NH3(g)/(AlCl3(g)+TiCla(g)) et NH3(g)/H2(e). Cette étude se focalise sur les revétements déposés dans
la zone z3c du réacteur, qui est la zone la moins impactée par les pertes de TiClsg) lors du
dépobt de TiN dans la canne (figure Ill.1). Les paramétres de dépot sont établis pour un
rendement de chloruration (quantité molaire d’AlCl3) et AlClgg formée sur la quantité
molaire d’HClg) envoyée dans le chlorurateur) de I'aluminium égal a un. Seul AlCl3) est
considéré comme résultant de I'étape de chloruration. Les résultats ont été comparés aux

calculs réalisés dans le chapitre II.

Ces calculs ont montré des tendances similaires pour les bases de données stable et
métastable. Dans cette partie, seuls les résultats obtenus avec la base stable sont donc

comparés aux résultats expérimentaux.

4.1 Influence du rapport AlCl3(g)/TiClag)

L'influence du rapport molaire AlCl3(g)/TiClag) sur le taux d’Aluminium obtenu dans les couches

Ti1xAlxN a été étudiée. Les conditions expérimentales de dépot sont données dans le tableau

.2.

Ti1xAKN
Durée de dépot 30 min
Température 800°C
Pression 40 mbar
Rapport molaire AlCls)/TiClag 0,52-2,8
Rapport molaire NHsg)/(AlCl3(g)+TiClag) 0,88
Rapport molaire NHs)/Hz 0,02
Débit Hy(g 44 lpm*

*|lpm : litre par minute

Tableau II.2 : Paramétres utilisés pour la réalisation de couches Ti;-«xAlxN déposés avec un
rapport molaire nominal AlCl3(,)/TiClsg) variable

Les évolutions des taux d’Aluminium expérimentaux et calculés ont été tracées en fonction du
rapport molaire nominal AlClz)/(TiClag)+AICl3g) (figure 11.4). Les taux d’Aluminium

expérimentaux varient de 0,08 pour un rapport AlCls3g)/(TiClag+AlCl3g) de 0,34
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(AlCl3(g)/TiClsg=0,52), a 0,86 pour un rapport AlClzg)/(TiClag+AlClsg) de 0,74
(AICl3(g)/TiClag)=2,8). Les taux d’Aluminium expérimentaux et calculés suivent les mémes
évolutions. Cependant, les valeurs obtenues expérimentalement sont supérieures a celles

obtenues par calcul.

La ligne bleue (figure 111.4) représente le taux d’Aluminium que I'on devrait obtenir si la totalité
d’AlCl3g) présent initialement dans le réacteur est consommée pour former hcp-AlIN. Plus le
rapport AlClzg)/(TiClag)+AICl3g) augmente et plus le taux d’Aluminium calculé se rapproche de
la limite théorique (ligne bleue). De plus, les valeurs expérimentales sont clairement
supérieures a cette limite théorique, sauf pour le plus faible rapport nominal

AICl3(g)/(TiClag)+AlCl3(g)).

Rapport molaire AICL,/TiCl,
0,5 1 2 4

0.2 03 0.4 0.5 0.6 0.7 0.8
Rapport molaire AICI;/(TiCl,+AICI)
—8— Calcul A - Expérimental

Figure Ill.4 : Evolutions des taux d’Aluminium obtenus expérimentalement et par calculs en
fonction du rapport molaire nominal AlCls(g)/TiCla).

Des calculs de rendement de formation de la phase hcp-AIN (quantité molaire d’hcp-AIN
formée sur la quantité d’AlCIs(g) injectée dans le réacteur) ont été réalisés afin d’expliquer
I’évolution de la courbe calculée. Pour un rapport nominal AlCl3)/(TiClag)+AlCl3)) de 0,34,
seulement 26 % de la quantité molaire d’AlCl3() injectée dans le réacteur est consommeée. En
revanche, pour un rapport de 0,74, environ 81 % de la quantité molaire d’AlCl3 initiale a
permis de former hcp-AIN. Ces résultats expliquent donc que le taux d’Aluminium calculé se

rapproche progressivement de la valeur maximale atteignable thermodynamiquement.

Un taux d’Aluminium particulierement élevé a été relevé dans les couches en comparaison
aux valeurs calculées. Deux hypothéses peuvent étre formulées. Comme évoqué plus haut, on
a ici considéré un rendement de chloruration de 1. Le rendement réel est inférieur a 1 et la
quantité d’AlCl3g) est donc inférieure a la valeur correspondante a un rendement de

chloruration de 1. Ceci implique, d’une part, une diminution du rapport réel AlCls(g)/TiClag) (en
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considérant le rendement réel de chloruration) et une augmentation (dans une moindre
mesure) du rapport réel NHz(g)/(AlCl34)+TiClag). D’aprés les résultats des calculs (chapitre Il),
une diminution du rapport AlCls(g)/TiClsg) entraine une diminution du taux d’Aluminium alors
qu’une augmentation du rapport NHz(g)/(AlCl3(g)+TiClag)) aurait plutot I'effet inverse. Il est donc
difficile de conclure sur I'effet couplé de ces deux parameétres sur le taux d’Aluminium dans

les dépots Tir-xAlxN.

En revanche, une autre hypothése permettant d’expliquer les valeurs élevées des taux
d’Aluminium expérimentaux pourrait étre le dépot de fcc-TiN dans la canne d’injection des
gaz. Comme cela a été défini dans la partie 3.1, ce phénomene conduit a un rapport
AlCl3(g)/TiCla(g) plus élevé dans la zone de dépot et donc a un taux d’Aluminium plus élevé dans

les couches.

4.2 Influence du rapport NHsg)/(AlICl3g)+ TiClag))

Des dépbts ont été réalisés afin de tester I'influence du rapport NH3g)/(AlCl3(g)+TiClag) sur le
taux d’Aluminium obtenu dans les couches Ti1xAlxN. Les conditions d’obtention de ces dépots
sont données tableau Ill.3. Comme dans le cas des calculs, les paramétres de dépot ont été
fixés en gardant les rapports AlClz)/TiClag) et NHsg)/Hzg constants. L'augmentation du

rapport NHz(g)/(AlCl3g)+TiClag) impliqgue donc une augmentation du débit d’Ha(g).

Ti1xAKN
Durée de dépot 30 min
Température 800°C
Pression 40 mbar
Rapport molaire AlCls)/TiClag 0,84
Rapport molaire NHsg)/(AlCl3(g)+TiClag) 0,5-4
Rapport molaire NHs)/Hz 0,02
Débit Hag 32-72 Ipm*

*|lpm : litre par minute

Tableau III.3 : Paramétres utilisés pour la réalisation de couches Ti;-xAlxN déposés avec un
rapport molaire nominal NH3()/(AICl3(4)+TiClsg) variable.

La figure lI.5 présente les taux d’Aluminium en fonction du rapport molaire nominal
NH3(g)/(AlCl3(g)+TiCla(g)), qui correspond a un rendement de chloruration égal a 1. Les tendances

obtenues pour les courbes expérimentales et calculées sont cohérentes. Une augmentation
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du rapport NH3(g)/(AlCl3(g)+TiClag)) conduit donc a une augmentation du taux d’Aluminium dans
les dépots TiixAlkN. Cependant, comme lors de I'étude de [linfluence du rapport
AlCl3(g)/TiClag), on observe ici des taux d’Aluminium expérimentaux bien plus élevés que les

valeurs calculées.

La encore, le rendement de chloruration n’étant pas réellement égal a 1, 'influence des
rapports réels AlClz(g)/TiClag) et NH3g)/(AlCl3g)+TiClay) est difficile a estimer. Le dépot de fcc-
TiN dans la canne d’injection, conduisant a un taux d’Aluminium plus élevé dans les couches,

doit étre une des raisons de la différence entre valeurs expérimentales et calculées.

De plus, comme précisé précédemment, I"laugmentation du rapport NHszg)/(AlCl3g)+TiClag)
induit une augmentation du flux d’Hye), et donc du flux total. Pour les faibles rapports
NH3(g)/(AlCl3(g)+TiClag), on peut supposer que la formation de fcc-TiN dans la canne est
importante, puisque le débit d’Hg est faible. Le taux d’Aluminium dans les couches augmente

donc fortement et peut aussi expliquer les valeurs élevées obtenues expérimentalement.

Pour les forts rapports NHs(g)/(AICl3(g)+TiCla)), €n revanche, un débit d’Hyg) élevé est utilisé et
le dépot de fcc-TiN dans la canne est limité. On pourrait donc s’attendre a obtenir un taux
d’Aluminium expérimental plus proche de celui prévu par les calculs. Or, le taux d’Aluminium
expérimental reste trés supérieur au taux d’Aluminium calculé. On peut donc supposer que
d’autres phénomenes, non pris en compte ici, interviennent et permettent d’expliquer le taux

d’Aluminium particulierement élevé obtenu pour les rapports NHsz(g)/(AlCI3(g)+TiClag) élevés.
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Figure lI.5 : Evolutions des taux d’Aluminium obtenus expérimentalement et par calcul en
fonction du rapport molaire nominal NH3g)/(AICl3(g)+TiCls(g)).
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4.3 Influence du rapport NHsg)/Ha )

L'influence du rapport NHs(g)/Hz () sur le taux d’Aluminium dans les revétements a été

étudiée dans les conditions données dans le tableau Il1.4.

