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Introduction générale

Cette these fait suite a plusieurs études précédentes et notamment 3 theses réalisées au
sein du groupe « Nanostructure et précurseurs céramiques » de 1’axe 3 appelé « Organisation
structurale multiéchelle des matériaux » du laboratoire Science des Procédés Céramiques et

Traitements de Surfaces (SPCTYS).

Les travaux concernent d’une part, la compréhension des mécanismes de croissance
cristalline et d’orientation cristallographique au sein de couches minces d’oxydes ¢élaborés a
partir du procédé¢ sol-gel et d’autre part, la réalisation de couches nanostructurées d’oxydes

ordonnées a longue distance.

Le procédé sol-gel est mis en ceuvre au laboratoire depuis environ 20 ans. Il permet
d’¢laborer un grand nombre de matériaux oxydes avec un bon controle de la composition
chimique et un faible colt. Les traitements thermiques post-dépdt a relativement basse
température (~600°C) présentent les avantages d’étre simple a mettre en ceuvre et de conduire
a la réalisation de matériaux comportant des cristaux de diametre nanométrique (~5 nm). Des
traitements thermiques ultérieurs a plus haute température induisent des instabilités
morphologiques au sein des couches minces polycristallines et simultanément une orientation
cristalline préférentielle. Des cavités naissantes aux joints de grains puis grossissantes,
fragmentent la couche en flots isolés orientés de taille nanométrique. A partir de ce
phénomene, des nanostructures ordonnées peuvent étre réalisées a 1’aide de surfaces

particuliéres de substrats monocristallins, en particulier des surfaces vicinales.

Nous nous sommes intéressés plus particuliecrement a 1’étude de la nanostructuration
de couches minces de zircone stabilisée a 1’oxyde d’yttrium sur des surfaces d’alumine o
taillées selon les plans (0006). Ces matériaux ont I’avantage d’étre trés bien connus du
laboratoire mais aussi de la communauté scientifique internationale. Nous considérons que
ces travaux sur ce systeme "modele" peuvent étre étendus a des matériaux oxydes plus

fonctionnels.



Dans une premicre partie, nous rappellerons le contexte général de I’étude ainsi que
différentes bases bibliographiques nécessaires a la compréhension des travaux qui vont suivre.
Dans une deuxiéme partie, nous présenterons les différents instruments utilisés pour la
caractérisation des couches minces. Ensuite, dans une troisiéme partie, nous aborderons les
mécanismes de croissance et d’orientations préférentielles lors de traitements thermiques
post-dépdt amenant a différentes microstructures par modification de surface du substrat, et
enfin dans une quatriéme partie, nous présenterons comment réaliser expérimentalement des

nanostructures ordonnées d’oxydes épitaxiées sur des surfaces vicinales.



Avant propos

La langue des communications internationales étant I’anglais, certains mots clés ou
termes souvent employés, seront utilisés dans cette langue. De méme, certains sigles clés
usuels relatifs a I’étude des couches minces épitaxiées et ses dérivés, seront laissés en notation
anglo-saxonne par souci de ne pas troubler le lecteur dans ses réflexes visuels propres a la
littérature internationale de langue anglaise. Ainsi la Microscopie a Force Atomique par

exemple restera nommé AFM (Atomic Force Microscopy) et non pas MFA.
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Chapitre I - Contexte et bibliographie

Ce chapitre rappelle le contexte général ainsi que les bases bibliographiques
nécessaires a la compréhension de 1’étude. Nous verrons dans une premiere partie, aprés un
bref historique sur le développement des matériaux en couches minces, quels sont les enjeux
technologiques actuels ainsi que les techniques de fabrication de couches minces
nanostructurées. Nous décrirons ensuite la voie sol-gel comme technique de synthése
chimique des couches minces oxydes et plus particuliérement des couches minces de zircone
stabilisée a 1’oxyde d’yttrium (YSZ, pour « Yttria Stabilized Zirconia »). Enfin dans une
derniére partie, nous montrerons quels sont les mécanismes de croissance cristalline en
couche mince, quelles sont les différences avec les couches les plus étudiées telles que les
métaux et les semi-conducteurs du groupe III-V, IV-IV ou encore II-VI, et dans quelle mesure
I’interface joue un rdle important sur la croissance, 1’épitaxie et la nanostructure finale des

couches minces.

1. Les couches minces nanostructurées

Par principe, une couche mince d’un matériau donné est la matiére déposée sur un
support que 1’on appelle substrat, I’une des dimensions (épaisseur) de ce dépdt a été fortement
réduite. C’est cette quasi-bidimensionnalité qui donne la premiére caractéristique de la couche
mince. Par conséquent I’effet des interfaces jouera un réle non négligeable sur les propriétés

physiques du matériau.

1.1. Bref historique sur I’application des couches minces

Les couches au sens de dépdts sont utilisées depuis des centaines d’année. L.’émaillage
constitue un exemple de réalisation de couches. Elles sont utilisées dans des domaines
d’applications aussi variés que I’optique avec les couches réflectrices (miroirs) [1] et anti-
reflets [2], le domaine électrique avec les couches conductrices métalliques, la mécanique
avec les couches abrasives ou résistantes a 1’usure (e.g. nitruration) et la chimie avec les

couches protectrices (e.g. fluorures). Les couches minces ont connu un essor industriel
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important au milieu du 20°™ siécle, majoritairement dans les applications optiques, puis

¢lectroniques.

Dans nos travaux, nous comprendrons par le terme couche mince, une couche
d’épaisseur nanométrique, c’est a dire inférieure a la centaine de nanométres [3, 4]. Le
développement de la microélectronique a pour point de départ I’invention des premiers
transistors a la fin des années 1940. Les premiers circuits intégrés sont apparus quelques
années plus tard (1958) utilisant grandement les matériaux en couches minces tels que des
couches métalliques, des couches semi-conductrices, des couches d’oxydes diélectriques...
L’industrie microélectronique a largement exploité le silicium. Ce matériau a la particularité
d’étre semiconducteur, d’étre abondant dans la nature et d’avoir une liaison tétravalente. On
peut citer I’alliage dérivé SiGe, semiconducteur du groupe IV-IV [5, 6], et les alliages InAs et
GaAs du groupe III-V [7] comme étant grandement €tudiés. En ce qui concerne les oxydes,
les recherches sont moindres et surtout plus récentes. Cependant, on peut citer les avancées
dans I’¢laboration, la caractérisation microstructurale et la compréhension des propriétés des
couches d’oxydes ¢épitaxiées semiconductrices, supraconductrices, ferroélectriques,

ferromagnétiques,... [8, 9, 10, 11].

Aujourd’hui, les couches minces sont utilisées dans une logique de miniaturisation des
composants dans de nombreux domaines tels que 1’¢lectronique, 1’optique, la photonique, le
magnétisme dans ses applications pour les capteurs, les micro-actionneurs ou encore

I’enregistrement magnétique (stockage de grande densité) [12], pour ne citer que ceux-la.

1.2. Les enjeux technologiques actuels

A T’ére des nanotechnologies [13, 14], les objectifs technologiques actuels convergent
vers une structuration des couches minces a une échelle nanométrique de plus en plus petite.
Aujourd’hui le contréle des procédés d’¢laboration est tel que 1’on peut structurer les films a
I’échelle atomique [15]. Parallelement, la volonté de réaliser des structures ordonnées a

longue distance est grande [16].
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1.2.1. La miniaturisation

On peut distinguer deux raisons a la course a la miniaturisation. La premiére est de
diminuer 1’encombrement des appareils et la seconde est d’atteindre de nouvelles propriétés,
donc de nouveaux champs d’application, a travers les dimensions finies et nanométriques des

objets.

v Diminution de la taille des dispositifs existants

Tous les dispositifs existants, qu’ils soient optiques ou électroniques, sont intégrés
dans des espaces de plus en plus petits ; donc les composants et les matériaux doivent étre
fabriqués dans des dimensions de plus en plus faibles. Un exemple significatif peut étre pris
dans I’industrie microélectronique avec la taille des transistors a effets de champ et les
problémes liés a cette diminution en taille, pour les couches d’oxydes de grille (MOSFET :
« metal oxide semiconductor on field-effect transistor ») [17, 18]. Gordon Moore avait prédit
en 1965 que le nombre de transistors sur une puce doublerait tous les 18 mois. L’intuition
¢tait bonne puisque cette loi baptisée « loi de Moore » est toujours vérifiée actuellement.
L’oxyde employé (la silice, SiO;) laisse apparaitre des courants de fuite par effet tunnel en
deca d’une certaine €paisseur (quelques couches atomiques). De nombreux articles traitent de
I’é¢tude de nouveaux oxydes a grande constante diélectrique (les « high-k ») épitaxiés sur du
silicium en vue de remplacer la silice actuelle [17, 19]. La zircone pourrait étre un bon

candidat [20].

v Atteindre de nouvelles propriétés physiques

Les dimensions nanométriques de la matiere donnent naissance a des phénomenes
quantiques conférant aux matériaux de nouvelles propriétés différentes de celles du matériau
massif. Les phénoménes quantiques sont connus depuis maintenant pres d’un siecle. On peut
citer un ouvrage sur la physique quantiques des structures semiconductrices [21]. Des cristaux
de taille nanométrique ont un rapport surface sur volume trés grand ce qui implique un
changement des propriétés liées leur structure. Les effets de surface et d’interface sont ainsi
privilégiés, ce qui explique le nombre croissant d’¢tudes relatives a ce domaine de recherche
[22, 23]. La taille nanométrique des cristaux fait apparaitre un confinement électronique qui
confere des propriétés quantiques aux nano-matériaux. Grace au développement de nouvelles
techniques de dépdts, de nombreuses nanostructures bidimensionnelles (2D) multicouches
d’épaisseur nanométrique (« Quantum Wells », QWs), sont réalisées dans ce but par exemple

[24]. Ainsi les propriétés de transport des porteurs de charges sont modifiées et le transport
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¢lectronique ne se fait plus de fagon tridimensionnelle (3D), mais plutdét bidimensionnelle
(2D) ou unidimensionnelle (1D). Le transport des porteur de charges peut étre aussi quasi-nul
dans le cas d’un confinement selon un point (0D) [3, 25]. La volonté d’organiser la matiére
dans des dimensions réduites est trés forte [26]. On peut donner I’exemple des matériaux
semiconducteurs [6], diélectriques [27] ou magnétiques [28, 29, 30]. Il est évident que la
découverte de nouvelles propriétés ouvre un large champ sur de nouvelles applications

possibles.

1.2.2. La mise en ordre

La mise en ordre des objets sur une surface est un aspect important autant pour les
prouesses technologiques que pour les propriétés que cela confére aux couches minces. Un
controle maximum de 1’ordonnancement est évidemment souhaité a un moindre cotit. On peut
distinguer plusieurs critéres d’ordre au sein de la couche nanostructurée : une organisation

spatiale, une homogénéité en taille et en forme.

Ces dernicres années, la volonté de réaliser des structures spatialement organisées est
trés forte. Certaines propriétés peuvent s’accroitre lors de cette mise en ordre [16]. On peut
citer en exemple des études sur l’arrangement spatial ordonné de plots quantiques
semiconducteurs [31, 32, 33] ou de fils d’oxydes [34]. Plusieurs applications nécessitent un
ordonnancement spatial trés rigoureux telles que les adresses mémoires dans le domaine
magnétique ou des dispositifs dans le domaine de 1’optique. Le contréle de la taille des
cristaux est également fortement souhaitable [35]. De plus, une distribution en taille la plus
resserrée possible est vivement recherchée afin d’augmenter la cohérence des effets au sein du
matériau actif. Le contréle de la morphologie des objets est aussi largement recherché. On
peut citer quelques exemples récents de nanostructures surprenantes réalisées avec I’oxyde de
zinc [36, 37]. De surcroit, une uniformité des objets sera également recherchée pour une plus
grande homogénéité des effets sur les propriétés. Par exemple, une différence de morphologie
d’ilots de germanium déposés sur du silicium affecte sensiblement les propriétés optiques du
matériau [38]. Ou encore, la formation de fils quantiques épitaxiés de fer peut conduire a un
alignement du moment magnétique [39]. De méme, une corrélation peut €tre trouvée entre la
forme des cristaux constituant une couche épitaxiée de fer et 1’orientation du moment

magnétique [40].
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Pour clore ce paragraphe, les différentes nanostructures ordonnées recherchées
peuvent étre classées schématiquement en 3 catégories distinctes en fonction de la dimension
du confinement: 2D, 1D et 0D comme le montre la figure I.1. A titre d’illustration on peut se

référer aux nanostructures réalisées par B. Heidari et ses collaborateurs il y a quelques années

[41].

Quantum wells Quantum wires Quantum dots
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\ /
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2D 1D 0D

Figure 1.1 : Représentation schématique des principales nanostructures recherchées. On peut les classer selon la
dimension du confinement qu’elles induisent (2D, 1D et 0D). Des efforts importants sont faits pour que les
parties actives de ses structures (parties noires) aient des dimensions inférieures a la dizaine de nanomeétres dans

les directions du confinement.

1.3. La nanostructuration des films minces

Diverses techniques permettent de réaliser des nanostructures avec différents degrés de
qualité, d’ordre, de coit et de rapidité. On peut regrouper ces techniques en deux approches
distinctes, dites « top-down » et « bottom-up » [14, 15, 42]. Les résolutions en taille
respectives obtenues avec 1’une et I’autre de ces démarches se rejoignant actuellement [14] et

il est possible de combiner ces deux approches [31, 43].

v" L’approche dite « top-down »

Cette approche, issue de la microélectronique, consiste a enlever de la matiére pour
structurer. C’est le cas principalement de la lithographie et de la nanolithographie [44], mais
aussi du polissage chimique ou du micro-usinage. La technique de lithographie par faisceaux
d’¢lectrons est utilisée dans 1’industrie microélectronique pour graver les masques des circuits
imprimés. Les récentes avancées dans cette technologie permettent de produire des
nanostructures en laboratoire avec une résolution inférieure a la dizaine de nanomeétres [31].

D’autres types de lithographie sont utilisés comme la lithographie par faisceaux de photons ou
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d’ions. Cependant, le colt de ces techniques atteignant une résolution inférieure a la centaine
de nanométres reste encore trés important a cause de I’appareillage spécifique (lentilles et

miroirs spéciaux par exemple).

v' L’approche dite « bottom-up »

Le physicien Richard Feynman a introduit ce terme pour la premiere fois en 1959 lors
d’un discours devant I’American Physical Society [45]. Pour lui, la structuration pouvait se
faire non plus par enlévement de matiere mais par apport de matiére sur une surface, atome
par atome. Vingt-trois années plus tard, en 1982, le premier microscope a effet tunnel voit le
jour [46], servant sept ans plus tard a Don Eigler pour positionner 35 atomes de xénon un a un
sur une surface de nickel, écrivant ainsi les initiales de la compagnie pour laquelle il travaille,
IBM [47]. Aujourd’hui, cette technique utilisant la microscopie en champ proche a effet
tunnel (STM, pour « Scanning Tunnel Microscopy ») reste treés coliteuse. Une autre approche

de cette démarche est basée sur I’auto-organisation.