Ti1xAKN
Durée de dépot 30 min
Température 800°C
Pression 40 mbar
Rapport molaire AlCl5()/TiCly 0,85
Rapport molaire NHzg)/(AICl3g)+TiCla) 0,88
Rapport molaire NHs()/Ha) 0,005-0,04
Débit Hag) 44 lpm*

*lpm : litres par minute

Tableau 111.4 : Paramétres utilisés pour les cycles de dépét des couches TiixAlxN déposées
avec un rapport molaire nominal NHs(q)/H>(g) variable.

La figure IIl.6 donne les évolutions des taux d’Aluminium expérimentaux et calculés en
fonction du rapport molaire NH3(g)/Hz). Une forte augmentation du taux d’Aluminium est
observée jusqu’a un rapport nominal NH3g)/Hzg de 0,02. Au-dela, le taux d’Aluminium

diminue a la méme vitesse que le taux d’Aluminium calculé.

Comme dans les cas précédents, I'estimation de I'influence des rapports réels AlCl3g)/TiClag)
et NH3(g)/(AICI3(g)+TiClag)) sur les taux d’Aluminium obtenus dans les couches est complexe. Le
débit d’Hy) (débit total de gaz) est ici faible, 44 Ipm. Le dépdt de fcc-TiN dans la canne
d’injection sera donc important et une forte augmentation du taux d’Aluminium dans les
couches est donc attendue. Ceci peut expliquer en partie I'augmentation du taux d’Aluminium
jusqu’a un rapport NHsg)/H2g de 0,02, alors que les calculs prévoyaient au contraire une
diminution du taux d’Aluminium. En revanche, pour des rapports NHz(g)/H2(g) supérieurs a 0,02,
on peut supposer que les aspects thermodynamiques (diminution du rendement de formation
d’hcp-AIN) observés lors des calculs deviennent prépondérants. Le taux d’Aluminium

expérimental diminue donc a la méme vitesse que le taux d’Aluminium calculé.
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Figure lll.6 : Evolutions des taux d’Aluminium obtenus expérimentalement et par calcul en
fonction du rapport molaire nominal NHs(g)/Hz(,).

5. Morphologie et structure des revétements Ti1xAlxN

Les dépots Ti1xAlkN, dont la composition a été définie dans la partie 4.1, ont été étudiés en
termes de morphologie et de structure. L’évolution des vitesses de croissance relevées pour
ces dépots est donnée figure lII.7. Des valeurs variant entre 10,8 um/h et 4,6 um/h ont été

mesurées pour les dépots ayant un taux d’Aluminium entre x=0,08 et x=0,86.

Les mémes tendances ont récemment été reportées par Ishigaki et al. pour des dépots réalisés
a 800°C et 50 mbar [1]. Des vitesses de croissances d’environ 5 um/h ont également pu étre

mesurées pour des dépots TiixAlxN riches en Aluminium [4].

Comme évoqué précédemment, TiClsg) est considéré comme étant plus réactif qu’AlClzg), ce
qui pourrait expliquer la diminution de la vitesse de croissance des dépodts en augmentant le
rapport molaire AlCl3)/TiClag). Cependant, les réactions menant aux dépdts TiixAlN sont

complexes et I'intervention d’espéces « intermédiaires » devraient étre prises en compte [5].
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Figure Ill.7: Evolution des vitesses de croissance pour les dépéts ayant un taux d’Aluminium
entre x=0,08 et x=0,86 (rapports molaires AlCl3)/TiCls) variant entre 0,51 et 2,8).
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5.1 Morphologie des dépots TiixAlkN

La figure Ill.8 montre I'évolution de la morphologie des dépdéts en fonction du taux
d’Aluminium. Des grains globulaires sont obtenus dans le cas du film Tig92Alo0sN (Figure 8-a)
alors qu’une morphologie montrant des sommets de cubes est observée pour le dépot
Tio,35Alo,65N (figure 111.8-b). Une augmentation du taux d’Aluminium conduit a la formation de

grains sous forme de cubes dans les dépots Tig 16Alo,saN et Tip14Alo gsN.

Bien que I'évolution microstructurale et morphologique des couches Ti1«AlxN obtenues par
CVD thermique soit relativement peu décrite dans la littérature, I'observation de grains
globulaires pour les revétements riches en Titane est cohérente avec les résultats obtenus par
Ishigaki et al [1]. Cependant, ces dépdts présentaient une morphologie globulaire sur toute la
gamme de teneur en Aluminium. Des films présentant une morphologie sous forme de
tétraedres (donc proche de celle de la figure 8-b) ont été observés par plusieurs chercheurs
[4, 6]. Leurs revétements Tio2AlosN et Tio18Alo,s2N présentaient des grains colonnaires avec
une croissance selon les plans {111} et {100}, respectivement. Aucune étude ne mentionne la
présence de grains sous forme de cubes tels qu’observés sur les figures I111.8-c et 111.8-d. Les
raisons de la croissance de ces cubes restent a définir. Néanmoins, cette morphologie est

observée uniquement dans les dépots riches en Aluminium.
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Figure 1II.8 : Morphologie des dépéts Ti1..AlxN obtenus a 800°C et 40 mbar : a) Tig,s2Alo,0sN ;
b) Tio,35Al0,65N ; c) Tio,16Alo,84N ; d) Tio,14Al0,56N.
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5.2 Structure et microstructure des dépots TipAlxN

5.2.1 Analyse structurale et microstructurale du revétement Tip 92Alo 0sN

La figure 111.9 montre une image STEM-HAADF (Scanning Transmission Electron Microscopy —
High Angle Annular Dark Field) représentant une vue en coupe de I’échantillon Tig,92Alp0sN. On
remarque la présence de grains globulaires, constitués d’une alternance de lamelles « claires »
et « sombres ». La présence d’une zone sombre, dans laquelle des grains sous forme de cubes
semblent se former, est également visible entre ces grains globulaires. Ces cubes ont une
apparence qui rappelle celle des grains sous forme de cubes observés dans les échantillons

Tio,16A|o,84N et Tio,14A|0,86N (figure 111.8-c et 8-d).

Des cartographies EDX ont été effectuées afin de déterminer la distribution de I'Azote, de
I’Aluminium et du Titane dans les dép6ts. L'Azote semble réparti de maniére homogene. La
cartographie correspondante n’est donc pas présentée ici. Les figures Ill.9-a et 111.9-b
montrent la distribution de I’Aluminium et du Titane, respectivement. La zone ou des grains
sous forme de cubes ont été observés est caractérisée par un taux d’Aluminium bien plus élevé
qgue dans les grains globulaires. Ces observations sont cohérentes avec I’hypothese selon

laguelle un taux élevé est nécessaire a I’apparition de ces cubes.

Ces cartographies révelent également qu’une modulation des teneurs en Titane et Aluminium
est présente dans les grains globulaires. Des teneurs d’Aluminium variant de 3 at.%, dans les

lamelles « claires », a 10 at.% dans les lamelles « sombres » ont ainsi été mesurées.
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Figure 111.9 : a) Image STEM en champ clair représentant une vue en coupe du revétement
Tio,92Al0,0sN ; b) Cartographie EDX de I’Aluminium ; c) Cartographie EDX de Titane. Les dépéts
ont été protégés par une couche de platine pour la préparation des lames minces au FIB.

Les analyses XRD effectuées sur la couche Tigg2AloesN (figure 111.10) montrent que le
revétement est composé presque uniquement de la phase Ti(Al)N. Les pics caractéristiques
des plans {111}, {200} et {220} de la phase Ti(Al)N sont ainsi observés. On note que ces pics
semblent apparaitre aux mémes angles que les pics de fcc-TiN. Le rayon atomique de
I’Aluminium étant plus faible que celui du Titane, I'addition d’Aluminium dans fcc-TiN conduit
a une diminution des distances interréticulaires et a un décalage des pics vers les grands angles
(vers fcc-AIN). Ici, le faible taux d’Aluminium dans le dépot Tio92Alp,0sN ne permet pas de voir
un décalage significatif des pics. La présence de la phase fcc-Ti(Al)N peut correspondre aux

grains nanolamellaires observés sur la figure I11.9. Des pics de faible intensité pouvant étre

attribués aux plans {111} de la phase fcc-Al(Ti)N et aux plans {1010} de hcp-AIN ont également
été détectés. Les zones riches en Aluminium observées sur la figure 111.9-b sont

vraisemblablement constituées de ces deux phases.
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Figure 111.10 : Diffractogrammes GAXRD obtenus pour les dépéts ayant un taux d’Aluminium
x entre 0,08 et 0,86.

L'image TEM en champ clair du dépot Tio,e2Al0,0sN est données sur la figure lll.11-a. Le cliché
de diffraction associé a cette image montre clairement la présence de la phase fcc-Ti(Al)N. Ces
observations confirment les résultats obtenus par DRX. La figure 1ll.11-b montre une image
HRTEM (High Resolution-Transmission Electron Microscopy) de I’échantillon Tiog2Alo0sN et
révele la présence de grains bien cristallisés. Le cliché FFT (Fast Fourier Transformation)
correspondant montre la présence des plans {111} et {200} avec un axe de zone [110]. Des
distances interréticulaires d’environ 0,24 nm et 0,21 nm ont été relevées pour les plans {111}
et {200}, respectivement, ce qui confirme la présence de la phase fcc-Ti(Al)N trés peu chargée

en Aluminium.

119



{331} fec-Ti(AN
{400} fec-Ti(AI)N
./ézzzg fcc-T_iéAl)N

311} fec-Ti(AIN
{220} fee-Ti(AN
[~ {200} fec-Ti(AN

{111} fec-Ti(AN

5 nm

0S5 m 4

a)

Figure lll.11 : a) Image TEM en champ clair du revétement Tio,92Alo,0sN et cliché de diffraction
correspondant ; b) Image HRTEM de la couche Tio,s2Alp,0sN et FFT correspondante.

La formation de lamelles montrant une modulation de composition en Titane et en Aluminium
a été décrite par plusieurs auteurs et est généralement obtenue dans des couches possédant
un taux d’Aluminium supérieurs a x=0,62 [1, 4, 7]. Les structures composant ces lamelles
semblent treés dépendantes du taux d’Aluminium. Une alternance de lamelles de structure fcc-
Al(TI)N montrant une modulation des quantités de Titane et d’Aluminium est donc
généralement obtenue pour des dépots ayant un taux d’Aluminium compris entre x=0,62 et
x=0,82 [1, 2], alors qu’une alternance de lamelles hcp-AIN/fcc-TiN a été observée dans des
revétements Tio,05Al0,0sN [7]. On peut supposer que I'obtention de ces lamelles dans nos
couches possédant un taux d’Aluminium de seulement x=0,08 est due aux conditions de dépot
utilisées ici, plus proches de I'équilibre thermodynamiques que celles typiquement reportées
dans la littérature. Nos dépots sont en effet déposés a une pression relativement élevée (40
mbar) et pour un flux d’Hz) (et donc un flux total) faible. Ces conditions peuvent entrainer un
temps de résidence des especes dans le réacteur relativement élevé. Ceci peut limiter I'apport
en réactif a la surface et permettre une meilleure diffusion des atomes en surface. La
formation d’une seule et méme solution solide fcc-Ti(Al)N n’est donc pas possible et le
systeme démixe en formant une alternance de lamelles de méme structure mais de

compositions différentes.

Le revétement Tio,92Al0,0sN est donc majoritairement constitué de la phase fcc-Ti(AlI)N formant
des grains nanolamellaires et montrant une modulation des quantités d’Aluminium et de

Titane. Des traces des phases hcp-AIN et fcc-Al(Ti)N ont également été détectées.
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5.2.2 Analyse structurale et microstructurale du revétement Tip 35Alp 65N

Une image STEM-HAADF présentant une coupe du revétement Tig35AlpesN est donnée sur la
figure 111.12-a. On remarque la encore des grains présentant une alternance de lamelles
« claires » et « sombres » ainsi que des grains « clairs ». Les figures lll.12-b et l1l.12-c montrent
les cartographies EDX correspondant a I’Aluminium et au Titane respectivement. Comme dans
le cas du revétement Tioe2Al0,0sN, I’Azote est réparti de maniére homogéne dans le dépoét et
la cartographie associée n’est pas présentée ici. Les grains « clairs » semblent étre composés
presque exclusivement de Titane (et d’Azote). Ces grains peuvent donc correspondre a la
phase fcc-Ti(Al)N trés peu chargée en Aluminium, comme le suggére le diffractogramme XRD
correspondant a Tip3sAloesN (figure 111.10). Les cartographies données figure 111.12 montrent
également que les lamelles « claires » et « sombres » sont respectivement riches en Titane et
riches en Aluminium. Les teneurs en Aluminium et en Titane mesurées dans les lamelles
« claires » sont en moyenne de 23 at.% et 30 at.% respectivement, alors qu’elles sont de 48

at.% et 5 at.% dans les lamelles « sombres ».
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Figure lll.12 : a) Image STEM en champ clair représentant une vue en coupe du revétement
Tio,3sAlo,6sN; b) Cartographie EDX de ’Aluminium ; c) Cartographie EDX du Titane. Les dépoéts
ont été protégés par une couche de platine pour la préparation des lames minces au FIB.

Comme évoqué plus haut, les analyses XRD, montrent une prédominance des pics

correspondants a la phase fcc-Ti(AI)N (figure 111.10). Un pic de diffraction intense, pouvant
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correspondre a la phase hcp-AlN, est observé a environ 38° (Figure 111.10). La figure 11l.13-a
montre I'image en champ clair de la couche Tig35Alg,6sN. Le cliché de diffraction associé montre
la présence des plans {1OTO}, {1011} d’hcp-AIN et des plans {111}, {200} et {220} de la phase
fcc-Ti(Al)N. Les plans {220} de la phase fcc-Al(Ti)N sont également observés. Ces résultats
confirment la coexistence des phases fcc-Ti(AI)N et hcp—AIN dans la couche TigzsAloesN,
comme le suggerent les analyses DRX. Cependant, ils ne permettent pas de conclure avec
certitude que le pic obtenu a 38° correspond effectivement aux plans {1011} d’hcp-AIN (Figure
111.10). La figure 111.13-b montre une image TEM en champ clair d’un grain composé de lamelles
« sombres » et « claires ». Ces lamelles sont ici difficiles a distinguer sur cette image TEM en
champ clair. Le cliché de diffraction associé montre uniquement la présence d’une structure
fcc. Il semble que ces lamelles soient formées d’un réseau cohérent fcc-Al(Ti)N constitué d’'une

alternance de lamelles alternativement riches et pauvres en Aluminium.

On peut donc supposer que le pic DRX qui semble correspondre aux plans {1011} d’hcp-AIN
correspond en réalité aux plans {111} de la phase fcc-Al(Ti)N. Le déplacement de ce pic par
rapport a la position du pic {111} de la phase fcc-AIN correspondrait a un taux d’Aluminium
moyen dans les grains nanolamellaires de x=0,67. Ce résultat est donc cohérent avec le taux
d’Aluminium obtenu dans notre couche. La répartition de la phase hcp-AIN dans le dép6t n’a

malheureusement pas pu étre déterminée par ces analyses TEM.

4220} fec-Al(Ti)N
{220} fec-Ti(ANN

{200} fec-Ti(AN
{1071} hcp-AIN

{111 fee-Ti(AN
{1010} hep-AIN

a) b)

Figure 111.13: a) Image TEM en champ clair du revétement Tio35Alo,65N et cliché de diffraction
correspondant ; b) Image HRTEM de la couche Tio 35Alo,65N et FFT correspondante.

Comme pour le dépot le moins chargé en Aluminium, le revétement TiozsAloesN est

essentiellement constitué de grains riches en Titane fcc-Ti(Al)N et de grains nanolamellaires
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composés de lamelles alternativement pauvres et riches en Aluminium et formant un réseau

fcc-Al(Ti)N. Des traces de la phase hcp-AIN ont également été détectées.

5.2.3 Analyse structural et microstructurale des revétements Tio,16Al0,8aN et Tig 14Alp ssN

La figure 1ll.14-a montre une image STEM en champ clair de la couche Tig 14AlpssN. Le dépot
semble constitué d’'un empilement de particules composées de domaines « sombres » et
« clairs ». L’encart dans le coin supérieur droit de la figure Ill.14-a montre que ces particules
possedent une forme cubique. Ces particules pourraient donc correspondre aux grains sous
forme de cubes observés sur la figure IIl.8-d. Les cartographies EDX données sur les figures
111.14-b et lll.14-c révélent la encore une modulation des taux d’Aluminium et de Titane dans
les domaines « sombres » et « clairs ». L’Aluminium semble réparti de maniere homogene
alors que des zones plus chargées en Titane apparaissent. Des teneurs de Titane d’environ 15
at.% ont été mesurées dans les domaines « clairs » alors que les domaines « sombres »
possedent une teneur en Titane d’environ 5 at.%. Ces observations sont cohérentes avec le

taux d’Aluminium élevé obtenu dans la couche Tio,14Alo ssN.