1.3.1. L’auto-organisation

L’auto-organisation est I’aptitude d’un systéme a s’ordonner sans 1’aide de forces
extérieures. L’ordre semble étre régi principalement par des forces d’interaction élastiques a
longue distance [48], ou encore par des modifications locales de la chimie de surface [49, 50].
I1 est convenu implicitement par la communauté scientifique que le terme "auto-organisation"”
est utilisé lorsqu’il y a un ordre spatial. Sinon, le terme "auto-assemblage" est employé [6].
L’auto-organisation de la matiére permet la fabrication de nanostructures spécifiques. Les
phénoménes d’auto-organisation des couches minces induits par les contraintes d’interface
ont été par exemple largement étudiés autant théoriquement qu’expérimentalement depuis
plus d’une décennie [51, 52, 53]. Cependant, ces travaux concernent essentiellement les
couches semiconductrices hétéroépitaxiées comme les plots quantiques de SiGe ou GaAs, et
beaucoup moins les couches d’oxydes. Néanmoins, il a ét¢é montré que des mécanismes
d’auto-assemblage au sein d’une couche oxyde peuvent procurer un ordre a courte distance
[54, 55]. Le probléme essentiel de cette technique est de contrdler les processus d’auto-
organisation pour obtenir un ordre en taille et spatial. L’auto-organisation peut étre induite par

des substrats gabarits (« templates » en anglais) [56].
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1.3.2. L’utilisation de substrats gabarits

Une couche peut étre ordonnée par la nanostructure du substrat sur lequel elle est
déposée. Plusieurs types de substrats gabarits sont utilisés. On peut par exemple structurer un
substrat par nanolithographie pour ordonner une croissance privilégi¢e localement [31, 43].
De méme, il a ét¢ montré il y a quelques années qu’il est possible de disposer des flots, avec
une distribution en taille réduite, en hexagone par auto-organisation sur une surface
nanoporeuse d’alumine (AAO, pour « Anodic Aluminium Oxyde ») [57, 58]. Par ailleurs des
surfaces vicinales sont de plus en plus employées pour faire croitre des nanostructures

ordonnées.

v" Les surfaces vicinales
Une surface vicinale est une surface moyenne créée par la découpe d’un monocristal
selon un plan Iégérement désorienté par rapport a des plans cristallographiques denses. L une
des caractéristiques d’une surface vicinale est I’angle de désorientation (angle de « miscut »
en anglais). En fait, la surface réelle résultante d’une surface vicinale comporte des marches
¢lémentaires de hauteur atomique (h) et des terrasses paralléles aux plans cristallographiques

de longueur (L), comme le montre la figure 1.2.

/ [001]
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Figure 1.2 : Schéma d’une surface a marches. L’angle m représente 1’angle entre le plan cristallographique dense
le plus proche et la surface vicinale. Il est appelé angle de « miscut » en anglais. ¢ est ’angle d’azimut (angle

entre le bord des marches et la direction cristallographique dense la plus proche).

Ces surfaces sont par exemple utilisées pour faire croitre des nanostructures a une
dimension telles que les fils quantiques (« Quantum Wires ») [59], ou pour faire apparaitre un
alignement d’1lots le long des marches du substrat [60, 61, 62, 63, 64]. Les surfaces vicinales
peuvent étre utilisées également pour éliminer des défauts au sein d’une couche épitaxiée
comme des dislocations d’interface et des fautes d’empilement [65, 66], des parois

d’antiphase [67, 68], ou encore sélectionner une orientation préférentielle dans le plan [69].
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v' Instabilités morphologiques des surfaces vicinales

Les surfaces vicinales peuvent changer d’aspect morphologique dans certains cas au
dela de la température de transition rugueuse (Tr). Plusieurs microstructures de surface
peuvent étre observées. La plus connue est un rassemblement de marches élémentaires (i.e. de
hauteur atomique) gouverné par la minimisation de 1’énergie de surface. En effet, ce
rassemblement ou cette mise en paquets de marches (« step-bunching ») fait apparaitre de
plus larges terrasses qui correspondent a des plans cristallographiques denses, donc de
moindre énergie. Ces terrasses ainsi créées peuvent étre comparées a des facettes (cf. section
4.4.3). Les microstructures obtenues peuvent E&tre auto-similaires puisqu’un simple
changement d’échelle peut étre réalis€¢ comme le montre la figure 1.3. De nombreux articles
traitent de ce phénoméne autant théoriquement qu’expérimentalement pour des cas divers et

variés [48, 70, 71, 72, 73, 74,75, 76, 77, 78].
Traitement thermique
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Figure 1.3 : Représentation schématique du phénoméne de formation de paquets des marches (« step-bunching »)

pour des surfaces vicinales.

I1 peut étre observé parfois une microstructure des marches en "zigzag", ou le bord des
marches suit une direction cristallographique dense (i.e. de bas indices [uvw]) [79, 80, 81].
L’angle défini entre le bord droit des marches et la direction cristallographique principale

voisine est appelé angle d’azimut (¢) [81], comme est indiqué sur la figure 1.2.

1.3.3. Les techniques de dépots les plus usitées

La encore, diverses techniques existent pour apporter de la matiére sur une surface.
Nous décrirons les principales utilisées. On peut les classer de différentes manieres (e.g.
physiques ou chimiques), mais nous préférons les classer selon la phase par laquelle le
matériau transite lors du dépot : soit par un gaz ionis¢ (plasma), soit en phase vapeur, soit en

phase liquide.

v" Pulvérisation cathodique
La pulvérisation cathodique (« sputtering » en anglais) est I'une des techniques les

. . r 7 + r12.r
plus ancienne. Des ions lourds d’un gaz rare, généralement Ar ', sont accélérés sous une forte
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tension jusqu’a la cathode constituée du matériau cible a déposer. Les atomes de surface vont
alors étre arrachés et projetés vers le substrat refroidi afin de s’y déposer. Il est aisé¢ de
produire des dépots métalliques par cette technique. Cependant, dans le cas de matériaux
diélectriques, donc non conducteurs comme la plupart des oxydes, il y a une difficulté car les
ions ne peuvent pas se décharger sur la cathode. Dans ce cas, une parade a été trouvée en
interposant une grille soumise a un potentiel modulé a haute fréquence, ce qui augmente

sensiblement la complexité et le colt du dispositif. Cette technique, appelée « RF-

sputtering », est toujours d’actualité [26].

v' Les dépots en phase vapeur

La plupart des dépdts sont réalis€és en faisant intervenir une étape d’évaporation au
matériau a déposer. Dans certains cas, 1’évaporation conduit a faire transiter les atomes dans
une enceinte a vide poussé, ce qui augmente rapidement le colt du procédé. La technique
probablement la plus connue est le dépot chimique en phase vapeur (CVD, pour « Chemical
Vapor Deposition ») [82]. Les atomes du matériau source a déposer sont transportés par un
gaz vecteur jusqu’a la surface du substrat ou il y a réaction entre le gaz et la surface. Cette
technique utilise plusieurs sortes de précurseurs tels que des organo-métalliques (MOCVD,
pour « Metal-Organic CVD ») ou encore un plasma (PECVD, pour « Plasma-Enhanced
CVD »). Ces dépdts restent assez peu coliteux puisqu’ils peuvent se faire a différents niveaux
de vide et méme jusqu’a pression atmosphérique (APCVD, pour « Atmosphere-Plasma
CVD »).

Une variante plus moderne est 1’épitaxie par jets moléculaires (« MBE, pour
Molecular Beam Epitaxy ») qui a été développée en particulier pour la microélectronique et la
filicre silicium [83]. S’apparentant a la CVD, elle nécessite des conditions de vide tres
poussées. Mais cette technique peut €tre utilisée pour des matériaux oxydes [84]. 1l s’agit de
chauffer a la fois une source d’atomes dont la pression de vapeur restera trés faible (vitesse de
dépot extrémement réduite) et le substrat quasiment a la méme température. Les atomes qui
s’y déposent ont alors une tres grande mobilité et vont se positionner non plus statistiquement
mais de manicre préférentielle par rapport au réseau cristallin de surface du substrat, d’ou le
terme « epitaxy » (cf. section 4.3.2).

On peut citer également 1’ablation laser (PLD, pour « Pulsed Laser Deposition »), ou
la surface du matériau a déposer est chauffée par un faisceau laser pulsé et focalisé. Le

matériau sous forme vapeur transitera dans certains cas par un plasma avant d’atteindre le
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substrat. Cette technique de dépots est largement utilisée pour déposer des matériaux oxydes

[85].

v' Dépbts en phase liquide
Les dépots en phase liquide (LPD, pour « Liquid Phase Deposition », ou CSD, pour
« Chemical Solution Deposition ») bien souvent moins colteuses du fait de leur dispositifs
moindres. On trouvera des synthéses hydrothermales [86], les "spray-pyrolyses" [87] et les
précipitations [88]. Le procédé sol-gel que nous allons détailler ci-apres fait partie de ces

techniques générales de synthése de chimie douce.

2. La voie sol-gel

2.1. Généralités

0°™ siécle comme une nouvelle

Le procédé sol-gel est apparu un peu avant le 2
méthode de synthése chimique du verre. Il permet par simple polymérisation de précurseurs
moléculaires en solution, d’obtenir des matériaux vitreux sans passer par I’étape de fusion des
matieres premieres a haute température. Ce procédé a été élargi a divers matériaux non
vitreux [89]. Il est particulierement bien adapté a la réalisation de revétements tels que des
couches minces d’oxydes [90]. Au sein du SPCTS, le procédé sol-gel a été largement étudié et
utilisé pour la réalisation de divers types de matériaux depuis plus de quinze années [91, 92,
93, 94, 95, 96, 97, 98]. Ce procédé¢ présente les avantages d’étre peu colteux, de pouvoir
contrdler parfaitement la stoechiométrie et de conférer une grande pureté au matériau réalisé
ainsi qu’une grande homogénéité dans le sol précurseur a une échelle moléculaire, voire
atomique. D’autre part, il est possible de générer des matériaux composites massifs
nansostructurés par séparation de phase, par exemple dans le systéme silice - zircone [99,
100]. Aujourd’hui, la méthode sol-gel est trées employée pour réaliser des matériaux

mésostructurés de type hybride [49, 50].

La voie sol-gel consiste a réaliser une solution stable (i.e. le sol) contenant les
précurseurs moléculaires et d’initier des réactions d’hydrolyse-condensation afin de rigidifier
une structure en trois dimensions (i.e. le gel) au sein de laquelle réside le solvant initial [101].

On peut distinguer deux types principaux de précurseurs chimiques : des sels métalliques ou
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des alcoxydes [101]. L’agrégation ou la polymérisation de ces précurseurs conduit a la
formation d’un réseau tridimensionnel interconnecté et stable, appelé gel. La voie minérale
consiste a disperser des cations métalliques dans une solution aqueuse afin que ses derniers
s’hydrolysent pour former des liaisons métal-oxygene. Cette voie conduit principalement a
des systémes colloidaux dans lesquels la proportion des charges électriques au sein de la
suspension détermine le mécanisme d’agrégation menant a la réalisation du gel [102]. La voie

organomeétallique, dont le principe est détaillé ci-apres, est celle que nous avons utilisée.

2.2. Les mécanismes réactifs et non réactifs

Par la voie organométallique, la synthése est effectuée a partir d’alcoxydes, qui sont
des précurseurs organométalliques, de formule M(OR), ou M est un métal et R un
groupement organique alkyle de formule C,Hn+1. Un des intéréts de cette voie est que ces
précurseurs existent pour un grand nombre de métaux et non-métaux. Ils sont soit liquides,
soit solides. Dans ce dernier cas les précurseurs sont pour la plupart solubles dans des solvants
courants. Les réactions chimiques a la base du procédé sont déclenchées lorsque les
précurseurs sont mis en présence d’eau. En premier lieu intervient [’hydrolyse des
groupements alkyles, puis vient la condensation (polymérisation) des produits hydrolysés

conduisant a la gélification du systéme.

v L’hydrolyse
L’hydrolyse du précurseur organométallique fait apparaitre un groupement alcool R-
OH. La réaction se répéte sur chaque groupement OR lié a I’atome métallique et peut s’écrire
comme suit :

M(OR), + xH,0 — M(OH)4(OR),. + xR-OH

On note généralement le rapport d’hydrolyse W = [H,O] / [M(OR),]. On le fixe au moins égal

a n pour que I’hydrolyse soit la plus compléte possible.

v" La condensation
La réaction de condensation peut avoir lieu entre les différents groupements. La
condensation des groupes M-OH entre eux a pour conséquence 1’expulsion d’eau H-OH,
tandis que la condensation de groupes M-OH avec des groupes non-hydrolysés restants M-OR

libére des groupements alcools R-OH. Les réactions peuvent s’écrire de la fagon suivante :
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2M-OH — M-O-M + H-OH
M-OH + M-OR— M-O-M + R-OH

Ces réactions de polymérisation sont généralement arrétées rapidement a cause de
I’encombrement stérique des groupes alkyles, conduisant a des chaines polymeériques
relativement petites. La vitesse de gélification est trés variable et dépend de nombreux
parametres tels que la concentration en alcoxyde, la température, le pH, la coordinence de
I’ion métallique utilisé, la concentration en agent complexant, la nature du solvant [92]...
Tous ces parameétres auront une forte influence sur la microstructure finale des gels.

Un agent chelatant est utilisé dans le cas de sols contenant des ions métalliques a
grande coordinence qui sont la plupart du temps trés réactifs vis a vis des réactions
d’hydrolyse. C’est le cas pour le n-propoxyde de zirconium pour lequel peuvent étre choisis
comme agents chelatants, 1’acide acétique ou 1’acétylacétone [92]. C’est pourquoi la
réalisation des sols se fait en atmosphére seéche. L’agent chelatant a pour but d’encombrer les
groupes hydrolysables et donc de ralentir les réactions d’hydrolyse-condensation. A I’inverse,
un catalyseur ou une modification du pH peut accélérer les réactions d’hydrolyse-
condensation dans le cas d’une gélification particulierement lente (cas des alcoxydes de

silicium comme le tétraéthyl-orthosilicate, TEOS).

v" Croissance et structure des gels

La microstructure d’un gel est relativement difficile a appréhender. Elle est décrite a
une échelle nanométrique et est définie comme ayant une géométrie fractale [103]. Les
mécanismes d’agrégation peuvent étre interprétés par diffusion centrale des rayons X [91] ou
encore par des moyens numériques tels que les modéles d’agrégation particule-amas type
DLA (« Diffusion Limited Aggregation ») [104, 105].

Ces modéles permettent de comprendre comment le gel final se structure en trois
dimensions de maniére fractale (en occupant finalement une petite partiec seulement du
volume global) tout en emprisonnant le solvant. Une fois les agrégats suffisamment inter-
connectés, la structure se rigidifie et forme un gel. On dit que le sol, qui avait les propriétés

d’un liquide, a passé la transition sol-gel.
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2.3. Réalisation de films minces cristallisés

La méthode sol-gel permet de réaliser un grand nombre de matériaux sous diverses
formes comme le montre la figure 1.4. A partir de gels polymériques, il est possible d’obtenir
des aérogels ou des xérogels en fonction de la vitesse du séchage. Dans le premier cas
(aérogels), la structure du gel est conservé apres un séchage supercritique. Dans le second cas
(xérogels), la structure du gel s’effondre pendant I’étape du séchage, le gradient de pression
développé pendant le séchage induisant des contraintes capillaires importantes dans le gel. A
partir d’un xérogel, il est possible de réaliser un échantillon pulvérulent par broyage, puis un
massif polycristallin dense par pression et traitement thermique (frittage). Des xérogels
massifs d’assez grande taille peuvent aussi €tre réalisés par séchage lent sous une atmosphere
humide [99]. A partir de sols, il est possible de réaliser des fibres par coulage dans une gaine
et des couches minces par dépot sur une surface. Les échantillons polycristallins denses

correspondants sont également obtenus par traitement thermique.
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Uniform Particles Gel Aerogel
\\\\\\\\\\\i \ Evaporation
Xerogel Film of Solvent
Xerogel
Fibers
Heat ' Films: AR Glass Ceramics
Sensor Sealing Glasses
Catalytic Catalyst Supports
\\\\ Dielectric Fiber Optic Preforms
Dense Film Protective Controlled -Pore Glasses

Dense Ceramic

Figure 1.4 : les divers matériaux dérivés du procédé sol-gel. Schéma issu de [101].