-
BF

a) o) 1pm Ti

Figure 11.14 : a) Image STEM en champ clair représentant une vue en coupe du revétement
Tio,14Al0,36N; b) Cartographie EDX de I’Aluminium ; c) Cartographie EDX de Titane. Les dépoéts
ont été protégés par une couche de platine pour la préparation des lames minces au FIB
(Focus lon Beam).
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Les analyses XRD réalisées sur les échantillons Tioi6Alo,gaN et Tio14AlogsN (figure 111.10)
montrent principalement la présence des pics correspondants a la phase hcp-AIN. Des pics de
faibles intensités, correspondants aux phases fcc-Al(Ti)N et fcc-Ti(AI)N, sont également
observés. Un spectre DRX (figure 111.15) obtenu sur le revétement Tip14Alo,36N entre 40,5° et

46°confirme la présence des phases fcc-Ti(Al)N et fcc-Al(Ti)N.

=) —
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Figure 11.15 : Diffractogramme GAXRD de I’échantillon Tio,14Alo,ssN obtenus entre 40° et 46°.
Cependant, bien que les dépots Tip 16Alo,8aN et Tio,14Al0,86N possedent des taux d’Aluminium
tres proches, la présence de la phase fcc-Al(Ti)N n’a pas été détectée dans la couche
Tio,16Al0,8aN. La figure 111.16-a montre une image TEM en champ clair du dépot Tio,14Al0,36N. Le

cliché de diffraction associé a cette image révele la présence des plans {1010}, {0002}, {1011},

{1012} et {1120} de Ia phase hcp-AIN ainsi celle des plans {200} d’fcc-Ti(Al)N. Ces résultats
sont donc en accord avec les analyses XRD, montrant une prédominance de la phase hcp-AIN.
Une image HRTEM d’une particule pouvant étre assimilée a un des cubes observés sur la figure
l11.8-d est donnée sur la figure 111.16-b. Le cliché FFT correspondant révele la présence des
plans {111} et {200} d’une structure fcc, avec un axe de zone [110]. Des distances
interréticulaires d’environ 0,23nm et 0,20nm ont été relevées pour les plans {111} et {200},
respectivement. Cette particule est donc constituée de la phase fcc-AIN (ou probablement fcc-
AI(Ti)N trés peu chargée en Titane). Les analyses effectuées ici ne permettent cependant pas

de déterminer la distribution des structures hcp et fcc dans le dép6t.
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Figure lll.16 : a) Image TEM en champ clair de I’échantillon Tio,14Alo,s6N et cliché de diffraction
correspondant ; b) Image HRTEM de la couche Tio,14Al0,36N et FFT correspondante.

La formation de la phase fcc-Al(Ti)N dans le dépot Tig14AlossN plutot que dans le dépot
Tio,16Alo,8aN est difficile a expliquer. La coexistence des pics correspondants a la méme famille
de plans dans les phases fcc-Al(Ti)N et fcc-Ti(AI)N est généralement observée apres recuit, du
fait de la décomposition spinodale [8]. Cependant, Wagner et al ont montré la présence d’un
mélange des phases fcc-TiN, fcc-AIN et hcp-AIN dans des dépdts réalisés par APCVD
(Atmospheric Pressure Chemical Vapor Deposition). Ces revétements possédaient des taux
d’Aluminium de x=0,4 et x=0,45 [9]. Un mélange des phases stables fcc-TiN et hcp-AIN était
observé pour des taux d’Aluminium supérieurs. Les résultats qu’ils ont obtenus pour leurs
couches a x=0,4 et x=0,45 sont cohérents avec ceux obtenus dans notre étude, bien que la
phase hcp-AIN ne semble significativement présente qu’au-dela de x=0,65 dans nos dépots.
Ces observations montrent donc que de hautes pressions totales de dépodts favorisent la

formation des phases stables.

Les raisons de la formation de grains sous forme de cubes et composés d’'une modulation des
taux de Titane et d’Aluminium ne sont pas claires. La formation des lamelles, telles qu’on les
observe dans les revétementsTiog2Alp0sN et Tio3sAloesN, est généralement associée a la
décomposition spinodale ou est considérée comme le résultat de la cinétique de croissance
des couches. En effet, comme cela a été décrit dans le chapitre |, il peut étre
thermodynamiquement préférable pour le systeme de former un réseau fcc constitué de
lamelles de compositions variables plutot que de former un alternance des phases fcc-AIN et
fcc-TiN [6, 10]. En revanche, la formation, a I’échelle microstructurale, des domaines plus ou
moins riches en Aluminium observés dans la couche Tip,14Alo,86N, comme pour les autres
dépots, pourrait provenir d’une différence de réactivité entre les especes impliquées dans la

formation des dépobts. On peut supposer qu’une « compétition » locale (a proximité de la
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surface) existe entre la consommation d’AlCl3g) (menant a la formation de fcc-AIN ou hcp-
AIN), et la consommation de TiCls (menant a la formation de fcc-TiN). En effet, siI’'on considere
TiClagg) plus réactif qu’AlCl3(), une variation locale du rapport AlCl3()/TiClag) dans le mélange
gazeux a proximité des surfaces peut apparaitre et conduire a la formation de domaines

montrant une fluctuation des taux de Titane et d’Aluminium.

Un schéma récapitulatif des microstructures observées dans nos dép6ts en fonction du taux

d’Aluminium est donnée figure I11.17.
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Figure lll.17 : Schéma récapitulatif des microstructures obtenues dans les dépéts possédant
un taux d’Aluminium entre x=0,08 et x=0,86.

5.3 Propriétés des revétements Ti1AlkN

5.3.1 Dureté

L’évolution de la dureté en fonction du taux d’Aluminium dans les couches est montrée figure
lI.18. Une dureté de 26,6 GPa a été relevée pour I'échantillon Tipg2Alp0sN. Une légere
augmentation de la dureté est obtenue pour le dépdt ayant un taux d’Aluminium x=0,65. Au-
dela de cette valeur, une chute de dureté est observée, avec des valeurs atteignant 20 Gpa

pour le dépbt Tig,16Alo,8aN. Enfin, la dureté remonte légérement pour Tip,14Alo,36N.

La valeur de dureté obtenue pour le revétement Tig,92Alo,0sN est relativement élevée aux vues
du faible taux d’Aluminium relevé dans cette couche. La dureté de ce dépdt devrait donc se
rapprocher de celles mesurées pour les couches fcc-TiN, montrant des valeurs d’environ 20
GPa.[11, 12]. La dureté de 26 Gpa obtenue pour notre dépot Tipg2Alo,0sN peut étre expliquée

par la présence des grains nanolamellaires. [4, 10]. La formation d’un réseau cohérent entre
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les lamelles de compositions différentes entraine en effet I'apparition de contraintes pouvant
géner le mouvement des dislocations, comme on peut le voir pour les dép6ts nanostructurés
déposés par arc cathodique [13]. Une augmentation du taux d’Aluminium dans les couches
conduit généralement a une augmentation de la dureté. Cependant, la forte dispersion des
duretés mesurées ici ne permet pas de conclure quant a 'augmentation observée entre les
revétements Tiog2AloosN et TipssAloesN. La chute de dureté observée pour des taux
d’Aluminium supérieurs a x=0,65 est quant a elle attribuée a la prédominance de la phase hcp-
AIN dans les couches Tip16Alo,8aN et Tig14Alo,g6N. Enfin, I'augmentation de la dureté dans le
dépot Tio14Alo,s6N, si elle est significative, peut s’expliquer par la présence de la phase fcc-
Al(Ti)N, non détectée dans le dépot Tig16AlosaN. Ishigaki et al ont récemment déposé des
couches Ti1xAlxN avec des taux d’Aluminium variables [1]. L’évolution des duretés dans leur
étude était similaire a celle observée ici, bien que des valeurs de duretés supérieures aient été
obtenues. Leurs dépo6ts montraient notamment la formation d’une alternance de lamelles fcc-
Al(Ti)N plus ou moins riches en Aluminium jusqu’a des taux d’Aluminium x=0,73. La formation
de revétements fcc-Tip1Alo,gN par LPCVD, montrant des duretés jusqu’a 32 GPa a également
été rapportée [14]. De maniere générale, Les dépbts constitués exclusivement d’'une
microstructure nanolamellaire possedent des duretés bien plus élevées que celles obtenues

dans nos dépots, avec des valeurs atteignant environ 35 GPa [4, 6, 10]

Dans notre cas, les faibles duretés obtenues dans la couche Tio3sAloesN en comparaison a
celles trouvées dans la littérature s’expliquent par la présence de grains de structure fcc-
Ti(AI)N tres faiblement chargés en Aluminium, mis en évidence par TEM. Parmi les résultats
obtenus dans la littérature, seuls les dépots obtenus a pression atmosphériques ont montré
une dureté plus faible. Ceci confirme l'influence de la pression totale de dépot sur les

propriétés des couches Ti1xAlxN [9].
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Figure 111.18: Evolution de la dureté en fonction du taux d’Aluminium dans les dépéts Ti;-
XAlN. Comparaison avec des résultats issus d’autres travaux.