Les couches minces peuvent étre réalisées a partir de la méthode sol-gel soit par
pulvérisation (« spraying »), soit par centrifugation (« spin-coating »), qui consiste a déposer
des gouttes de sol précurseur sur un substrat tournant, soit par trempé (« dip-coating »). La
méthode du trempé est celle que nous avons utilisée. Elle consiste a plonger un substrat dans

le sol précurseur et a le retirer a vitesse constante. Ainsi un film mince, d’épaisseur
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dépendante de la concentration en alcoxyde dans le sol, se dépose sur le substrat par

capillarité (cf. figure 1.5).
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Figure 1.5 : (a) méthode du trempé et (b) 1’épaisseur de la couche en fonction de la concentration en alcoxyde

dans le sol précurseur pour le cas du n-propoxyde de Zirconium (issu de [97]).

Cette technique a 1’avantage d’étre facile a mettre en ceuvre et d’étre peu onéreuse.
Elle permet de réaliser des couches d’épaisseur variable et contrdlable en fonction de la
concentration en alcoxyde dans le sol précuseur. Il a ét¢ montré que I’évolution de 1’épaisseur
de la couche suivait une loi linéaire en fonction de la concentration (cf. figure 1.5(b)) [97].
Néanmoins, la couche déposée n’a pas une é€paisseur constante sur toute la surface du
substrat, ce qui peut étre génant pour certaines caractérisations. L’épaisseur est variable aux
extrémités de la couche, mais constante sur une large surface au centre. C’est pour ces raisons

que toutes les couches ont été "observées" au centre des échantillons.

Dans le cas des couches minces, on considére que les réactions d’hydolyse-
condensation sont initiées par la vapeur d’eau de I’atmosphere ambiante et les radicaux
hydroxyles fixés a la surface du substrat. Ainsi le sol préparé dans lequel on trempe le substrat
ne contient pas d’eau (W = 0). Une étape de séchage a des températures voisines de 60°C
permet de libérer le solvant résiduel et de gélifier la couche. Enfin, un traitement thermique
permet de libérer les radicaux organiques. Durant ce traitement, 1’épaisseur de la couche est

diminuée d’un facteur 3 environ.
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2.4. Les films minces oxydes ¢élaborés par voie sol gel

La plupart des oxydes peuvent étre réalisés par des méthodes sol-gel. Nous avons
choisi de travailler sur un oxyde "mod¢le", la zircone stabilisée a 1’yttrine (YSZ), pour
plusieurs raisons. Tout d’abord, I’élaboration de la zircone par voie sol-gel est bien connu du
laboratoire depuis plus de quinze années. De plus, les caractéristiques structurales de cet
oxyde sont elles aussi bien connues du laboratoire. L’alcoxyde précurseur de zircone est peu
coliteux, et enfin la structure fluorine de symétrie cubique de YSZ facilite I’interprétation des
diagrammes de diffraction des rayons X dans le but de caractériser la microstructure de la
couche.

Cependant, les études menées sur YSZ élaboré par voie sol-gel peuvent étre étendues a
des matériaux oxydes plus "fonctionnels" ¢laborés également par des méthodes de dépdt en
phase liquide. On pense en particulier a des oxydes a propriétés remarquables de structure
pérovskite ABO;, comme les ferroélectriques par exemple: BaTiOs;, SrTiOs;, SrRuOs;,

LaMnO;, Pb(Zr,Ti)Os,... [10, 106, 107].

3. La zircone

La zircone est un matériau bien connu de la communauté scientifique travaillant sur
les matériaux oxydes, du fait de ses nombreuses propriétés remarquables (haute constante
di¢lectrique, grande conductivité ionique, fort indice de réfraction, grandes propriétés
réfractaires, de grandes propriétés mécaniques...) qui lui offrent de larges applications dans
des domaines tres divers. La zircone est étudiée au sein du SPCTS depuis plus de quinze

années et en particulier la zircone élaborée par voie sol-gel [108].

3.1. Polymorphisme de la zircone pure (ZrO5,)

A pression atmosphérique, la zircone existe sous trois variétés cristallines en fonction
de la température:

- la phase monoclinique de groupe d’espace P2,/c, stable de la température ambiante
jusqu’a 1170°C,

- la phase quadratique de groupe d’espace P4,/nmc, stable de 1170°C a 2370°C et

enfin
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- la phase cubique de groupe d’espace Fm3m qui est stable au dela de 2370°C jusqu’a
sa température de fusion qui est de 2680°C.

Ces trois structures sont représentées schématiquement dans la figure 1.6. Il est
important de noter que d’autres variétés cristallines existent a des pressions plus importantes,
comme les phases othorhombique ou hexagonale qui ne seront pas détaillées ici [108, 109,

110].

o o (®)
o o )

ZrO, cubique ZrO; quadratique ZrO; monoclinique
Figure 1.6 : Représentation de l'environnement de l'ion zirconium en fonction des phases de la zircone.

La phase cubique est de structure fluorine et présente un ion Zr*" en coordinence 8 (i.e.
au centre d’un cube dont chaque sommet est un anion oxygene). La structure de la variété
quadratique dérive de la structure fluorine et est obtenue par une distorsion du réseau selon
I’axe c. Le cation Zr*" est toujours en coordinence 8, mais le cube anionique est déformé.
Enfin la structure de la variété monoclinique dérive également de la structure fluorine, mais
cette fois le cation Zr*" est en coordinence 7.

Les changements de phases sont différents dans chacun des deux cas. La transition
cubique — quadratique est displacive avec un déplacement des atomes d’oxygene le long de
I’axe ¢ [111]. La transition quadratique — monoclinique est dite martensitique avec une
augmentation importante du volume de la maille cristalline (~5%). Cette originalité a été
exploitée il y a quelques années pour le renforcement mécanique des matériaux [112], mais
elle constitue un inconvénient majeur quant a I’utilisation de la zircone pure dans des
applications a haute température.

Cependant I’ajout de cations métalliques de différentes valences en solution solide
dans la zircone peut induire une stabilisation de la phase quadratique ou cubique a basse
température. Généralement, les dopants utilisés sont les oxydes de calcium, de magnésium,

d’yttrium ou encore de cérium.

26



3.2. La zircone dopée a I’yttrine (Y,03)

La nature et la structure des phases de la zircone dopée sont fortement dépendantes de
la nature des oxydes dopants, de leur concentration ainsi que de la valence du cation
métallique venant en substitution du zirconium. Dans le cas de la zircone dopée a I’yttrine
(i.e. oxyde d’yttrium, Y-03), le cation trivalent Y** vient en substitution du cation tétravalent
Zr*" en coordinence 8 [113]. Cela induit I’introduction de lacunes d’oxygéne dans le réseau
anionique, ce qui a été largement exploité dans le cadre des conducteurs ioniques. L’équation
d’incorporation de D’yttrine dans le réseau cristallin de la zircone, en respectant 1’¢lectro-

neutralité, peut s’écrire avec le symbolisme de Kroger comme suit :

Y,0, 0% 2Y, + 305 + V2
2Y3 7r ~“~o 0

Les lacunes anioniques créées (V,°'), dont le nombre est proportionnel au taux de
dopage, s’accompagnent d’une distorsion du réseau. Ceci induit un environnement 7 du
zirconium voisin, comme dans le cas de la zircone monoclinique. Schématiquement, on peut
dire que le nombre relatif d’environnement 7 du zirconium déterminera la structure du cristal.
La figure 1.7 montre le diagramme de phase ZrO,-YO, s jusqu’a 20% molaire d’yttrium. La
limite entre la variété quadratique et cubique en fonction du taux de d’Y>" incorporé reste

assez floue [114].
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Figure 1.7 : Diagramme de phase ZrO,-YO, 5 jusqu’a 20% molaire d’Y.

3.2.1. Zircone quadratique

Pour des taux de dopage compris entre 4% et 12,5% d’yttrium, la zircone cristallise
dans sa phase quadratique et tend vers une symétrie cubique quand le taux de dopage
augmente [111]. L’évolution des parametres de maille a et ¢ dans un repére pseudo-
quadratique face centré dérivé du repere cubique (cf. figure 1.8) peut différer Iégerement selon

les auteurs et peut s’écrire comme suit:

a=5,0801+0,3582x
selon [111],
¢=5,1944-0,3045x

pour x (fraction molaire de YO 5) compris entre 4 a 13% molaire d’yttrium, et

a=5,0859+0,321x
selon [115],
¢=5,1892-0,256x

pour x compris entre 0 et 11% molaire d’yttrium.
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3.2.2. zircone cubique

Au dela d’un certain taux de dopage, la zircone se stabilise dans une symétrie cubique.
Cependant, le paramétre de maille de la zircone cubique augmente avec le taux de dopants.
Ceci peut s’expliquer par le fait que l'introduction de lacunes anioniques induit un
repoussement des charges positives des cations métalliques qui se retrouvent « face a face ».
E.H. Kisi et C.J. Howard [111] ont montré que 1’évolution du parameétre de maille suit une loi
de Végard pour des taux de dopage (x) allant de 12 a 25% molaire d’YO, s et peut s’écrire

comme suit :

a=5,1159+0,1547x

D’autres auteurs [116] ont montré qu’elle pouvait s’écrire de la maniére suivante :

a=5,1063+0,2x

o 7r 4t

0o

Figure 1.8 : maille cubique de YSZ de structure fluorine, montrée sans lacunes d’oxygeéne

3.3. YSZ ¢laborée par voie sol-gel

Les méthodes sol-gel permettent de réaliser facilement de la zircone stabilisée a
I’oxyde d’yttrium [117, 118, 119]. Le type de précurseur choisi pour la zircone est le n-
propoxyde de zirconium (Zr(OC,Hs)s) et le nitrate d’yttrium pentahydraté de formule
Y (NO3)3(H20)s est utilis¢ comme précurseur d’oxyde d’yttrium. L’¢élaboration des sols se fait

comme le montre 1’organigramme de la figure 1.9(a).
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Figure 1.9 : (a) Organigramme d’¢laboration des sols précurseurs de YSZ et (b) organigramme de préparation des

couches minces épitaxiées nanostructurées.

Les différents parameétres chimiques d’¢élaboration des sols sont les suivants :
C =[Zr(OCyHs)4] = [Zr]
Y = [Y(NO3)3(H0)s] = [Y]
R = [acétylacétone] / [Zr(OC,Hs)4]
R’ =[acétylacétone] / ([Zr(OC,Hs)4] + [Y(NO3)3(H20)s])
W =[H,0] / [Zr(OC,Hs)4]

La couche ainsi réalisée est amorphe. Plusieurs traitements thermiques successifs sont
nécessaires pour provoquer la cristallisation, puis pour obtenir 1’épitaxie et une
nanostructuration (cf. figure 1.9(b)). Dans ce cas, I’épitaxie est induite par croissance
granulaire préférentielle dirigée par l’interface et la nanostructuration par des instabilités

morphologiques. Ces phénomenes sont détaillés dans les paragraphes qui suivent.

4. Croissance cristalline en couche mince

4.1. Mise en garde

Il existe différents modes de croissance inhérents aux méthodes de dépots, comme
nous 1’avons vu dans les sections 1.3.3 et 2. Une abondante littérature existe au sujet des films
hétéroépitaxiés mais plus particuliérement pour ceux qui sont épitaxiés par apport de matiere

en phase vapeur (MBE, PLD, MOCVD...). Dans ces cas, la cristallisation se fait directement
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apres dépot sur le substrat par condensation. La cristallisation des couches minces ¢laborées
par voie sol-gel est tout autre, puisque la couche déposée initialement est amorphe. Par
conséquent, la nucléation ainsi que les mécanismes de croissance sont a priori différents. A
titre de comparaison, nous citerons quelques exemples connus dans le domaine des couches
semiconductrices hétéroépitaxiées ¢laborées en phase vapeur, qui ont des modes de croissance

différents mais des microstructures finales qui peuvent étre comparables a notre cas.

4.2. Nucléation - Croissance

Les phénoménes de nucléation—croissance font appel a I’étude de la stabilité
thermodynamique des phases ainsi que les cinétiques de leur transition, qui peuvent se
décomposer en trois étapes. La premiere est la nucléation proprement dite ou une nouvelle
phase apparait au sein d’une ancienne métastable. La nucléation produit généralement un
grand nombre de petits cristallites (les nucléi) avec une distribution en taille resserrée. Dans la
seconde étape, les nucléi créés de taille suffisante croissent rapidement au détriment de
I’ancienne phase jusqu’a ne plus faire qu’une seule phase. Enfin dans le dernier stade, connu
sous le nom de coalescence, les grains de la nouvelle phase grossissent en s’assemblant afin
de minimiser leur enthalpie libre de surface. Les plus gros grains (les plus stables) grossissent
aux dépens des plus petits (mirissement d’Ostwald). Ainsi le nombre de grains est réduit

fortement durant cette étape.

4.2.1. Nucléation et croissance isotrope (3D)
v" Cas général
Les ¢études académiques de la nucléation concerne I’apparition d’une nouvelle phase
solide dans une ancienne liquide, et fait référence a la cristallisation post-fusion ou 1’état
cristallin était déja présent avant la fusion, comme c’est le cas des métaux. On parle alors de
recristallisation [120, 121]. Dans le cas de couches ¢élaborées par voie sol-gel, la
cristallisation a lieu non pas par abaissement de la température, mais par augmentation de
celle-ci (i.e. par traitement thermique). La diffusion atomique activée thermiquement au sein
d’une matrice amorphe facilitera [’arrangement atomique dans un réseau périodique

tridimensionnel.
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La nucléation est engendrée par des variations locales de concentration faisant
apparaitre des entités au sein desquelles les atomes s’arrangent périodiquement dans 1’espace
de manicre stable, formant ainsi une nouvelle phase. Les lecteurs intéressés par les aspects
thermodynamiques de la nucléation a I’échelle nanométrique peuvent se référer a un article de

revue récemment publié [122].

La nucléation a largement été décrite dans des systémes fermés. Les auteurs Johnson,
Mehl, Avrami et Kolmogorov sont les premiers a avoir fait de lourds travaux sur les aspects
cinétiques des changements de phase. On peut citer notamment les travaux d’Avrami publiés
en 1939 [123]. Des actualisations régulieres de ces lois générales sont effectuées sous
différentes conditions (taux de nucléation constant, corrélation des sites de nucléation dans
lI'espace...) [124, 125, 126]. Ces travaux servent toujours de base pour 1’élaboration de
nouveaux modeles [127]. La fraction /" de la phase transformée aux dépens de la phase
amorphe en fonction du temps, peut se mettre sous la forme de la loi d'Avrami [128], pour un

systéeme homogene, comme suit :

J=1-exp(-kt")

ou k est une constante a une température donnée et n I’exposant de croissance qui est égal a 3
ou 2 pour des croissances bidimensionnelles (cas des couches trés minces), avec un taux de

nucléation constant ou nul, respectivement.