Des valeurs de dureté relativement faibles ont été obtenues pour nos dépo6ts jusqu’a un taux
d’Aluminium x=0,65 en comparaison aux revétements décrits dans la littérature et montrant
exclusivement la présence de grains composés de lamelles fcc-Al(Ti)N plus ou moins riches en
Aluminium. Une chute de dureté est ensuite relevée dans nos dépots du fait de la

prédominance de la phase hcp-AIN.

5.3.2 Résistance a I'oxydation

La résistance a I'oxydation des couches est testée entre 500°C et 1000°C. La figure 111.19
montre une vue globale des revétements déposés sur des pastilles d’Alumine aprés oxydation
a 700°C, 850°C et 950°C. Aprés oxydation a 700°C, aucun des dépots testés ne semble oxydé.
A 850°C, le dép6t ayant le taux d’Aluminium le plus faible (Tiog2Alo,0sN) est complétement
oxydé. Les dépobts possédant un taux d’Aluminium plus élevé ne semblent quasiment pas
oxydés, bien qu’un film blanc soit observé sur I’échantillon Tio3sAlo,6sN. Aprés un traitement
sous air d’1h a 950°C, une oxydation complete des dépobts avec un taux d’Aluminium jusqu’a
x=0,65 est observée alors que les dépots Tioi6Alo,saN et Tig14AlossN ne semblent que

faiblement oxydés.

128



x dans Tiy ALN 0,08 0,65 0,84 0,86

d & & &
L _eee
L ee

Figure 111.19 : Aspect des dépéts Tii-«AlxN aprés oxydation a 700°C, 850°C et 950°C pour des
taux d’aluminium variables.

700°C

Ces observations sont confirmées par les analyses GAXRD (figure 111.20) menées sur les dépots
oxydés a 850°C. A cette température, le revétement Tio92Alo0sN déposé sur acier M2 est
complétement oxydé et montre une forte délamination. Les diffractogrammes XRD montrent
ainsi la présence des pics de diffraction trés intense correspondant la forme rutile du dioxyde
de Titane (r-TiO2) et a I'oxyde de Fer Fe;0s. Des pics attribués aux oxydes mixtes Al,TiOs et
Ti»0s3 ainsi qu’a la formation d’alumine Al,O3 sont également détectés. Des analyses GAXRD
complémentaires (non présentées ici) réalisées sur ce revétement ont révélées que les
premiers signes de r-TiO2 apparaissent dés 500°C. L’oxydation compléte du dépdét n’a été
observée qu’a partir de 800°C. Le revétement Tip 35Alp,65sN montre une résistance a I’oxydation
accrue, caractérisée par la présence des pics correspondants a fcc-TiN a 36,6° et 42,6°,
toujours présents aprés oxydation a 850°C. Les pics d’Al,Os et TiO, restent cependant
prédominants. Les dépots Tio,16Alo,8aN et Tip14AlossN semblent, quant a eux, essentiellement
composés de la phase hcp-AlN et de quelques pics pouvant étre attribués a Al,Os. La encore,
des analyses GAXRD ont été menées sur le revétement Tig,14Alo,s6N apres traitement entre
750°C et 950°C. Les diffractogrammes correspondants ne sont pas présentés ici Les premiers
signes d’oxydation n’ont été observés qu’a partir de 800°C et la phase hcp-AIN semble étre
encore présente apres oxydation a 950°C. Ces dépots (Tio,16Alo,saN et Tio,14Alo,s6N ) montrent
donc une meilleure résistance a I'oxydation que les dépots possédant un taux d’Aluminium
plus faible. Ces observations sont cohérentes avec les résultats obtenus dans la littérature [15,

16).
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Comme évoqué dans le chapitre |, I'oxydation de couches Ti1xAlxN avec des taux d’Aluminium
compris entre x=0,37 et x=0,81 a été étudiée par Vaz et al. [15]. lls ont montré que les couches
d’oxydes formées dans les dépots faiblement chargés en Aluminium étaient essentiellement
constituées de r-TiO; et Al,Os, aprés oxydation a des températures supérieures a 750°C. Ces
observations sont en accord avec nos résultats. De plus, puisque le dépot Tip92Alo,0sN est tres
riche en Titane, I'oxyde formé est majoritairement r-TiO,. La formation de cette phase deés
500°C et I'oxydation compléte du dépot apres traitement a 800°C sont cohérents avec les
résultats obtenus dans la littérature pour des dépots fcc-TiN [17, 18]. Le faible taux
d’Aluminium présent dans notre revétement Tioe2Alo0sN ne semble donc pas permettre
d’accroissement significatif de la résistance a I’oxydation par rapport a fcc-TiN. L'oxyde r-TiO3
est généralement décrit comme étant poreux et ne protégeant pas la couche contre la
diffusion de I'oxygene. Il a été démontré que la formation de r-TiO; conduisait a la formation
de microfissures, du fait de la différence de volume molaire entre r-TiO; et fcc-TiN [15, 16].
Ces fissures favorisent la diffusion de I'oxygéne dans la couche et conduisent a une oxydation
rapide du dépot. La formation d’oxydes mixtes tels qu’Al;TiOs a été observée par Chen et al.
apres oxydation de couches Ti1xAlxN a 1450°C [16].Des analyses RBS menées par Hugon et al.
ont également révélées la présence d’oxydes mixtes de Titane-Aluminium apreés oxydation a

750°C [19].

La formation d’'une couche d’Alumine protectrice a la surface des dépdts avec des taux
d’Aluminium compris entre x=0,65 et x=0,86 peut expliquer que les pics de fcc-TiN et hcp-AIN
soient toujours présents jusqu’a 950°C alors que les dépots moins chargés en Aluminium sont
complétement oxydés des 850°C. Cette couche d’Alumine dense limite la diffusion de
I'oxygéne et ralentit ainsi I'oxydation des dépobts. Les couches Tio16AlosaN et Tig1aAlo,s6N

possédent une meilleure résistance a I'oxydation.
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Diffractogrammes DRX des dépéts Tii.xAlxN apres oxydation sous air a 850°C

Figure 111.20
durant 1h.
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6. Analyse d’un revétement industriel et comparaison avec nos dépots

Des revétements Tio18Alo,s2N de qualité industrielle (dénommés par la suite « dépots
industriels ») ont été réalisés par lonBond AG. Ces dépbts sont obtenus a 800°C et a 5 mbar,
pression totale nettement inférieure a celles utilisée dans le présent travail. Une sous-couche

fcc-TiN est déposée sur le substrat en carbure afin d’accroitre 'adhérence.

Les revétements Tio3sAlo6sN et Tio,14Alo,s6N déposés dans notre réacteur ont été choisis pour
étre comparés a ce dépbt industriel, en termes de structure, de dureté et de résistance a
I’'oxydation. Ces dépots ont en effet montré la plus grande dureté et la meilleure résistance a

I'oxydation parmi les dépots testés dans la partie 5 de ce chapitre.

6.1 Morphologie

Les outils de coupe revétus subissent généralement un traitement dit de « tribo-finition »
permettant de lisser la surface des couches afin d’améliorer leurs performances en-service.
Une micrographie caractéristique de ce type de revétement brut de dépot (sans tribofinition),
est donnée sur la figure 111.21. On remarque la présence de grains montrant des sommets de

cubes. Cette morphologie rappelle celle du dép6t Tig,35Al0 65N (figure 111.8-b).

‘1 pm ) EHT = 10.00 kv Signal A = InLens Date :3 May 2018
— WD =13.3mm Mag= 1000 KX Time :17:59:15

Figure 1ll.21 : Morphologie de surface d’un dépét industriel Tig,13Alo,s2N.

6.2 Analyse structurale et microstructurale

La figure 111.22-a montre une image STEM-HAADF de I’échantillon industriel Tig,18Alo,s2N. On
note la présence d’'un empilement de grains constitués de lamelles « sombres » et plus

« claires », comme vu dans les dép6ts Tipg2Alo,0sN et Tig35Alp6sN. Des dépdts nanolamellaires
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ayant une composition proche de celle du revétement industriel ont été rapportés par Zalesak
et al [6]. Ces dépbts Tip2Alo,sN montraient cependant une microstructure colonnaire, comme

on peut le voir sur la figure 111.22-b.
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Figure 11.22 :a) Image en STEM-HAADF champ clair d’'une vue en coupe du revétement
industriel; b) Image STEM en champ clair d’un dépét Tig>Alo,sN (d’apres [6]).

La figure 1ll.23-a montre une image STEM-HAADF représentant une vue en coupe du
revétement industriel (Tio2Alo,sN). On remarque que les lamelles claires sont tres fines en
comparaison aux lamelles sombres. Une cartographie EDS a été effectuée sur les grains
lamellaires (Figures 11l.23-b et 111.23-c). L'Azote étant ici encore uniformément réparti dans
I’échantillon, la cartographie correspondante n’est pas présentée. Une modulation des
qguantités d’Aluminium et de Titane dans ces lamelles est |la encore observée. En accord avec
le taux d’Aluminium élevé dans le dépot TiosAlo,s2N, les lamelles sont majoritairement
composées d’Aluminium. Les taux de Titane varient ainsi entre 7 at.% dans les lamelles

sombres et 17 at.% dans les lamelles claires.
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Figure 111.23 : a) Image STEM en champ clair montrant la présence de grains nanolamellaires
dans le revétement industriel Tio13Alos2N; b) Cartographie EDX de I’Aluminium; c)
Cartographie EDX du Titane.

Les analyses XRD présentées sur la figure 111.24 montrent la présence des pics de la phase fcc-
TiN, qui constitue la sous-couche, ainsi que les pics correspondants aux plans {111}, {200} et
{220} de la phase fcc-Al(Ti)N. En comparaison a I‘échantillon Tio 3sAlo,6sN, on remarque que le
pic de fcc-Al(Ti)N obtenu sur le dépdét industriel est plus proche de la position du pic
correspondant aux plans {111} de fcc-AIN. Ces observations sont cohérentes avec le taux
d’Aluminium plus élevé dans ce revétement. La position du pic {111} de la phase fcc-Al(Ti)N
du dépot industriel correspondrait en effet a un taux d’Aluminium moyen dans les lamelles de

x=0,83, ce qui est cohérent avec le taux d’Aluminium relevé dans le dépot Tig,18Alo,s2N.

Le diffractogramme XRD du dép6t industriel révele également que seul un pic peu intense
pouvant étre attribué a la phase hcp-AIN est visible a 33,2°, alors que le revétement
Tio,14Alo,86N, possédant un taux d’Aluminium relativement proche de celui du dép6t industriel

(Tio,18Alo,82N), était majoritairement composé de la structure hexagonale.
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Figure 111.24 : Diffractogrammes DRX correspondants aux dépéts : industriel (Tio,13Alo,s2N),
Tio,14Al0,56N et Tio,35Al0,65N.

La figure Ill.25-a montre une image TEM en champ clair du dép6t industriel. Le cliché de

diffraction associé montre la présence des plans {111} et {200} de la phase fcc-Al(Ti)N, {220}

de la phase fcc-TiN ainsi que des plans {1010} et {0002} de la phase hcp-AIN. La figure 111.25-
b donne une image HRTEM montrant la présence des lamelles présentant une modulation des
taux d’Aluminium et de Titane. L'image FFT montre la présence des plans {111} et {200} d’'une
structure fcc, avec un axe de zone [110]. Les distances interréticulaires obtenues pour les
plans {111} et {200} sont respectivement d’environ 0,23 nm et 0,20 nm, ce qui confirme la

présence de la phase fcc-Al(Ti)N faiblement riche en Aluminium.

{220} fecTIN

{200} fec-Al(TIIN

b {111} fec-A(TIIN
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Figure 11.25: a) Image TEM en champ clair d’'une vue en coupe du dépét industriel
(Tio,18Alo,32N) et cliché de diffraction correspondant; b) Image HRTEM des grains
nanolamellaires de la couche Tio,13Alo,s2N et FFT correspondante.
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Comme on |'a évoqué dans les parties précédentes, la formation de revétements caractérisés
par une alternance de lamelles fcc-Al(Ti)N montrant une modulation de quantités
d’Aluminium et de Titane a été reportée dans la littérature avec une microstructure colonnaire
[6]. Ces dépobts ont été obtenus a 25 mbar et 800°C. Dans le cas du dépot industriel, la pression
totale de dépdbt est plus faible (5 mbar). On peut donc supposer que la diminution de la
pression entraine un plus fort apport en espéces a la surface et conduit a un taux de nucléation
plus élevé qu’a « haute pression », conduisant a une germination plus dense associée a une
morphologie non colonnaire. Cependant, la pression seule ne peut pas expliquer la croissance
de ce type de microstructure. |l serait également nécessaire de prendre en compte d’autres
parameéetres comme les pressions partielles des espéces dans le réacteur, influant sur la

sursaturation et donc sur le taux de germination.

Bien qu’étant tres proches au niveau de leurs compositions chimiques, les dép6ts industriel et
Tio,14Alo,gsN ont montrés des structures bien différentes, méme si les allures des
diffractogrammes XRD peuvent sembler similaires au premier abord. En effet, la position des
pics a permis de différencier clairement les structures présentes. Le revétement industriel est
presque exclusivement constitué de la phase fcc-Al(Ti)N, alors que le revétement Tip 14Alo,g6N
montrait une prédominance de la phase hcp-AIN. Ces différences peuvent étre attribuées aux
conditions d’élaboration des revétements. Le dép6t industriel est en effet réalisé a plus faible
pression et en utilisant un flux de gaz vecteur bien supérieur a celui utilisé ici. Ces conditions,
plus éloignées des équilibres thermodynamiques, diminuent le temps de résidence des
especes dans le réacteur et favorisent la formation de la structure métastable fcc-Al(Ti)N dans

le revétement industriel.

6.3 Propriétés du revétement industriel

6.3.1 Dureté

Une dureté moyenne de 35,6 GPa a été mesurée sur le dépot industriel. Ce résultat est en
accord avec les valeurs généralement reportées pour les dép6ts ayant une microstructure

similaire (composée de lamelles fcc-Al(Ti)N plus ou moins riches en Aluminium) [4, 10].

Pour rappel, les duretés des revétements Tig3sAloesN et Tig14Alo,s6N étaient respectivement
de 26 Gpa et environ 20 Gpa. Comme on I'a vu dans la partie 5.3.1, bien que le dépot

Tio,35Al0,65N possede cette structure en lamelles fcc-Al(Ti)N plus ou moins riche en Aluminium,
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la présence de la phase fcc-Ti(AI)N tres faiblement chargée en Aluminium conduit a une

diminution significative de la dureté.

6.3.2 Résistance a I'oxydation

Des tests d’oxydation ont été réalisés entre 750°C et 950°C sur le revétement industriel
Tio,18Alo,82N déposé sur acier M2. Les résultats des analyses XRD menées sur cet échantillon
oxydé a 850°C sont donnés figure 111.26 et sont comparés aux courbes obtenues pour les
échantillons Tio 35Alo65N et Tig 14Alp,ssN. On note d’abord que les structures présentes dans le
revétement industriel n’ont presque pas évoluées par rapport au revétement brut de dépot.
Les phases fcc-TiN et fcc-Al(Ti)N restent prédominantes. Deux pics de faible intensité pouvant
étre attribué a Al,Os3 sont observés a 35° et 57,5°. L’échantillon industriel n’est donc que tres

peu oxydé apres traitement thermique a 850°C durant 1h.

La présence des phases fcc-Al(Ti)N et fcc-TiN, apres 1h a 850°C, est cohérente avec les données
fournies dans la littérature. Une augmentation de la température conduit généralement a la
décomposition spinodale de la phase fcc-Al(Ti)N en fcc-AlIN et fcc-TiN puis a la formation de la
phase hcp-AlN. La formation de la phase hcp-AIN n’est généralement observée qu’au-dela de
950°C [4]. Le mélange biphasé des structures fcc et hcp semble permettre une meilleure
diffusion de I'oxygéne et conduire a une oxydation plus rapide des dép6ts [15, 20]. Le fait que
le revétement industriel brut de dépdt soit composé presque uniquement de la phase fcc-
Al(Ti)N permet donc d’expliquer qu’il soit presque intact aprés oxydation a 850°C, alors que
I’échantillon Tio,14Al0,86N, composé essentiellement d’hcp-AIN est fortement oxydé. Comme
évoqué précédemment, I'oxydation rapide du dépoét TigssAloesN est quant a elle due a la

formation de I'oxyde r-TiOa.

La prédominance de la phase fcc-Al(Ti)N associée au taux d’Aluminium élevé dans le dépot
industriel permettent d’expliquer la tres bonne résistance a I'oxydation de ce matériau en

comparaison aux revétements Tig,35Alo,65N et Tig14Alo,s6N.
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Figure 11.26 : Diffractogrammes DRX des échantillons industriel (Tio,1sAlo,s2N), Tio,14Al0,s6N
et Tio,35Al0,65N aprés oxydation a 850°C durant 1h.
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7. Conclusion partielle

Des revétements TiixAIKN ont été déposés dans le réacteur Bernex LPCVD BXPro 325S.
L’homogénéité des dépots a tout d’abord été étudiée au regard du débit de gaz vecteur (Hz(g)).
De fortes hétérogénéités de composition (du taux d’Aluminium dans les couches) et de vitesse
de croissance ont été relevées. Un faible débit de gaz vecteur (Hzg) entraine une
augmentation du temps de résidence des espéeces dans le réacteur et conduit a une
diminution de la vitesse de croissance des couches. De plus, la formation d’'un dép6t de fcc-
TiN dans la canne d’injection des gaz (en amont de la zone de dépét) a été observée,
conduisant a une forte augmentation du taux d’Aluminium pour de faibles débits d’H(). Dans
nos conditions de dépdt, un faible débit d’H,g) semble cependant conduire a une meilleure

homogénéité en composition sur I'ensemble du réacteur.