Les travaux de Lifshitz, Slyozov [129] et Wagner [130] (théorie LSW) montrent
¢galement une naissance d'embryons d'une deuxiéme phase dans des solutions solides
sursaturées qui peuvent expliquer le cas de la naissance d'un embryon oxyde dans un gel

amorphe ou la concentration augmente par le départ des radicaux organiques.

Cependant, les calculs sont toujours basés sur un volume global constant (normalisé a
un pour le cas général exposé ci-dessus) et une concentration globale constante. Hors, tel n’est
pas le cas pour les couches minces élaborées par voie sol-gel. Le systéme pour ce dernier est a
masse, volume et composition chimique variables, puisqu’il y a départ de maticre (i.e. les
radicaux organiques) lors du traitement thermique de cristallisation. C'est la fluctuation locale
de composition chimique qui fait naitre un germe dans un gel dans une plage de température

donnée [131, 132].
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v' Cas de la cristallisation de la zircone élaborée par voie sol-gel

Des études antérieures réalisées par diffusion centrale des rayons X au sein du groupe
ont permis de montrer que les agrégats fractals dans les gels polymériques de zircone sont
constitués de particules ¢lémentaires riches en zirconium de 2 nm de diamétre [91, 94, 133].
Ces entités de tres petite taille cristallisent sous forme de cristaux de quelques nanométres de
diametre (~5 nm) a de faibles températures de calcination (400 - 600°C) [134, 135]. Ces
cristaux de zircone sont sous forme métastable, quadratique ou cubique, méme lorsque la
zircone est pure [136]. D’autre part, il a été montré que la cristallisation en couche mince
survient aléatoirement dans 1’épaisseur de la couche, c’est-a-dire par nucléation homogene

[96, 137, 138].

4.2.2. La coalescence ou mirissement d’Ostwald

La coalescence a lieu lorsque la phase préexistante métastable a completement
disparu. Le systeme est alors constitué¢ exclusivement de la nouvelle phase sous forme de
cristaux d’orientation aléatoire qu’on appelle grains. L’interface entre deux grains dans cette
environnement polycristallin est appelé un joint de grains. Cette zone est en partie définie par
une absence d’ordre cristallin et donc par son énergie ¢levée. Le systéme tendra a abaisser son
énergie globale en ¢liminant les joints de grains, d’ou une influence majeure sur les
mécanismes de croissance granulaire. Le mécanisme de croissance normale est gouverné
essentiellement par 1'énergie des joints de grains et la diffusion qu’elle entraine. Cette énergie
dépend a la fois de I’orientation relative des domaines cristallographiques et de la courbure du
joint. Elle influence ainsi sa stabilité et sa mobilité ; par conséquent, elle influence la
croissance des grains voisins. La courbure d’un joint de grain déterminera sa vitesse de
déplacement, ainsi que la vitesse de croissance granulaire qui en résulte [139]. On peut citer
un article de revue traitant de ces sujets et des mécanismes de croissance qui peuvent en
découler [140]. De méme, la stabilit¢ d’un grain dépendra directement de sa taille. Un petit
grain sera instable du fait de sa grande surface spécifique. Autrement dit, un grain tendra a

grossir au détriment des plus petits, de manicre a augmenter sa stabilité [141].

Par ailleurs, il a ét¢ montré que la stabilité d’un grain dépendait directement de ses
critéres géométriques (le nombre de cotés par exemple). Ainsi, la relation de Mullins-Von
Neumann indique que les grains les plus stables sont ceux qui ont une géométrie hexagonale

en coupe (2D). Cette relation peut s’écrire de la maniere suivante [142, 143, 144] :
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d 3 170
ou A, est ’aire d’un grain a n cotés, M et y;, sont respectivement la mobilité et I’énergie des

joints de grain. Ces travaux sont toujours en discussion a I’heure actuelle [145].

v" Croissance normale (3D)
Hillert a repris les travaux de Lifshitz, Slyozov et Wagner afin de décrire la croissance
granulaire normale dans un solide monophasé [146] et Atkinson est I'un des premiers a avoir
développé des modeles décrivant la croissance normale [147]. Hillert postule en 1965 que le

taux de croissance moyen peut s’écrire comme suit :
dt Tie {3 ~

ou M et y;, sont respectivement la mobilité et I’énergie des joints de grains, r. est le rayon
critique des grains pris au moment ou la phase qui a nucléé a atteint les 100% volumiques. La
croissance normale est une croissance statistique provoquant un simple changement d’échelle.

Elle est décrite généralement sous la forme classique suivante :

RO

ou <r> est le rayon moyen d’une particule sphérique croissant en fonction du temps, <ro> est le

rayon moyen des particules apres nucléation, k est une constante cinétique et n est I’exposant
de croissance dépendant des modes de diffusion, mais qui est souvent égal a 2 quand la
croissance est limitée par la diffusion de surface [148]. Cependant, un changement de
comportement des lois de croissance peut apparaitre en fonction de la taille des particules

[149].

Dans le cas des couches minces d’épaisseur inférieure a 20 nm élaborées par voie sol-
gel, I’étape de croissance isotrope est courte, puisque la taille des grains atteint rapidement
I’épaisseur initiale de la couche. Ainsi les interfaces, et plus particulicrement 1’interface

substrat-couche, auront un réle prépondérant sur le comportement de la croissance granulaire.
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4.3. Les effets du substrat

4.3.1. Croissance anormale (2D)

C.V. Thompson et ses collaborateurs ont largement publié leurs travaux concernant la
croissance cristalline en couche mince par des modeles numériques [121, 125, 148, 150, 151,
152, 153, 154]. D’autres auteurs ont contribué également a I’avancement de la compréhension
des mécanismes de croissance anormale en couche mince [155, 156, 157, 158]. Ils ont montré
qu’au-dela d’une taille critique des grains (ordre de grandeur de 1’épaisseur de la couche), la
croissance devenait anormale. On emploie aussi les termes croissance exagérée ou
secondaire. La croissance anormale est un phénomene durant lequel une fraction des grains
croit plus rapidement que d’autres. Durant cette croissance, la distribution en taille des grains
s’¢largit et varie avec le temps en passant éventuellement par une étape intermédiaire ou la
distribution en taille est bimodale. Le groupe de Thompson a repris la relation d’Hillert en y
incluant les énergies d’interfaces [148]. Il a été montré que la croissance pouvait étre
accélérée par la modification de ces énergies. Comme il a déja été mentionné auparavant pour
les énergies des joints de grain, I’énergie des interfaces entre monocristaux sont fonction de
leur orientation cristallographique relative. La relation peut donc étre écrite sous la forme

suivante :

dt <r>

dr _ [2(<7s2 SO ZE e . l)}
r

ou <r> est le rayon moyen des grains de taille "normale", / est I'épaisseur de la couche, yj, est
I'énergie moyenne des joints de grains, <j> est I'énergie moyenne de surface qui est fonction
de l'orientation cristalline des grains par rapport a la surface, % et y représentent
respectivement I'énergie de surface et d'interface et M la mobilité moyenne des joints de
grains. Cette relation montre que les grains orientés favorablement par rapport au substrat
monocristallin (i.e. de maniére a minimiser I’énergie d’interface) seront plus stables et
grossiront plus rapidement au détriment de ceux non orientés. Cette croissance préférentielle a
non seulement un effet important sur la microstructure (larges grains croissant en 2D dans le
plan de I’interface), mais aussi sur 1’orientation cristalline finale de la couche. Elle peut ainsi
amener a une couche d’orientation unique (i.e. la plus favorable énergétiquement). On dit
alors que la couche est texturée s’il existe des orientations préférentielles et épitaxiée si la

couche est orientée a la fois selon la normale au plan et dans le plan.
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4.3.2. Orientation cristalline
v" Orientation selon la normale au plan
Nous avons vu dans le paragraphe précédent que I’épitaxie de couches déposées par
voie sol-gel pouvait survenir par croissance anormale dirigée par I’énergie d’interface couche-
substrat. Le terme épitaxie vient du grec "épi" qui signifie dessus et "taxi" de maniére
similaire et il est utilisé lorsqu’il existe des relations d’orientation fortes avec le substrat. On
peut distinguer deux cas principaux : 1’homoépitaxie pour lequel la couche est de méme
nature chimique que le substrat monocristallin et 1’hétéroépitaxie pour lequel la couche est de
nature chimique différente du substrat monocristallin. Dans le premier cas, la couche adopte
le méme parametre que celui du substrat : on parle alors de pseudomorphie. Dans le second
cas, I’interface peut étre cohérente si la différence de parametre de maille entre les deux
réseaux monocristallins est faible ou semi-cohérente si elle est importante. Si il réside un écart
a la coincidence parfaite, les contraintes induites d’interface devront étre relaxées, par
exemple par déformation élastique [51] ou encore par mise en ilots [53, 159]. Le terme semi-
cohérent signifie que I’introduction de défauts au sein du réseau cristallin de la couche (e.g.

dislocations [160, 161]) est nécessaire pour accommoder celui du substrat.

v" Orientation dans le plan

Cette continuation du réseau plus ou moins parfaite peut amener a différentes
orientations dans le plan selon la structure de I’interface. A la surface du substrat, les cristaux
s’orienteront dans le plan de manieére a minimiser le désaccord de paramétre de maille. Les
réseaux de coincidences (CSL : « Coincident Site Lattice ») sont utilisés pour décrire les
meilleurs accords paramétriques entre le substrat et la couche dans le plan [162, 163]. Cette
méthode, issue des travaux sur les énergies des joints de grain qui est fonction de I’orientation
des grains entre eux [164], consiste a superposer les deux réseaux monocristallins (couche et
substrat) et faire coincider le maximum de points entre les deux réseaux, en faisant tourner
I’un par rapport a 1’autre. Ainsi, les orientations cristallographiques de la couche dans le plan

de I’interface peuvent étre appréhendées.

4.4. Instabilités morphologiques

Lors de croissances ¢épitaxiales, des instabilités morphologiques sont largement
observées dans de nombreux systemes. Cependant les mécanismes menant a la formation

d’ilots ont été le plus largement étudiés pour des couches réalisées par apport de matiére en
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phase vapeur et particulierement pour les couches minces hétéroépitaxiées semiconductrices
contraintes par I’interface ou la relaxation se fait par transition morphologique [50-52, 159,
165]. La formation d’ilots peut avoir lieu pour des couches trés minces donnant ainsi des 1lots
de taille proche de la dizaine de nanomeétres [166]. Il est bien connu que trois modes de
croissance existent dans le cas de couche croissant a partir de la phase vapeur. Deux de ces
modes donnent lieu a la formation d’ilots: le mode Volmer-Weber (V-W) et le mode
Stranski-Krastanov (S-K) (¢f. figure 1.10). Le troisieme mode Frank-van der Merwe (F-vdM)

correspond a un mouillage parfait couche par couche.

l \
!} ! ! ]

Figure 1.10 : les 3 modes de croissance observés pour des couches croissant en phase vapeur : couche par couche
(F-vdM), démouillage complet (V-W) et mise en ilots aprés quelques premieres couches mouillantes (S-K). Issu
de [51].

Le cas des couches minces ¢laborées par voie sol-gel est 1égerement différent du fait
du caractére polycristallin de la couche déposée. Pour de telles couches, parallélement a
I’orientation progressive des cristaux constituant la couche mince, il est fréquemment observé
plusieurs instabilités morphologiques successives, comme un creusement progressif aux joints
de grain et jonctions triples des grains débouchant en surface de la couche, conduisant au

découvrement du substrat, puis a la formation d’ilots parfois facettés.

4.4.1. Instabilités morphologiques aux joints de grains
Herring est 'un des premiers auteurs a avoir travaillé sur les rugosités apparaissant
aux joints de grains émergeant a la surface de la couche. Le creusement aux joints de grain

débouchant en surface sera appelé sillon. La relation suivante peut étre établie [167] :
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Figure I.11 : représentation schématique d’un sillon (coupe d’une surface d’une couche aprés traitement

thermique au voisinage d’un joint de grains), en considérant ici que 1’énergie de surface des grains est isotrope.

Mullins a ensuite élaboré une théorie sur ce phénoméne thermiquement activé [168].
Cet auteur a également présenté une théorie sur la formation d’un sillon attaché a un joint de
grain en mouvement [169]. Le transfert de matic¢re est controlé soit par diffusion de surface
soit par évaporation-condensation [169, 170]. Depuis, plusieurs études se réferent a ces
travaux et montrent que le sillon croit et que sa forme est auto-similaire en fonction du temps

[171, 172, 173].

Ces forces capillaires des joints de grains débouchant a la surface du film conduisent a
la formation de cavités locales jusqu’au substrat, puis a un démouillage plus général de ce
dernier [174, 175]. Ces cavités grossissantes se rejoignent et forcent les joints de grain a
disparaitre. La couche mince se fragmente ainsi en grains isolés les uns des autres, qu’on
appellera ilots par la suite. Ces phénomenes thermiquement activés ont été largement observés

au sein du groupe dans le cas des couches minces de zircone [118, 137, 138, 176,].

4.4.2. Formation d’ilots

De nombreux modeles ont été publiés dans le but d’expliquer les origines de la
formation d’ilots dans des couches contraintes [177] et non contraintes [178]. La formation
d’ilots plus ou moins interconnectés peut étre comparée au phénoméne de décomposition
spinodale [179, 180] ou I’'une des deux phases serait I’air ambiant. Des mod¢les a ce sujet
[181, 182] peuvent étre comparés a des nanostructures obtenues avec des couches minces
d’oxydes déposées par voie sol-gel [54, 96, 162] ou non [55, 183], avec des couches
métalliques [184], ou des couches de polymeéres [185]. Les similitudes entre ces résultats sont

assez frappantes (cf. figure 1.12).
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Figure I.12 : Tllustration du phénomeéne de démouillage et de mise en ilots pour différents systémes. (a-b) images

issus de simulations numériques [181]. (c-e) cas de couches polymeéres [185] et (f-h) cas de la zircone [54, 96].

Dans le cas de couches oxydes ¢élaborées par voie sol-gel, I’épaisseur initiale déposée
détermine en partie les cinétiques de transition morphologique ainsi que la nanostructure
finale de la couche. Ainsi des 1lots de diameétre nanomeétrique peuvent apparaitre a partir d’une
épaisseur initiale faible (pour des concentrations en précurseur faibles dans le sol) [118]. Ces
résultats peuvent étre aussi comparés aux couches métalliques [60, 186, 187], aux couches de
polymeres a concentration faible [186] ou encore a des couches oxydes ¢laborées par d’autres
méthodes que la voie sol-gel (e.g. PLD [26], MOCVD [188]). Les conditions de traitement
thermique post-dépdt (température et durée) ont également un effet primordial sur la densité
et la taille des 1lots [96, 107].