Des dépots ont ensuite été réalisés en faisant varier les rapports molaires de gaz
AICl3(g)/TiCla(g), NH3(g)/(AlCl3(g)+TiCla(g)) et NHz(g)/Hz). Les taux d’Aluminium relevés ont été
comparés aux résultats des calculs thermodynamiques définis dans le chapitre II. L’évolution
des taux d’Aluminium expérimentaux est cohérente avec celle des taux calculés, sauf pour
I’évolution du rapport NHsg)/Hzg). Des taux d’Aluminium expérimentaux bien supérieurs a
ceux obtenus par calculs néanmoins ont été relevés. Ce comportement peut en partie étre

expliqué par la formation de fcc-TiN dans la canne d’injection.

Les dépbts obtenus pour des rapports AlCl3g)/TiClag) variables ont ensuite été étudiés en
termes de morphologie et de structure. Une évolution de la morphologie, allant de grains
globulaires, a des grains sous forme de cubes, a été observée. Les couches les moins chargées
en Aluminium sont majoritairement composées de la structure fcc-Ti(Al)N alors que les
couches riches en Aluminium sont principalement composées de la structure hcp-AIN. De
maniére générale, des grains montrant une modulation des quantités de Titane et
d’Aluminium ont été obtenus dans tous les dépots. Cette modulation se caractérise
principalement par la formation de lamelles fcc-Ti(Al)N plus ou moins riches en Titane pour le
dépbt Tig,92Al0,08N et de lamelles fcc-Al(Ti)N plus ou moins riches en Aluminium pour le dépot
Tio 35Al0,65N. Les dépots les plus chargés en Aluminium montrent quant a eux une alternance
de domaines plus ou moins riches en Aluminium. Des duretés allant jusqu’a 27 GPa (valeur
relativement faible pour ce type de dép6t) ont été mesurées pour le revétement possédant
un taux d’Aluminium x=0,65. Cette dureté s’explique par la coexistence des grains composés
de lamelles fcc-Al(Ti)N plus ou moins riche en Aluminium et de grains de fcc-Ti(AI)N tres

faiblement chargés en Aluminium. Enfin, une augmentation de la résistance a I'oxydation des
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couches a été observée avec I'augmentation du taux d’Aluminium, et ce en raison d’une

couche d’Alumine protectrice a la surface des dépots.

Les dépOts ayant montrés les meilleures propriétés ont été comparés a un revétement de
qualité industrielle, obtenu a une pression beaucoup plus basse (5 mbar) et un débit total de
gaz vecteur (Hzg) trés supérieur (>100 Ipm). Ce dépdt montre la formation de grains
constitués de lamelles fcc-Al(Ti)N plus ou moins riches en Aluminium. Des duretés plus élevées
ainsi qu’une meilleure résistance a I'oxydation ont été relevées en comparaison a nos dépots
Tio 35Alo,6sN et Tio,14Al0s6sN. Ces propriétés accrues peuvent étre expliquées par le fort taux
d’Aluminium dans le dépot industriel associé a la formation trés majoritaire de grains
nanolamellaires fcc-Al(Ti)N. L'obtention de cette microstructure est due aux conditions de
dépot (basse pression, fort flux total de gaz), favorisant la formation de la phase métastable

fcc-Al(Ti)N dans le revétement industriel.
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Conclusion et perspectives

Les couches Ti1-xAlkN comptent parmiles matériaux les plus utilisés pour le revétement d’outils
de coupe en carbure cémenté (WC/Co). Pendant longtemps, ce type de revétement était
essentiellement réservé aux techniques PVD. Cependant, le développement des techniques
LPCVD a récemment permis le dépot de revétements fcc-Tii-xAlkN montrant des performances

pouvant dépasser celles des couches Ti1-xAlxN déposées par arc cathodique.

Cependant, le systeme Ti-Al-N est un systéme complexe. De maniére générale, une
augmentation du taux d’Aluminium dans les couches conduit a un changement de structure
cristallographique (formation de hcp-AIN) ainsi qu’a une modification des propriétés. Des
revétements Ti1-«AlxN possédant un taux d’Aluminium variable ont donc été déposés dans un
réacteur LPCVD industriel afin de comprendre I'influence de certains parametres de dépots

sur les propriétés physico-chimiques et mécaniques.

Ce travail a débuté par une étude paramétrique sur des dépots de référence fcc-TiN réalisés
dans un mélange TiClag), N2(g) et Hag). Tout d’abord, dans des conditions de dépot proches de
celles utilisées industriellement, une bonne homogénéité des revétements en termes de
vitesse de croissance, structure et morphologie a été relevée dans tout le volume du réacteur.
Une augmentation de la température de dépot entre 900°C et 1000°C, a relativement basse
pression totale (70 mbar), ne semble pas favoriser la croissance des plans les plus stables
thermodynamiquement ({200}) parallelement a la surface du substrat. De plus, aucune
modification de la taille des grains n’a été observée en augmentant la température. Ceci
s’explique en partie par la faible pression de dép6t, conduisant a une forte sursaturation a la
surface du film en croissance et limitant la mobilité des atomes. A 1000°C, une augmentation
de la pression conduit a un grossissement net de la taille de grain, et ce en raison d’un
changement de régime limitant. En effet, a haute pression, le systéme est limité par la
diffusion, le grossissement des grains n’est donc pas entravé par I'apport continu d’espéces
en surface, comme c’est le cas lorsque le systéme est limité par la cinétique. L’'augmentation
du débit d’Ny ) ne semble pas affecter les vitesses de croissance, structure et morphologie des

couches fcc-TiN.

Des calculs thermodynamiques ont ensuite été menés afin de définir les phases gazeuses
formées a l'issue de la chloruration in-situ de I'aluminium. L’influence des rapports molaires

AICl3(g)/TiCla(g), NH3(g)/(AICl3(g)+TiCla(g)) €t NH3(g)/H2(g) sur les taux d’Aluminium obtenus dans les
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couches a également pu étre déterminé. Tout d’abord, les calculs thermodynamiques
montrent que la température et la pression de chloruration les plus adaptées sont environ
330°C et 55 mbar respectivement. En effet, seuls les précurseurs AlClzg) et AlCleg) semblent

étre formés dans ces conditions.

Toujours concernant les calculs, une augmentation des rapports AlCl3g)/TiClag et
NH3(g)/(AlCl3(g)+TiCla(g)) conduit a une augmentation significative du taux d’Aluminium dans les
couches. Ces tendances sont en accord avec les résultats obtenus expérimentalement, bien
que le taux d’Aluminium expérimental soit bien supérieur au taux d’Aluminium calculé. Les
calculs montrent également qu’une augmentation du rapport NHs(g)/Hz(g) semble conduire a
une diminution du taux d’Aluminium dans les dépo6ts. Cependant, les dépdts obtenus
expérimentalement révélent la tendance inverse. Dans tous les cas, les différences observées
entre les taux d’Aluminium calculés et les taux d’Aluminium expérimentaux s’expliquent
principalement par le dépot de fcc-TiN dans la canne d’injection, conduisant a un rapport

AICl3(g)/TiCla(g) plus élevé au niveau des substrats.

Les morphologies, structures et microstructures des dépots TiixAlkN déposés en faisant varier
le rapport molaire AlCl3g)/TiClag) ont été étudiées. Des grains globulaires sont observés pour
les couches faiblement chargées en Aluminium et une augmentation du taux d’Aluminium
semble permettre la formation de grains sous forme de cubes. Les couches possédant un taux
d’Aluminium jusqu’a x=0,65 sont majoritairement constituées des structures fcc-Al(Ti)N et fcc-
Ti(AI)N. La présence d’'une modulation des quantités de Titane et d’Aluminium a été relevée
dans ces dépots. Le revétement le plus faiblement chargé en Aluminium (Tio,92Alo,0sN) montre
ainsi principalement une alternance de lamelles nanométriques fcc-Ti(Al)N plus ou moins
riche en Titane alors que le dép6t Tio3sAlo,esN montre des lamelles fcc-Al(Ti)N plus ou moins
riches en Aluminium. La formation de cette microstructure serait liée a la décomposition
spinodale de la phase fcc-Tii<xAlxN et a la cinétique de dépot. Les revétements les plus chargés
en Aluminium sont quant a eux principalement constitués de la structure hcp. Une modulation
de composition est également observée dans ces dépbts mais semble prendre la forme de
domaines plus grossiers, plus ou moins riches en Aluminium. La formation de ces domaines
pourrait provenir d’'une compétition entre la décomposition d’AlCI; et de TiCls a proximité du
substrat, conduisant a une modulation des quantités d’Aluminium et de Titane dans les

dépots.