Le groupe de F.F. Lange a largement étudi€ les instabilités morphologiques pour des
couches oxydes d’épaisseur faible élaborées par voie sol-gel conduisant a la formation d’1lots
[189, 190, 191, 192]. Ils en déduisent I’importance du rapport de la taille de grain sur

I’épaisseur de la couche (D/t). Les cinétiques de mise en ilots sont plus rapides pour une
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grande valeur du rapport D/t. La densité ainsi que la taille des 1lots seront ainsi rendus faibles
par une faible épaisseur initiale de la couche. Supposant que la relation énergétique générale

conduisant a 1 formation d’ilots s’écrit comme suit :

E:AS'YS +Ab'Yb + Ai'Yi + AsubYsub

ou A est ’aire de I’interface film-vapeur, A, I’aire du joint de grain, A; l’aire
d’interface film-substrat, Ay, 1’aire de I’interface substrat-vapeur, et y les énergies d’interface
respectives, ils indiquent ainsi que les énergies des joints de grains et de I'interface film-
substrat sont certainement plus grandes que celles de I’interface film-vapeur et substrat-
vapeur.

L’énergie d’interface film-substrat est liée sans aucun doute a [’orientation
cristallographique de la couche et au désaccord du parameétre de maille dans le plan,
favorisant ainsi le démouillage du substrat comme nous I’avons déja indiqué. Cependant, des
résultats similaires ont été observés pour des couches amorphes (polymeres) [185] ou pour
des couches polycristallines sur des substrats amorphes [193, 194, 195]. Par conséquent, on
peut se demander quelle est I’importance de la contribution du désaccord de paramétre de
maille a I’interface dans les couches contraintes sur I’énergie d’interface film-substrat et donc

sur le phénomene de démouillage qui en découle.

4.4.3. Formation de facettes

Le phénoméne de transport de matiere par diffusion de surface lors des recuits fait
souvent apparaitre des surfaces facettées, définies par une surface plane qui est paralléle a un
plan cristallographique dense (i.e. une facette). La formation de facettes, connue depuis plus
d’un siecle par les travaux de Wulff [196], est conduite par la minimisation de 1’énergie de
I’interface cristal-vapeur. Il présume que la forme d’équilibre d’un cristal est telle que yu =
khpi, ou yu est 1’énergie de surface de la facette, k£ un entier naturel et hyy; est la distance prise
perpendiculairement a la facette entre cette dernicre et le centre de I’objet considéré.
Winterbottom a repris ses travaux dans le cas d’un cristal déposé sur une surface [197]. Cette
théorie est aujourd’hui réactualisée a 1’échelle nanométrique [198]. Egalement récemment,
des simulations numériques prennent en compte les orientations cristallographiques des
différents domaines d’une couche polycristalline en croissance, sur la formation de facettes a

la surface de la couche [199]. Plusieurs approches numériques ont été¢ développées afin de
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déterminer les formes d’équilibre des cristaux en fonction de leur orientation
cristallographique [200].

Les facettes sont couramment observées sur de nombreux matériaux déposés en
couche mince tels que des ilots métalliques [201, 202, 203], semiconducteurs [204] ou oxydes

[205].

5. Conclusion

Dans I’étude que nous allons présenter dans la suite de ce mémoire, des couches minces
d’oxydes épitaxiées ont été ¢élaborées par le procédé sol-gel. Dans ce cas, la cristallisation et la
croissance granulaire sont induites par des traitements thermiques post-dépot. Ce processus de
croissance est inhérent au procédé d’¢laboration, peu courant et trés différent de ceux
rencontrés pour les semiconducteurs déposés principalement en phase vapeur. L’épitaxie
s’effectue ici par croissance anormale au sein de la couche de grains orientés
préférentiellement par rapport aux plans du substrat. La nanostructuration survient par des
instabilités morphologiques, générées par des traitements thermiques a relativement haute
température (> 1000°C). Les nanostructures oxydes sont réalisées avec de la zircone stabilisée
a Poxyde d’yttrium (YSZ), déposée principalement sur des surfaces de saphir orientées
(0001). Ces ¢tudes peuvent étre transférées a des matériaux oxydes fonctionnels déposés en
couche mince par des méthodes issues de la chimie douce telle que la voie sol-gel.
L’¢laboration des sols a ¢été effectuée avec de faibles concentrations pour permettre la
formation d’une couche d’épaisseur initiale de quelques nanométres. Des couches
nanostructurées sont réalisées a I’aide de substrats gabarits préalablement traités et présentant
des surfaces vicinales. Elles sont observées au microscope a force atomique (AFM) et
caractérisées cristallographiquement et microstructuralement par diffraction des rayons X

haute résolution en utilisant la cartographie de 1’espace réciproque.
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Chapitre II - Instrumentation

De nombreux outils de caractérisation sont développés dans le but de mieux
comprendre les structures, les microstructures ainsi que les propriétés des matériaux avanceés.
En ce qui concerne I’étude des couches minces épitaxiées, un effort a été porté sur les
techniques d’imagerie comme la microscopie en champ proche [206] et des techniques
utilisant la diffraction, diffusion ou réflexion des rayons X [6, 207, 208, 209, 210]. Je décrirai
dans ce chapitre les principales techniques de caractérisations utilisées, en 1’occurrence, la
microscopie a force atomique (AFM), la diffraction des rayons X employant la cartographie
de I’espace réciproque et la réflectométrie des rayons X pour mesurer I’épaisseur des couches

minces continues.

1. La microscopie a force atomique (AFM)

1.1. Généralités

La microscopie en champ proche est apparue au début des années 1980 avec le
développement par Binning et Rohrer du microscope a effet tunnel (STM : « Scanning
Tunneling Microscopy ») [211]. Pour cette conception et I’ouverture de nouvelles possibilités
qu’elle a engendrée, ces auteurs du groupe IBM ont été récompensés par le prix Nobel de
physique en 1986. Depuis, de nombreuses autres microscopies dérivées sont apparues. La
microscopie en champ proche regroupe trois techniques principales qui sont la microscopie a
effet tunnel (STM), la microscopie a force atomique (AFM) et la microscopie optique en
champ proche (NSOM) [212].

Ces microscopies ont pris une importance de plus en plus grande dans le domaine des
nanotechnologies. Cet essor est notamment dii a la capacité¢ de ces techniques a imager la
morphologie et la microstructure des surfaces depuis I’échelle micrométrique jusqu’a
I’échelle moléculaire ou atomique. Mais leur succes est aussi lié a la capacité de mesurer et
d’imager a I’échelle submicronique des propriétés qui ne peuvent pas 1’étre par d’autres
techniques. Dans des domaines aussi variés que la physique, la chimie ou la biologie, I’AFM

par exemple, permet de mesurer de nombreuses propriétés physico-chimiques locales telles
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que les modules élastiques et viscoélastiques, les propriétés d’adhésion, les charges
¢lectrostatiques, magnétiques, etc....

L’AFM dérive du STM et a été développé pour des matériaux non conducteurs [213].
Ce type de microscope permet de rendre compte de la topographie de surface d’un échantillon
avec une résolution idéalement atomique. On peut en principe associer a chaque force
d’interaction une microscopie différente. Ainsi plusieurs approches de ce type sont
aujourd’hui utilisées pour caractériser les matériaux : MFM (« Magnetic Force Microscopy »)
[214], LFM (« Lateral Force Microscopy ») [215], FMM (« Force Modulation Microscopy »)
[216], etc.... Dans cette étude, I’AFM sera utilis¢é a des fins topographiques. Nous en
extrairons des informations telles que la morphologie des cristaux, leur taille, leur répartition

spatiale, etc....

1.2. Principe de fonctionnement

1.2.1. Principe général

Le principe des microscopies a champ proche est dans son concept général tres simple.
Il consiste a balayer la surface de 1’échantillon avec une pointe dont I’extrémité est de
dimension atomique tout en mesurant les forces d’interaction entre cet atome et la surface. A
force d’interaction maintenue constante par exemple (hauteur variable), il est possible de
retrouver la topographie de I’échantillon.

Plus en détail, la figure II.1 montre le schéma de principe de I’AFM. L’échantillon est
fixé sur un dispositif composé de céramiques piézoélectriques permettant des déplacements
dans les trois directions de l’espace XYZ avec une précision de l’ordre du dixiéme
d’angstrom. La sonde de I’AFM est une pointe ultra-fine, idéalement de dimension atomique,
intégrée a ’extrémité d’un micro-levier flexible (cantilever) et sensible a des forces plus
faibles que les forces interatomiques. Ces interactions peuvent étre des forces de Van der
Waals, des forces électrostatiques, des forces magnétiques ou encore des forces de répulsion
ionique. Les déflections du micro-levier résultant des variations de force entre la pointe et
I’échantillon lors du balayage sont mesurées le plus souvent par une détection optique. Un
faisceau laser est focalisé sur le micro-levier puis réfléchi dans une photodiode coupée en
deux ou quatre quadrants. Le signal différentiel donne la déformation du levier et donc la
force d’interaction, connaissant la constante de raideur du micro-levier. Dans le mode de

fonctionnement standard (en mode contact), la force est maintenue constante durant le
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balayage (XY) a I’aide d’une boucle de régulation qui ajuste la position Z de 1’échantillon. La
force mesurée F,, est comparée a une force de référence F.. Un correcteur €électronique permet
d’annuler I’erreur AF=F,-F., en modifiant la position Z de I’échantillon pour maintenir la
force d’interaction désirée. La mesure de la position de I’échantillon selon I’altitude Z en

fonction des coordonnés XY permet de reconstituer la topographie de la surface étudiée.
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Figure I1.1 : (a) schéma de principe d’un microscope a force atomique (AFM). (b) Détail de la zone d’interaction

pointe-échantillon.

1.2.2. Les modes de fonctionnement les plus courants

L’AFM peut fonctionner dans plusieurs modes que I’on peut classer en deux grandes

catégories : les modes statiques et les modes dynamiques.

v Les modes statiques
Les courbes d’approche-retrait ou courbes de force permettent de mesurer en un point
les interactions entre la pointe et la surface, et notamment la force d’adhésion (cf. figure
I1.2(a)). Mais on parle de mode statique, par opposition aux modes dynamiques, lorsque le
micro-levier n’est pas soumis a des oscillations par un piézoélectrique. Usuellement, on opere
a force constante ; la déflection est maintenue constante par la boucle de régulation qui
contrdle la position Z de 1’échantillon. En principe, la force de référence peut étre choisie

aussi bien attractive que répulsive, ce qui va déterminer la distance de la pointe par rapport a
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la surface de 1’échantillon. Ainsi, le mode non-contact correspond a la plage attractive tandis
que le mode contact correspond a la plage répulsive. En pratique, on choisit le plus souvent la
région répulsive pour avoir une meilleure résolution verticale ; pour une méme variation en
distance, la variation de force est plus grande pour des forces répulsives que pour des forces
attractives. En mode contact, il est possible de travailler a hauteur constante pour des surfaces
trés peu rugueuses. Dans ce cas, la topographie est obtenue par la déflection du micro-levier.
Une des conséquences du maintien du contact avec 1’échantillon est qu’il existe de
grandes forces latérales lors du déplacement de la pointe. Cette situation peut étre exploitée en
mesurant ces forces de friction entre la pointe et 1’échantillon par torsion du micro-levier et a
I’aide d’une photodiode coupée en quatre quadrants (cf. figure I1.2(b)). Cette technique de
mesure est appelée LFM (« Lateral Force Microscopy ») [216]. Cependant, pour de nombreux
¢chantillons, 1’existence de ces forces n’est pas souhaitée pour ne pas endommager la surface
de I’échantillon. Pour remédier a cet inconvénient, les modes dynamiques ont été développés

[217, 218].

«ﬁ,: _ L/
— \ |
4

¥ ¥

Cantilever deflection

g

H
‘\: Fan ¥
L —
—* Scan direction
‘: a)

Z displacement Cantilever twist

) 4

b)

Figure 1.2 : (a) courbe type d’approche-retrait ; mesure de la force d’adhésion. (b) Mode LFM ; mesure des

forces latérales (forces de friction) a 1’aide d’une photodiode coupée en quatre quadrants.

v Les modes dynamiques
Dans les modes dynamiques, un bimorphe piézoélectrique placé a la base du levier
induit une vibration du levier a une fréquence proche de la fréquence de résonance de celui-ci.
Le mode principalement utilisé est appelé contact intermittent (IC-AFM) ou « tapping »
[219]. Dans ce cas, la fréquence de travail est légérement inférieure a la fréquence de

résonance et ’amplitude de vibration est assez grande (10-100nm). La pointe est approchée
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de la surface de I’échantillon jusqu’a ce qu’elle frappe celle-ci a chaque cycle. Dés lors,
I’amplitude de vibration du levier est limitée par I’interaction répulsive pointe-surface. Le
balayage a amplitude de vibration constante permet d’obtenir une image topographique de la
surface (cf. figure 11.3). La pointe peut étre placée dans la zone de forces exclusivement
attractives (relativement loin de la surface). Dans ce cas, on parle également d’AFM en mode
non contact (NC-AFM) pour lequel le parameétre de régulation est la variation de fréquence

d’oscillation du micro-levier [219].

wvw>ﬂ |

X

Figure I1.3 : principe d’imagerie de la topographie en mode "tapping" a amplitude maintenue constante.

D’autre part, il est possible de mesurer des déphasages entre le signal d’excitation
appliqué au bimorphe et le signal d’oscillation du levier, dii aux interactions entre la pointe et
la surface (forces attractives, adhésion, élasticité et viscoélasticité de la surface) [220]. Ce
phénomene a donné lieu a un autre mode : PDM (« Phase Detection Microscopy »). Dans ce
mode, les hétérogénéités mécaniques et/ou physico-chimiques de la surface sont
cartographiées en enregistrant I’angle de déphasage en fonction du déplacement de la pointe.

Enfin, il existe un mode dynamique intermédiaire pour lequel la pointe est en contact
avec la surface de 1’échantillon : FMM (« Force Modulation Microscopy »). Dans sa version
initiale [216], la position verticale de I’échantillon est modulée a une fréquence nettement
inférieure a la fréquence de résonance avec une faible amplitude (1 a 2 nm). La pointe étant
en contact avec la surface, I’extrémité du levier oscille a 1a méme fréquence que I’échantillon.
Ce signal oscillant est mesuré avec un amplificateur synchrone. L’amplitude de 1’oscillation
résultante de la pointe sera directement dépendante de I’¢lasticité de la surface. De plus, si la
surface présente de la viscoélasticité, un déphasage sera observé entre le signal de modulation

de I’¢échantillon et le signal de réponse du levier.
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1.2.3. Dispositif utilisé

L’AFM utilisé est le microscope "PicoScan 2100" congu par la société "Molecular
Imaging". Une photo de cet AFM est montré en figure 11.4. Nous avons utilisé principalement
ce microscope en mode contact intermittent pour obtenir des images topographiques de la
surface de nos couches minces nanostructurées. Ce mode donne une bonne résolution pour
des couches a faible rugosité. Le scanner utilis¢ comprend le laser ainsi que le tube

piézoélectrique et a une étendue maximum de balayage de 5x5 pm?.

Molecular
Imunging

Scanner

Pointe sonde fixée
a I’extrémité du
scanner

Plate-forme porte
¢échantillon

Figure 11.4 : vue globale de I’AFM utilisé.

Les pointes utilisées sont des pointes adaptées au mode contact intermittent distribuées
par le groupe "Scientec". La caractéristique essentielle des micro-leviers, le plus souvent en
silicium ou nitrure de silicium (Si3Ny), est leur constante ¢lastique £. 11 est nécessaire d’avoir
un k petit (par rapport a kaome ~ 10N/m), tout en ayant une fréquence de résonance grande
pour minimiser la sensibilit¢ au bruit. On utilise des micro-leviers en silicium ayant une
fréquence de résonance d’environ 75 kHz et une constante élastique d’environ 2,8 N/m.
Généralement, on travaille entre 25 et 30% de Iamplitude d’oscillation maximum du levier

afin de modérer 1’usure des pointes. Les dimensions des micro-leviers contenant la pointe
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sonde sont environ de 3 um d’épaisseur, 225 um de longueur et 28 um de largeur. Les pointes
sondes ont un rayon de courbure d’une vingtaine de nanometres.

Une déconvolution du signal par la forme de la pointe devrait étre effectuée pour
obtenir des parametres quantitatifs de grande fiabilité. Cependant, pour des objets supérieurs a
une vingtaine de nanometres, ce dispositif permet d’avoir un trés bon ordre de grandeur des
dimensions mesurées. De plus, il a été vérifié¢ un trés bon accord entre les tailles mesurées par
AFM et celles mesurées par diffraction des rayons X. Habituellement, pour ce type
d’échantillons, on se place dans des conditions d’acquisition de 512 points de mesure par
ligne a raison de une ligne par seconde. Les amplitudes de déplacement du scanner dans les

deux dimensions de I’espace sont calibrées a I’aide d’un échantillon étalon, les échantillons

¢talons utilisés étant des grilles de dimensions connues (cf. figure I1.5).
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Figure IL.5 : exemple d’une grille de calibration.

1.3. Interprétation des images obtenues

1.3.1. Dimensions moyennes des objets
A partir des images topographiques d’AFM traitées par le logiciel SPIP développé par
le groupe "Image Metrology" [221], I’extraction des dimensions des objets est directe.
Cependant, ’acceés a des valeurs quantitatives moyennes reste difficile. Pour cela, des outils

mathématiques tels que les fonctions d’auto-corrélation ont ét¢ employés.
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v" Selon la normale au plan
On indiquera le plus souvent I’ordre de grandeur des dimensions verticales mesurées
ou la hauteur maximum observée. Cependant, il pourra étre mentionnée pour certaines
surfaces la rugosité moyenne calculée (déviation de la surface par rapport a une hauteur

moyenne) définie comme suit :

Sim iy S -uf

=0 /=

avec une hauteur moyenne u définie par

M-IN-]1

1
H=HIN D Z(xi,y) .

=0 /=
On parle dans ce cas de la rugosité "rms" (« Root Mean Square »).

v" Dans le plan
Les dimensions latérales des objets peuvent étre mesurées avec la fonction d’auto-
corrélation ou corrélation hauteur-hauteur [6, 222]. Cette fonction d’auto-corrélation peut étre

écrite simplement sous la forme
C(r) = <h(ro)h(r+ry)>

ou r est une distance de décalage par rapport au centre de 1’image, A(7y) est la hauteur a la
distance 1 relative a la hauteur moyenne. Des profils d’intensité extraits de cette fonction
montre un pic principal correspondant virtuellement au déplacement d’un objet par rapport a
lui méme. La largeur totale a mi-hauteur du maximum principal correspond donc a la

dimension latérale de 1’objet considéré.

1.3.2. Ordre spatial

Des profils d’intensité extraits des fonctions d’auto-corrélation peuvent contenir des
oscillations provenant directement de 1’ordre intrinséque aux microstructures. Le degré

d’ordre spatial ainsi que les dimensions de séparation des objets peuvent donc se mesurer
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proprement avec ces fonctions par la position des maxima secondaires, leur nombre (ou leur
amortissement en fonction de la distance) ainsi que leur largeur a mi-hauteur [222, 223]. La
largeur des pics secondaires est une mesure directe de la distribution en ordre spatial [6].
Lorsque les objets sont ordonnés spatialement a longue distance, on s’attend a observer de
nombreux maxima secondaires de méme intensité distant entre eux de nd;, ou n est un entier

et d; la distance entre premiers voisins.

2. La diffraction des rayons X

La diffraction des rayons X est un outil trés employé pour la caractérisation non
destructive des couches minces épitaxiées. Elle permet d’avoir des informations a la fois
structurales (e.g. déformations, gradient de déformations,...) et microstructurales (e.g. taille,
forme des cristaux ainsi que leur distribution associée). Cependant, I’acces a ces informations
nécessite  souvent I’enregistrement de plusieurs harmoniques. Les parameétres
microstructuraux peuvent étre extraits en ayant recours a la modélisation des raies de
diffraction dans certaines directions de 1’espace réciproque afin de séparer différents effets
[54]. Nous avons utilis¢ principalement un montage de laboratoire équipé d’un détecteur
courbe a localisation permettant des acquisitions rapides des cartographies de 1’espace

réciproque.

2.1. La cartographie du réseau réciproque

La cartographie du réseau réciproque est désormais une technique de référence pour la
caractérisation des couches minces épitaxiées qui permet de séparer différents effets agissant
dans différentes directions de I’espace réciproque. La cartographie du réseau réciproque a été
développée initialement pour des monocristaux [224], puis pour I’étude de couches épitaxiées
semiconductrices [225, 226, 227, 228, 229, 230]. Elle a ét¢ transposée au laboratoire pour des
couches épitaxiées oxydes par A. Boulle [54, 231]. Les détecteurs a localisation apportent un
gain de temps d’acquisition non négligeable pour la caractérisation de cristaux imparfaits tels

que les couches minces nanostructurées oxydes.
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2.1.1. Principe d’acquisition
Le détecteur courbe a localisation sépare spatialement les intensités enregistrées sur
toute 1’étendue du détecteur (120°). La distribution d’intensité, correspondant a I’intersection
d’un nceud du réseau réciproque avec la sphere d’Ewald, est enregistrée pour chaque angle
d’incidence . La figure I1.6 montre comment collecter I’ensemble de la distribution
d’intensité diffractée sur le détecteur courbe a localisation en faisant varier @ autour de la
position de Bragg d’une réflexion donnée. Ainsi, le nceud associé traverse enticrement la

sphere d’Ewald et sa cartographie compléte peut €tre enregistrée en un seul balayage en .

\ détecteur

Sphére d "Ewald
» X

Figure I1.6 : cartographie du réseau réciproque.

Les cartographies de 1’espace réciproque que nous avons réalis¢ correspondent a la
mesure de I’intensité diffractée dans le plan (Qx, Q), ou Qx et Q, sont les composantes x et z
du vecteur de diffusion Q (Q = 4n sind/ A). Nous utiliserons les notations usuelles ou 1’axe z
est choisi perpendiculaire a la surface de la couche mince et I’axe x est compris dans le plan
de la couche, de telle maniére que le plan (X, z) coincide avec le plan de diffraction (i.e. plan
du détecteur). Les cartographies bidimensionnelles (w,d) réalisés sont ensuite converties dans

les unités du réseau réciproque (Qx, Q,) par les relations

Qx = (4/L) sinfsin(w - ) et Q, = (4n/A) sinf cos(w - H).

2.1.2. Extraction de parameétres microstructuraux

Les défauts d’une couche mince épitaxiée ont des effets sur I’¢largissement des nceuds

du réseau réciproque, chacun agissant dans une direction particuliére de 1’espace réciproque.
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Ces défauts peuvent étre les distorsions du réseau cristallin, la rugosité de surface du substrat,
les fluctuations d’épaisseur de la couche, la forme et la taille des domaines cristallins, les
déformations ainsi que la distribution spatiale des déformations... Une modélisation compléte
de la distribution d’intensité diffractée par une couche mince épitaxiée imparfaite, intégrant
les différents effets des défauts précédemment cités, permet de caractériser quantitativement
la microstructure des couches minces épitaxiées. Cette activité est menée au laboratoire par A.

Boulle [54, 207, 232].

Nous utiliserons principalement des sections des cartes du réseau réciproque selon Qy
et Q.. Selon Qy (scan ), il peut étre extrait des informations microstructurales dans le plan de
la couche telles que les dimensions latérales des domaines et la mosaicité de la couche. Selon
Q. (scan »-20), il peut étre extrait des informations microstructurales selon la normale au plan
telles que D’épaisseur et les fluctuations d’épaisseur de la couche, les déformations, la
distribution des déformations et les microdéformations dans I’épaisseur de la couche.
Précisons que la direction Q, a Qx = 0 de référence sera prise comme direction normale au

plan de taille du substrat monocristallin.

2.2. Montages utilisés

2.2.1. Diffraction a haute résolution

Le montage principalement utilisé, présenté en figure 1.7, a été congu au sein du
laboratoire et a été largement décrit depuis une décennie [233, 176, 234, 235, 236]. 1l utilise
une source a anode tournante de 15 kW. Une sortie linéaire est utilisée et le foyer X a une
taille de 0,05x8 mm. L’utilisation de cette source beaucoup plus intense qu’un tube
conventionnel permet 1’utilisation d’un monochromateur a quatre réflexions de type Bartels
[237], comprenant des monocristaux plans de germanium taillés selon les plans (220). La
grande résolution de ce monochromateur fournit un faisceau avec une tres faible dispersion
relative de longueur d’onde (AMA = 1,4x10) et une divergence équatoriale limitée (A =
12°7) [233]. Le parallélisme du faisceau issu de ce monochromateur permet de supprimer les
effets d'¢largissement des raies de diffraction liés a la non focalisation intrinséque au

montage ; dans lequel I'échantillon est placé au centre du cercle de détection.
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détecteur courbe a localisation
anode tournante

monochromateur

4 réflexions porte échantillon
5 axes

Figure I1.7 : schéma de principe du diffractométre utilisé.

Le porte échantillon est placé dans une enceinte sous vide primaire ce qui permet de
limiter fortement la contribution du fond continu de la diffusion des rayons X par l'air. Il
comporte cing mouvements motorisés au milliéme de degré ou de millimetre (cf. figure 11.8)
permettant d'orienter les monocristaux trés précisément. Dans le cas de matériaux en couches
minces déposés sur des monocristaux de plan de coupe (hkl), le réglage consiste a amener la
normale a ces plans dans le plan défini par le faisceau incident et le détecteur (i.e. plan de

diffraction) quel que soit I’angle ¢.

Figure I1.8 : schéma du porte échantillon.

Aussi, ce porte échantillon permet de mesurer I’angle de taille des monocristaux avec
une précision atteignant le millieme de degré [238]. Cette mesure peut étre effectuée soit par
différence entre la diffraction par des plans cristallins et la réflexion de la surface vicinale
(surface moyenne), soit par balayage en @ autour du faisceau direct aprés repérage par
diffraction des plans cristallins. Un angle de taille (m) d’un monocristal est toujours défini

selon une direction donnée dans le plan de ce dernier. Mais la valeur de cet angle est fonction
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de I’orientation du monocristal dans le plan. Cet angle sera appelé angle de taille apparent

(m,) et peut étre aussi bien mesuré que vérifié par le calcul par la relation simple suivante :

m, = arctan(cos ¢ tanm)

La figure I1.9 présente I’angle de taille apparent en fonction de 1’orientation du

monocristal dans le plan.

[001]  [0kO] s

Figure I1.9 : angle de taille apparent (m,) d’un monocristal selon une direction donnée dans le plan.

v' Calibration du détecteur

Depuis 1'apparition des détecteurs courbes a localisation [239], plusieurs auteurs se
sont attachés a qualifier et a accroitre la précision angulaire des diffractométres équipés d'un
tel détecteur. En effet, le principe de localisation utilisé ne permet pas d'obtenir une lecture
directe des angles de diffraction. Les diagrammes de diffraction bruts obtenus sont des
histogrammes donnant l'intensité regue en fonction d'un numéro de canal Nc ce qui implique
la réalisation d'une calibration. Cette derni¢re est basée sur l'acquisition d'un diagramme
obtenu a partir d'échantillons étalons dont on connait parfaitement les distances inter-
réticulaires caractéristiques. La calibration consiste alors a établir la fonction f définie par

20 = f(Nc) reliant 20 au numéro de canal Nc. Cette technique appliquée initialement a des

échantillons capillaires [240] a été adaptée au laboratoire par O. Masson [241] sur des
¢échantillons plans. Le matériau de calibration utilisé est un fluorure cubique de formule
chimique Na,Caz;AlF14 (N.A.C) dont la structure a été résolue par G. Courbion [242]. Le
détecteur a localisation utilisé est un détecteur courbe INEL CPS 120° comprenant 8192

canaux.

onction d’apparei
v" Fonction d’ 1
Le profil instrumental est un parametre essentiel a connaitre pour décrire correctement

les profils expérimentaux et ainsi donner les bonnes informations microstructurales. La
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fonction de résolution bidimensionnelle (i.e. en fonction de w et 26, ou gx et q,) peut étre
calculée en prenant en compte les fonctions de transfert de chaque élément optique traversé
par le faisceau de rayons X. La fonction de résolution bidimensionnelle a été calculée par A.
Boulle en considérant la diffraction par un monocristal de silicium taill¢ selon les plans (111)

[235]. Elle est montrée en figure I1.10.

o (°)

-0.094 -0.094

-0.188 0.188 -0.188 0.188
20(°) 260(°)
Figure I1.10 : fonction de résolution bidimensionnelle (a) calculée et (b) mesurée, en utilisant un monocristal

Si(111). L’intensité est représentée dans une échelle logarithmique.

Une section selon 1’axe 26 correspond a la distribution d’intensité enregistrée sur le détecteur
pour un angle d’incidence donné, alors qu’une section selon 1’axe @ correspond a I’intensité
enregistrée sur un canal lors de la rotation de 1’échantillon. La résolution du montage est alors
évaluée par des sections ou projections de la distribution d’intensité selon ’axe @ ou 26, La
résolution de ce montage est de 1’ordre de quelques milliemes de degrés. Les profils sont
quasiment gaussiens et les largeurs intégrales valent 0,0029° selon ® et 0,0058° selon 26

[235].

2.2.2. Diffractometre pour poudres et massifs

Ce diffractomeétre a également été congu au sein du laboratoire et a été utilisé dans le
cadre de mon ¢étude pour vérifier la corrélation entre le taux de dopage et la structure d’un
xérogel de composition Zr;YxOs.05x, résultats qui seront exposés dans le chapitre 3 en
section 1.2.1. Ce diffractomeétre est également basé¢ sur une géométrie Debye-Scherrer et
équipé d’un détecteur courbe a localisation (Inel CPS 120) au centre duquel est positionné
I’échantillon. Il comprend une source de rayons X classique a tube scell¢ utilisant une anode

en cuivre (opérant sous 37,5 kV et 28 mA) et un monochromateur dissymétrique a lame de
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quartz courbe (permettant de fournir un faisceau monochromatique convergent de longueur
d’onde A, =1,5405 A). Ce montage a été décrit et caractérisé en détail par O. Masson [241,
243]. Une discussion sur les différentes géométries utilisées concernant les montages de

diffraction des rayons X de laboratoire sur échantillons polycristallins peut étre trouvée dans

un article récent [244]. Un schéma du montage est montré en figure I1.16.

Cercle goniométrique

7/
/ Monochromateur
-

CP3 120

Bource B3

Cercle de focalisationlﬂe
I"échantiilon

Figure I1.16 : schéma du montage pour poudres et massifs.

3. La réflectométrie des rayons X

Comme cela a été montré pour les couches de zircone pure, la microstructure des
couches minces ¢laborées par voie sol-gel dépend fortement de leur épaisseur initiale [96]. 11
est donc important de pouvoir caractériser précisément cette €paisseur et son évolution au
cours des différents traitements thermiques. C’est pourquoi un montage de réflectométrie des
rayons X a été développé au sein du laboratoire. Cette technique permet de déterminer les
parametres physiques des couches tel que la densité, la rugosité d’interface ou encore

I’épaisseur. Cette méthode a de plus I’avantage d’étre également non destructive.