La dureté et la résistance a I'oxydation des couches déposées ont ensuite été discutées. Les

dépdts ayant le taux d’Aluminium le plus élevé tout en restant majoritairement fcc
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(Tio,35Al0,65N) affichent la dureté la plus élevée (27 Gpa). Cette dureté reste relativement faible
en comparaison aux dépdts nanolamellaires fcc montrant une modulation des quantités
d’Aluminium et de Titane décrits dans la littérature. Ceci peut s’expliquer par la présence de
grains fcc-Ti(Al)N trés faiblement chargés en Aluminium dans le dép6t Tip 35Alo,65N. Les dépots
les plus chargés en Aluminium possedent quant a eux la meilleure résistance a I'oxydation, du
fait de la formation d’une couche d’Alumine agissant comme une barriére a la diffusion a

I’'Oxygene.

Un revétement de qualité industrielle a ensuite été étudié et ses propriétés comparées a celles
des dépots Tip35Alo,esN et Tip14Alo,s6N caractérisés par la dureté la plus élevée (=26 GPa) et la
plus grande résistance a I'oxydation. Ce dépot est presque exclusivement constitué de grains
nanolamellaires composés de la phase fcc-Al(Ti)N plus ou moins riche en Aluminium. La
présence exclusive de ce type de microstructure associée a un taux d’Aluminium élevé
(Tio,18Al0,82N) dans le dépot industriel permettent a ce revétement d’atteindre des duretés et
une résistance a I'oxydation supérieures a celles des revétements Tip 35Alo,esN et Tip 14Alo,s6N.
La formation de cette microstructure nanolamellaire avec un taux d’Aluminium élevé peut
s’expliquer par les conditions de dépo6t du revétement industriel (basse pression, fort débit
total de gaz), plus éloignées de I'équilibre thermodynamique, favorisant la formation de la

phase métastable fcc-Al(Ti)N riche en Aluminium.

Cette étude s’est principalement focalisée sur 'effet de différents rapports de gaz sur le taux
d’Aluminium dans les couches ainsi que sur les conséquences en termes de propriétés
physico-chimiques et mécaniques. Afin de mieux comprendre les phénoménes associés a la
croissance des couches Ti1xAlN dans nos conditions de dép6t, il serait intéressant d’étudier
I'effet de la température, permettant ainsi de définir le régime de fonctionnement (limitation
par la diffusion ou par la cinétique) de nos procédés. Lors des opérations d’usinage, les outils
de coupe revétus sont soumis a des températures tres élevées (=800°C-1000°C). L’étude de la
stabilité thermique de nos revétements par le biais de revenus sous vide et d’analyses XRD
pourrait donc s’avérer enrichissante. La résistance a I'oxydation doit aussi étre étudiée par

analyse thermogravimétrique (ATG).

Enfin, une optimisation des propriétés des dépots pourraient étre obtenue en déposant une

sous-couche TiN préalablement a la couche Ti1xAlkN afin d’augmenter I'adhérence de cette
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derniére. Des essais d’usinage sur de tels systéemes multicouches TiN-Ti1<xAlxN permettraient

de tester les performances de nos dépo6ts en conditions réelles.
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Résumé

Les dépébts Tii, AlN comptent parmi les revétements les plus utilisés industriellement pour la
protection des outils de coupe. Ces revétements permettent, grace a leur grande dureté et leur
bonne résistance a I'oxydation, d’augmenter considérablement la résistance a 'usure de ces
outils. Le développement des techniques LPCVD a permis l'obtention de nouvelles
microstructures, et permet d’atteindre des propriétés dépassant celles des dépdts obtenus par
PVD.

Des dépdts TiN et TiixAlN a taux d’Aluminium variable ont donc été déposés dans un réacteur
LPCVD a l'échelle industrielle. L’influence de certains parameétres (température, pression
totale, pressions partielles) sur les vitesses de croissance, morphologies et structures des
dépbts TiN a tout d’abord été évaluée.

Des calculs thermodynamiques ont été effectués afin d’orienter I'étude expérimentale sur les
dépdts TiiALN a taux d’Aluminium contrélé. L’évolution des taux d’Aluminium relevés
expérimentalement est cohérente avec les résultats des calculs. Les revétements ainsi
déposés ont été caractérisés en termes de morphologie et de structure. La formation
« spontanée » de domaines montrant une modulation des quantités de Titane et d’Aluminium
a pu étre relevée dans tous les dépdts. Les duretés et résistance a I‘'oxydation ont été étudiés
et semblent inférieures a celles obtenus dans un dépét de qualité industrielle. Ces différences
s’expliquent par les conditions d’élaboration de nos dépdts, plus proches de I'équilibre
thermodynamique.

Abstract

Ti-xAlxN coatings are among the most commonly used coatings for protecting cutting tools.
These coatings achieve high hardness and high oxidation resistance, allowing a strong
increase of wear resistance and lifetime of cutting tools. The development of LPCVD processes
allowed the deposition of coatings with new microstructures and having properties that can
compete with or even exceed those obtained by PVD.

TiN and TiwxAlN with various Al-content were thus deposited in an industrial reactor. The
influence of some parameters (temperature, total pressure, partial pressures of reactants) on
the growth rate, morphology and structure of TiN coating was evaluated.

The control of the Al-content in Tii-«AlN was guided using thermodynamical calculations. Ina
general way, both experimental and calculated Al-content were found to have the same
evolution, although the experimental values are higher than the calculated ones. Coatings
were characterized in terms of morphology and structure. The spontaneous formation of
domains showing a modulation of Al- and Ti-content was reported in all coatings. The hardness
and oxidation resistance of these coatings were found slightly lower than those obtained for
an “industrial quality” coating. These differences in properties can be explained by the
elaboration conditions of our coatings, closer to the equilibrium conditions.
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Elaboration et caractérisation de dépots
(Ti,A)N par CVD pour la protection
d’alliages en conditions extrémes

Les dépdts Tii-«Al,N comptent parmi les revétements
les plus utilisés industriellement pour la protection
des outils de coupe. Ces revétements permettent,
grace a leur grande dureté et leur bonne résistance
a loxydation, d’augmenter considérablement la
résistance a I'usure de ces outils. Le développement
des techniques LPCVD a permis I'obtention de nou-
velles microstructures, et permet d’atteindre des
propriétés dépassant celles des dépodts obtenus par
PVD.

Des dépots TiN et Ti;ALN a taux d’Aluminium va-
riable ont donc été déposés dans un réacteur LPCVD
a I’échelle industrielle. L’influence de certains pa-
ramétres (température, pression totale, pressions
partielles) sur les vitesses de croissance, morpholo-
gies et structures des dépdts TiN a tout d’abord été
évaluée.

Des calculs thermodynamiques ont été effectués
afin d’orienter I’étude expérimentale sur les dépots
Tii«AKN a taux d’Aluminium contrélé. L’évolution
des taux d’Aluminium relevés expérimentalement
est cohérente avec les résultats des calculs. Les
revétements ainsi déposés ont été caractérisés en
termes de microstructure, morphologie et structure.
La formation « spontanée » de domaines montrant
une modulation des quantités de Titane et
d’Aluminium a pu étre relevée dans tous les dépots.
Les duretés et résistance a I‘oxydation ont été étu-
diés et semblent inférieures a celles obtenus dans
un dépét de qualité industrielle. Ces différences
s’expliquent par les conditions d’élaboration de nos
dépots, plus proches de I’équilibre thermodyna-
mique.

Mots clés : dépot chimique en phase vapeur —
nitrures — thermodynamique, logiciels — couches
minces — structure cristalline (solides).

Elaboration and Characterization of
(Ti,AI)N Coatings by CVD for the Protec-
tion of Alloys in Severe Conditions

Ti;<ALN coatings are among the most commonly
used coatings for protecting cutting tools. These
coatings achieve high hardness and high oxidation
resistance, allowing a strong increase of wear re-
sistance and lifetime of cutting tools. The develop-
ment of LPCVD processes allowed the deposition of
coatings with new microstructures and having prop-
erties that can compete with or even exceed those
obtained by PVD.

TiN and Ti;,AkN with various Al-content were thus
deposited in an industrial reactor. The influence of
some parameters (temperature, total pressure, par-
tial pressures of reactants) on the growth rate, mor-
phology and structure of TiN coating was evaluated.
The control of the Al-content in Ti;AlLN was guided
using thermodynamical calculations. Ina general
way, both experimental and calculated Al-content
were found to have the same evolution, although the
experimental values are higher than the calculated
ones. Coatings were characterized in terms of mor-
phology and structure. The spontaneous formation
of domains showing a modulation of Al- and Ti-
content was reported in all coatings. The hardness
and oxidation resistance of these coatings were
found slightly lower than those obtained for an “in-
dustrial quality” coating. These differences in prop-
erties can be explained by the elaboration conditions
of our coatings, closer to the equilibrium conditions.

Keywords: chemical vapor deposition — nitrides —
thermodynamic calculations — thin films - layer
structure (solids).
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