3.1. Principe physique

Le principe est basé sur la réflexion d'un faisceau de rayons X a la surface d'un

échantillon. Il s'agit d'un phénomeéne optique qui, dans le domaine des longueurs d'onde des

57



rayons X (A ~ 0,1 nm), est observé pour de faibles valeurs de I’angle d'incidence a.. Ce dernier
¢tant défini comme l'angle entre le faisceau incident et la surface de 1'échantillon. Pour un
rayonnement de longueur d'onde A, l'indice de réfraction des matériaux est donné par la

relation :

n=1-5-if.

La partie réelle de cette relation rend compte des phénomenes de dispersion alors que la partie

imaginaire est liée a ’absorption par le matériau. Les paramétres ¢ et £ dépendent de la

longueur d’onde A4 du rayonnement utilisé et de la composition chimique du matériau [245]:

2 (Z+ 1)
A rA? ,.
re ZNAZ 4D = N S
et
2 2 Z”f
r/1 ZNf _r/1

ZnA

ou 7, est le rayon classique de 1’électron, »,=2.818.10"° m, N, le nombre d’atomes par unité
de volume, Z, le numéro atomique et f,, f, les parties réelles et imaginaires du terme de
dispersion anomale de ’espece i. N, est le nombre d'Avogadro, o la densité du matériau,
n, la fraction atomique et 4, la masse atomique de I’espéce i. Lorsque f, n'est pas connue,

le terme d’absorption S est calculable a partir du coefficient d'absorption linéaire x du

matériau :

P
4
Les valeurs numériques des parametres 6 et [ sont trés faibles devant ’unité. Par
exemple, dans le cas de la zircone, ZrO,, elles valent respectivement 1,628.107 et 6,83.107
pour une longueur d’onde Acy kg1 = 0,154 nm.
Pour un angle suffisamment faible le faisceau incident est entierement réfléchi. On

définit une valeur critique o au dessous de laquelle le phénoméne de réflexion totale est
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observé. Si a > a, le faisceau est transmis dans le milieu défini par le matériau. y étant I'angle
entre les faisceaux réfractés et la surface de 1'échantillon, la valeur de l'angle de réflexion

totale peut étre obtenue a partir de la relation de Snell — Descartes :

CoOSa =ncosy

Le phénomeéne de réflexion totale correspondant a une réfraction nulle (» =0) et dans

la mesure ou I'absorption du matériau est négligeable, on peut exprimer approximativement

l'angle critique selon la relation suivante :

cz\/ﬁ

Dans le cas des matériaux en couche, le systéme présente deux interfaces, air/couche
et couche/substrat (cf. figure I1.17). Lorsque I'angle d'incidence est supérieur a l'angle critique
de réflexion totale o, une fraction du faisceau de rayons X subit une réflexion a la surface du

film. L'autre partie pénétre dans le cceur du matériau et peut subir une réflexion partielle a

\ / aisceaux reﬂechi/
Couche
Faisceau refracte

Substrat

l'interface film/substrat.

Figure I1.17 : principe de la réflectométrie des rayons X sur une couche mince continue.

Des franges, appelées franges de Kiessig, issues des interférences entre les faisceaux
réfléchis par les deux interfaces sont observées. La méthode d'analyse consiste a enregistrer et
a analyser les variations d'intensité réfléchie en fonction de l'angle d'incidence sur la surface.
Elle permet de déterminer trés précisément les épaisseurs de couches minces comprises entre
2 et 200 nm.

L'amplitude des oscillations dépend de la différence de densité existant entre le film et

le substrat et de la rugosité des deux interfaces. Par exemple, la rugosité de surface entrainera
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une décroissance exponentielle de l'intensit¢é moyenne I(a) et une rugosité d'interface

atténuera les oscillations de Kiessig ce qui rendra 'analyse plus difficile [246].

3.2. Montage expérimental

Les appareillages utilisés pour la mesure d'épaisseur de films minces sont basés sur la
mesure des intensités réfléchies en fonction de I'angle d'incidence. Les plus courants
fonctionnent en mode pas a pas. Bien que trés précis, ces montages présentent 1’inconvénient
de nécessiter de longues durées d’acquisition et de dépendre fortement des fluctuations de la
source de rayons.

Afin de pallier ce désagrément, A. Naudon [247] a développé un dispositif en mode
angulaire dispersif. C'est ce type de dispositif qui a été réalisé et mis au point par A. Lecomte
et P. Lenormand au laboratoire [97, 248, 249]. Le principe est basé sur la mesure simultanée
des franges d'interférences sur un large domaine angulaire. Pour cela on utilise un faisceau
incident divergent issu d'une source de rayons X linéaire positionnée perpendiculairement a la
surface de I'échantillon comme le montre la figure I1.18. Seuls les faisceaux sélectionnés par

un dispositif de fentes participant a la réflexion sont représentés.

Fentes Monochromateur plan

Source Echantillen / Cl‘.’"prc“r
linéaire meane

2160 1y

Figure I1.18 : schéma du montage de réflectométrie des rayons X en mode angulaire dispersif

Un échantillon plan placé sur un support horizontal est éclairé par un faisceau de
rayons X polychromatique. Un couteau en tantale positionné pres de la surface de la couche
permet d'intercepter une partie du faisceau direct. La position verticale de ce dernier fixe la
plage angulaire de 1'é¢tude (cf- figure I1.19). On utilise un monochromateur arri¢re afin de
rendre les faisceaux réfléchis monochromatiques. Ces derniers sont détectés 2,1 m plus loin

par un détecteur a localisation linéaire dont 'amplitude de détection angulaire est, dans cette

60



configuration, de l'ordre du degré. Un tel détecteur permet d'enregistrer les intensités

réfléchies en fonction de 1'angle d'incidence, ce qui permet de réduire les temps de pose.

Intenzite (u.a.)

(i)
_
(]
Con tean g b
N . S
! Faisceaux
Echartillon /
[A]
_
(]
[
_
(]
el
=
.. . =
linéaire Faisceau
direct
Compteur linéaire = =

Figure II1.19 : schéma de principe du montage de réflectométrie des rayons X. Détermination de 1’origine

angulaire.

3.3. Traitement des données expérimentales

Il existe plusieurs méthodes de traitement des diagrammes de réflectométrie [250].
Dans notre cas nous nous sommes basés sur le travail réalisé par P. Lenormand [97, 248]. Ce
dernier a en effet élaboré un outil de simulation qui calcule les courbes théoriques de
réflectométrie a partir des coefficients de réflexion, de transmission de Fresnel et du
formalisme de Parratt [251]. Lors de la simulation des courbes expérimentales, les différents
parametres, nécessaires au calcul de ’intensité réfléchie spéculairement, sont affinés par la

méthode des moindres carrés.

La figure I1.20 représente une courbe de réflectométrie caractéristique d'une couche
polycristalline de zircone calcinée pendant 1h a 600°C sur un substrat monocristalllin

d'alumine.

61



—o— expérience
1 17 . —— Simulé

01+
0.01

0.001

Intensité (u.a.)

0.0001

0.00001
0 0.2 0.4 0.6 0.8 1 1.2
angle d'incidence (°)

Figure 11.20 : exemple de courbe de réflectométrie. L’épaisseur de la couche mesurée aprés simulation est de 14

nm pour cet exemple.
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Chapitre III — Evolution microstructurale des couches minces

par traitements thermiques post-dépot

Dans ce chapitre, nous présenterons dans une premicre partie une étude préliminaire
des systémes zircone/alumine-o et zircone/magnésie. Puis dans une seconde partie, nous
analyserons le processus de croissance de couches polycristallines menant a I’épitaxie et a une
morphologie auto-ordonnée, lors de traitements thermiques post-dépot. Enfin, dans une
troisieme partie nous montrerons I’influence de la rugosit¢ de surface du substrat sur ce
processus et nous décrirons en détail les microstructures obtenues ainsi que les relations

d’épitaxie.

1. Choix du systéme

1.1. Les substrats utilisés

Les substrats utilisés pour le dépdt des couches minces sont des monocristaux
d’alumine o (saphir) taillés selon les plans (0001) ou (1 150) d’une part, et de magnésie taillés
selon les plans (001) d’autre part. Ces surfaces d’oxydes ont I’avantage d’étre trés étudiées
autant théoriquement qu’expérimentalement [252, 253, 254, 255, 256, 257]. Ces surfaces
d’oxydes monocristallines sont également utilisées pour des dépdts de couches métalliques et
pour I’étude des liaisons chimiques a ’interface métal-oxyde qu’ils suscitent [258, 259, 260,
261, 262, 263, 264, 265, 266]. La littérature assez abondante sur I’étude de la surface (0001)
du saphir est en partie due a son utilisation comme substrat pour le dép6t de couches de

matériaux semiconducteurs a large gap du groupe III-V, e.g. GaN et ses dérivés [267, 268,

269].

1.1.1. Description de la surface (0001) de 1’alumine o

L’alumine o admet une structure de symétrie rhomboédrique. La figure III.1

représente une maille de la structure de I’alumine o. Le groupe d’espace correspondant est
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R3c et les paramétres de maille sont a = b = 4,7588 A et ¢ = 12,992 A [270]. Cependant,
comme tous les systemes rhomboédriques, la structure de I’alumine o peut étre traitée comme
une structure de symétrie hexagonale, en utilisant une maille cristallographique plus large
[271]. On considére usuellement que la maille de I’alumine a est constituée d’un empilement
hexagonal compact de plans d’oxygene intercalés de deux plans d’aluminium selon 1’axe ¢
(cf- figure I1I.1(a)). Pour une structure hexagonale, il est de coutume d’écrire les plans avec
quatre indices : (hkil) avec i = - (h+k). Nous garderons la notation a trois indices pour les

directions.

Figure II1.1 : représentation de la structure de I’alumine a. Visualisation des plans (0001) (a) de profil, en

projection selon [ 010 ] et (b) en vue de dessus.

La nature du plan terminal (Al ou O) du saphir orienté selon les plans (0001) a été
longtemps controversée, pourtant elle détermine le type de surface. En effet une troncature
selon un plan d’oxygeéne en fait une surface polaire (type 3 selon Tasker [272]) alors qu’une
coupure selon un plan d’aluminium en fait une surface chargée mais non polaire (type 2)
[272]. Une terminaison selon les plans d’aluminium semble étre la plus probable [253, 273,
274, 275]. Une forte relaxation de surface du plan terminal d’aluminium peut étre observée
selon I’axe c¢ [274]. Des résultats issus de modeles ab initio (Hartree-Fock, fonctions de
densité,...) ont montré que ce plan terminal pourrait étre relaxé de 0,4 a 0,7 A selon ’axe ¢

(i.e. une réduction de 50 a 88% par rapport a la valeur du massif de 0.8 A) [274]. 1l serait
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donc pratiquement coplanaire au plan d’oxygene inférieur, ce qui donnerait une hybridation
possible en sp’ des atomes d’aluminium [271]. Enfin, on peut noter que cette surface

(0001)an03 est sujette a une stabilisation par reconstruction dans le plan [252, 276].

1.1.2. Description de la surface (1 150) de I’alumine o

La surface (1120) de I’alumine o est beaucoup moins utilisée que la surface (0001).
Selon la normale a la surface, les plans terminaux sont successivement deux plans d’oxygene
et un d’aluminium, comme le montre la figure II1.2(a). Trois terminaisons de cette surface
sont possible : une simple couche d’oxygene, une double couche d’oxygeéne ou une simple
couche d’aluminium. La surface terminée par une seule couche d’oxygeéne est non chargée
tandis que les deux autres configurations sont polaires. La surface terminée par une couche

d’aluminium semblerait étre la plus probable [261].

@ Al 3*de surface
© Al 3t

Qo

Figure I11.2 : représentation de la surface (] 150 ) de I’alumine a (a) de profil, en projection selon [001] et (b) en

vue de dessus.

1.1.3. Description de la surface (001) de la magnésie

La magnésie est de structure "cubique face centrée" de type NaCl de groupe d’espace
Fm3m et de paramétre de maille a = 4,2112 A [277]. 1l est possible d’obtenir une surface
{100} par clivage de la plupart des oxydes de structure NaCl. Les faces {100} de la magnésie
sont celles qui ont la plus basse énergie de surface [278], donc celles de plus grande stabilité

[252]. Cette surface est non chargée et non polaire (i.e. de type 1 [272]) car les plans (001)mg0
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contiennent autant d’anions que de cations. La plupart des mesures effectuées sur cette
surface indiquent un léger effet de relaxation vers I'intérieur inférieur a 1% [252]. La figure
I11.3(a) représente une maille ¢lémentaire de la structure cubique de la magnésie et la figure

II1.3(b) représente le plan (001) de la structure en vue de dessus.

Figure II1.3 : représentation de la structure de type NaCl de la magnésie. (a) vue en perspective et (b) (001) en

vue de dessus.

1.2. Stabilité de la zircone cubique dopée a I’yttrine (YSZ)

Pour des raisons déja mentionnées auparavant, nous avons choisi d’utiliser un oxyde
modele de symétrie cubique : la zircone stabilisée a I’yttrine (YSZ). Nous allons dans les
paragraphes qui suivent déterminer la limite de transition entre la zircone quadratique et la
zircone cubique, en fonction du taux d’yttrium pour des cristaux libres de contraintes
extérieures d’une part (en poudre) et pour des cristaux sous contraintes d’autre part (couches

hétéroépitaxiées).

1.2.1. Etude sur des xérogels en poudre

Le diagramme de phase ZrO,-YO, s présenté au chapitre 1 (figure 1.7) montre que la
phase cubique peut survenir a partir de 14% molaire d’yttrium. En deca de cette valeur, la
structure attendue est quadratique. Comme nous I’avons déja mentionné, la variété
quadratique se distingue de la variété cubique par une distorsion du réseau selon 1’axe c. Le
cube anionique est alors déformé le long de cet axe. La figure II1.4 représente la direction des
déplacements des colonnes d’anions d’oxygene dans une maille cubique. Le déplacement
relatif des anions O dans la structure affectera le diagramme de diffraction des rayons X.
Cependant, ce déplacement est difficilement détectable par diffraction des rayons X puisque
la contribution des oxygénes a la diffusion des rayons X est trés faible. Néanmoins, a partir de

diagrammes de diffraction des rayons X sur échantillons polycristallins, il est possible
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d’estimer la position relative des anions O par simulation des diagrammes de maniére
globale a I’aide d’un affinement structural de type Rietveld [279, 280]. Dans le cas de la
zircone, I’extraction de cette information est probablement facilitée par I’existence de la raie
(112) dont le facteur de structure est directement li¢ au déplacement de ces ions par rapport a

leur position dans la maille cubique.

o 71 4t

op

Figure II1.4 : représentation de la direction de déplacement des colonnes d’anions d’oxygéne le long de I’axe ¢

dans une maille cubique de zircone.

La méthode de Rietveld consiste a ajuster aux données expérimentales un modele
représentant le diagramme dans son ensemble, en affinant de fagon simultanée un modele
structural et les parametres définissant les caractéristiques de I’instrument. L’instrument
utilisé pour cette étude est le diffractométre destiné principalement aux échantillons massifs et
pulvérulents, présenté dans le section 2.2.2 du chapitre 2. Pour réaliser ces simulations
globales nous avons utilisé le logiciel FullProf développé par J. Rodriguez-Carjaval [281].
Ces affinements incluent les positions atomiques, les facteurs d’agitation thermique, les
parametres de maille, le facteur d’échelle et les parameétres de profil. L’élargissement des raies
induit par les aberrations instrumentales sont prises en compte a 1’aide d’un fichier décrivant
I’évolution des largeurs a mi-hauteur gaussiennes et lorentziennes en fonction de 1’angle 26 .
Une fonction de Thomson-Cox-Hastings, qui est de type pseudo-Voigt, a été choisi comme

profil de simulation [282].
Plusieurs xérogels précurseurs de zircone ont été réalisés pour différents taux de

dopage. Les différents taux de dopage en yttrium ont été fixés a 5%, 8%, 12%, 15%, 18%,

20% et 22% molaire. L’yttrium est incorporé dans le sol précurseur a ’aide du nitrate
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d’yttrium dissout dans du propanol-1 (cf. chapitre 1). Les conditions d’élaboration des sols ont

été fixées aux valeurs suivantes :

C=0,5 mol/L R =0,65 W=5

Les échantillons pulvérulents obtenus aprés séchage et broyage des xérogels ont été
calcinés durant 1h a 1000°C afin de cristalliser la zircone. Les diagrammes de diffraction ont
été réalisés dans les mémes conditions pour chaque échantillon, c’est a dire sous incidence
fixe a 10° avec une rotation continue autour de la normale a leur surface pour améliorer la

statistique de comptage. La durée d’acquisition a été fixée dans tous les cas a 2h.

25 45 65 85 105 25 45 65 85 105
20 (°) 20 (°)

Figure IIL.5 : diagrammes de diffraction présentés avec le profil simulé globalement en grisé (a) de I’échantillon
contenant 5% molaire d’yttrium et (b) de I’échantillon contenant 22% molaire d’yttrium. Insert : zoom sur les

raies (111), (200) et (002).

La figure II.5 présente deux diagrammes de diffraction simulés par affinement
Rietveld et correspondant respectivement a un dopage a 5% (a) et a 22% (b). Les diagrammes
simulés sont en trés bonne adéquation avec les diagrammes expérimentaux. Les résultats issus
de la simulation donnent une taille moyenne des grains et des microdéformations constantes

avec le taux d’yttrium, respectivement de 50 nm et 0,2% environ.
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Figure II1.6 : évolution de la position relative des anions O* par rapport a leur position dans la symétrie cubique

en fonction du taux de dopage en yttrium.

Les déplacements relatifs des anions O le long de 1’axe ¢ par rapport a leur position
dans la symétrie cubique sont obtenus par D’affinement et peuvent E&tre représentés
graphiquement en fonction du taux de dopage (figure I11.6). Jusqu’a 15% molaire d’yttrium
les anions d’oxygeéne sont déplacés sans ambiguité par rapport a leur position dans la symétrie
cubique. L’écart des positions des anions, responsable de la variété quadratique, diminue
lorsque le taux d’yttrium augmente. Les positions trouvées sont en trés bon accord avec les
travaux de Kisi et Howard [111]. A 15% d’yttrium la maille est encore quadratique. A 18%
d’yttrium 1’affinement concernant la position relative des O* diverge. La position des O est
probablement trés proche de celle de la variété cubique. Ce point expérimental n’a pas pu étre
représenté graphiquement dans la figure II1.6. A partir de 20% molaire d’yttrium la maille

YSZ est de symétrie cubique.
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Figure II1.7 : évolution des parametres de maille a et ¢ calculés en fonction du taux de dopage en yttrium. Les
cercles représentent les points expérimentaux et les droites représentent les lois d’évolution énoncées par les

différents auteurs.

La figure III.7 représente 1’évolution des parametres de maille a et ¢ calculés en
fonction du taux de dopage en yttrium. On observe que la maille de zircone est dans sa
symétrie cubique seulement a partir de 18% molaire d’yttrium environ, ce qui est en bon
accord avec la limite entre les phases quadratique et cubique placée par Kisi et Howard [111].
Cependant cette limite expérimentale est décalée de 4% par rapport au diagramme de phases
présenté en figure 1.7. Ce décalage peut provenir de plusieurs parameétres. D’une part, I’effet
de la taille nanométrique des cristaux issus du procédé sol-gel peut modifier la limite de
stabilit¢ de la phase quadratique. D’autre part, le diagramme prévoit la structure a I’état
d’équilibre. Peut-étre que notre échantillon n’est pas a I’état d’équilibre. D’autres questions
peuvent se poser telles que I’insolubilité partielle du nitrate d’yttrium dans le propanol-1 ainsi
que son incorporation totale au sein du gel. Cependant, cette étude permet de montrer que des
cristaux nanométriques de zircone dopée a 20% molaire en yttrium élaborés a partir de la voie
sol-gel apparaissent dans leur variété cubique. On peut noter un décalage du paramétre de
maille expérimental avec les lois d’évolution données par Toraya [115] et Yashima et al.
[116] a partir de 20% molaire d’yttrium environ. En fait, ce décalage correspond a la limite de
solubilité de Y*" dans la structure de la zircone. Au dela de ce seuil I’yttrium n’est plus

incorporé et donc le parametre de maille de la structure cubique n’évolue plus.
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1.2.2. Etude sur des couches minces

La relaxation des contraintes d’interface dans les couches minces hétéroépitaxiées
peut se manifester de plusieurs manicres différentes : par introduction de dislocations
d’interface, par une mise en ilot ou en domaine, par déformation é€lastique, ou encore par
transition de phase dans quelques couches minces d’oxyde épitaxiées [283, 284]. Nous avons
pu mettre en évidence par diffraction des rayons X un mécanisme de relaxation par transition

de phase dans les couches minces hétéroépiatxiées de zircone sur un substrat de saphir taillé

selon les plans (1150 )aro3. Ceci a donné lieu a la rédaction d’un article [118].

Dans le but d’observer cet effet, des couches trés minces ont été réalisées a partir d’un
sol précurseur de zircone ayant une concentration faible en n-propoxyde de zirconium (C =
0,02 mol/L). L épaisseur moyenne de la couche aux différents stades de 1’¢élaboration a été
mesurée précisément par réflectométrie des rayons X. Les courbes de réflectométrie sont
reportées en figure II1.8. Aprés séchage a 60°C, la couche est amorphe et son épaisseur
moyenne est €gale a 11 nm. Apres recuit a 600°C pendant 1h, la couche est polycristalline et

son épaisseur moyenne est de 3 nm.

(c) couche cuite a 600°C

(b) couche séchée a 60°C
0.1

0.01
0.001

Intensité (u.a.)

0.0001

0.00001 (a) substrat

0.000001

0 02 04 06 08 1 12 14 16 18 2
angle d'incidence (°)
Figure II1.8 : courbes de réflectométrie des rayons X obtenus sur les films continus de zircone dopée a 20%

d’yttrium et déposé sur un substrat de saphir taillé selon les plans (] 150 ). La présence de franges de Kiessig

atteste de la continuité et de la planéit¢ de la couche a ce stade. Les cercles correspondent aux valeurs

expérimentales et les traits continus en grisé correspondent a la simulation.
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La couche est ensuite recuite a plus haute température (i.e. 1500°C) afin d’obtenir des
cristaux de zircone €pitaxiés sur le substrat de saphir. La couche est alors constitué¢e d’ilots
nanométriques de 25 nm de hauteur environ et 100 nm de diamétre. Une image AFM de la
couche nanostructurée est présentée dans la figure I11.9. L’orientation cristallographique a été
déterminée par diffraction des rayons X. Les ilots YSZ sont orientés de telle manic¢re que
leurs plans (002) soient paralleles a I’interface. Deux cartes du réseau réciproque enregistrées
autour du nceud (002) de la zircone cubique ont été réalisées apres 5 minutes et 15 minutes de
traitement a 1500°C. Ces cartes sont reportées dans la figure I11.10. La hauteur des domaines
cristallographiques ainsi que la quantit¢ des microdéformations ont été évaluées par

simulation des sections le long de Q..

F-range: 41.2 nm

2.40

Y-range: 5 [pm]
1]

#-range: S [pm]

Figure I11.9 : image AFM de la couche traitée durant 15 minutes a 1500°C.
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Figure II1.10 : cartes du réseau réciproque enregistrées autour du nceud (002)ysz (a) apres 5 minutes de recuit et

(b) apres 15 minutes de recuit a 1500°C. Apparition d’un second maximum d’intensité sur la seconde carte.

La premiere carte présentée en figure I11.10(a) réveéle un maximum d’intensité assez
large centré autour de Q, = 2,44 A, correspondant au nceud (002) de YSZ cubique de
paramétre de maille 5,14 A. La mosaicité de la couche (i.e. la désorientation des cristaux entre
eux selon la normale a I’interface) est assez grande, proche de 1°, et on ne trouve pas de
microdéformations significatives. La couche a été retraitée 10 minutes supplémentaires a
1500°C. La seconde carte correspondante, présentée en figure II1.10(b), dévoile deux maxima
d’intensité. Le premier maximum est centré également autour de Q, = 2,44 A™', correspondant
au nceud (002) de la zircone cubique. La taille des domaines cristallins est de 22 nm en
épaisseur et 54 nm dans le plan. La mosaicité a été fortement réduite et vaut maintenant 0,2°.
De plus, on trouve des microdéformations dans le réseau cristallin de la zircone a hauteur de
0,22%. Un deuxiéme maximum apparait autour de Q, = 2,415 A™. Le paramétre de maille
correspondant a ce second maximum est significativement supérieur au précédent, proche de
5,21 A. La taille des domaines cristallins est de 25 nm en épaisseur et 23 nm dans le plan et la

mosaicité est égale a 0,4°.
Pour ce systéme, plusieurs orientations dans le plan existent du fait du grand

désaccord cristallin entre les deux réseaux. Cependant, des études antérieures ont révélé que

I’orientation [100]ysz//[001]an03 est majoritaire [117]. Les désaccord paramétriques entre les
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deux réseaux sont de 40,8% dans la direction [001]a1203 €t 6,65% dans la direction [ﬁO 1a1203

ce qui induit probablement de grandes déformations au sein de la couche épitaxiée [285]. Si la

couche adoptait les paramétres de maille du saphir, les flots épitaxiés (002)ysz//(1120 )ar03
seraient en tension dans le plan et en compression selon la normale a I’interface (e, = -
0,22%). Le parametre de maille selon ’axe z de la zircone contrainte devrait donc étre
inférieur a celui du massif. Par conséquent, ce paramétre de maille relativement grand pourrait
indiquer la présence de zircone sous une autre symétrie cristalline. Ce second maximum peut
étre attribué a la zircone quadratique. De plus, les microdéformations trouvées sont
négligeables pour ce maximum (0,03%), ce qui laisse penser que les ilots correspondant a ce
maximum sont relaxés. Le mécanisme de relaxation mis en jeu ici semble étre un mécanisme

de relaxation des contraintes interfaciales par transition de phase.

Nous voyons ici qu’au dela des parametres classiques de température de traitement
thermique et de taux de dopant, les contraintes interfaciales, ou leur relaxation, peuvent
conduire a des transitions de phase. Le role de ces contraintes anisotropes est complexe et il
ne sera pas étudié ici en détail, on peut toutefois noter qu’il présente des analogies avec

I’influence de la pression [286, 287].

2. Croissance cristalline compétitive

Apres quelques précisions sur les limites de stabilité de la phase cubique de la zircone
dopée a I’yttrine, nous allons montrer quelles sont les influences des traitements thermiques
post-dépot sur les couches minces polycristallines. Trois parameétres principaux (i.e.
I’épaisseur initiale, la température et la durée de recuit) déterminent les cinétiques d’évolution
microstructurale des couches minces en terme de croissance granulaire, morphologie et
orientation cristallographique préférentielle. Afin de mettre en évidence le processus
d’orientation préférentielle menant a 1’épitaxie, nous nous sommes placé dans un cas
intermédiaire ou la température de traitement est relativement basse (i.e. 1000°C) et ou
I’épaisseur initiale de la couche a I’état polycristallin est moyenne, environ 25 nm (couche
¢laborée a partir d’un sol ayant une concentration C = 0,2 mol/L). Ces évolutions seront

montrées en fonction de la durée du traitement thermique a température constante a travers

deux exemples réalisés dans les mémes conditions expérimentales, le premier étant le cas
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d’une interface non-réactive (YSZ/(0001)a1203) et le second étant le cas d’une interface

réactive (ZrO»/(001)nme0).

2.1. Exemple 1:YSZ / (0001)A1203

La couche mince a été préalablement calcinée pendant 1h a 600°C. La couche est alors
constituée de cristaux nanométriques aléatoirement orientés. Nous considérons que cet état
correspond au temps t = 0. La figure III.11 montre les images AFM de la couche YSZ
d’épaisseur initiale de 25 nm recuite 30 minutes et 6 heures a 1000°C. Elle rend compte de la
croissance des grains lors du recuit a 1000°C. Bien que la croissance granulaire ait lieu, elle
reste modeste du fait de la température de traitement relativement faible. La diffusion n’est
que peu activée. D’autre part, la rugosité augmente au cours du traitement. La rugosité
moyenne (rms) est de 0,841 nm aprés 30 minutes de traitement, 1,07 nm apres 6h et continue

a croitre lors de durées de traitement plus longues (1,67 nm aprés 12h de traitement).

Z-range: 6.8 nm
-

Y-range: 1000 nm
Y¥-range: 1000 nm

¥-range: 1000 nm H-range: 1000 nm

Figure III.11 : images AFM d’une couche d’YSZ de 25 nm d’épaisseur initiale aprés un recuit de (a) 30 minutes

a 1000°C et (b) 6h a 1000°C.
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Figure II1.12: images AFM de la couche YSZ de 25 nm d’épaisseur et cartes du réseau réciproque
correspondantes, enregistrées autour des nceuds (111)ysz et (002)ysz aprés des recuits a 1000°C de durées

variables.
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La figure II1.12 montre les images AFM ainsi que les cartes du réseau réciproque
enregistrées autour des nceuds (002)ysz et (111)ysz de la méme couche recuite plus longtemps
a 1000°C (i.e. 12h, 24h, 48h et 96h). Les images AFM confirment une croissance lente des
grains. Une estimation de la taille moyenne des grains peut étre effectuée approximativement
a I’aide de la fonction d’auto-corrélation de chaque image si les grains sont bien distincts. La
largeur a mi-hauteur du pic central est alors caractéristique de la taille des objets dans le plan
(cf- figure 111.13(a)). La figure I11.13(b) montre 1’évolution de la taille des grains avec la durée

du traitement thermique. Cette évolution croissante est sans surprise de type logarithmique.

Les cartes du réseau réciproque montrées en figure II1.12 indiquent qu’une texturation
selon les plans (002) et (111) s’est établie des 12h a 1000°C. La texturation s’effectue selon
les plans les plus denses d’énergie de surface basse [288]. Une texturation légere selon les
plans (110) a été observée, mais elle disparait rapidement. Certains cristaux ont leurs plans
(002) ou (111) paralleles a I’interface. Une croissance compétitive entre ces deux types de
cristaux apparait. Cette compétition se traduit en particulier par la variation avec la durée de

traitement thermique des intensités relatives des noeuds (002) et (111).

—~ 30
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Figure II1.13 : (a) fonction d’auto-corrélation de I’image AFM montrée en figure I11.10(c). (b) Evolution de la

taille moyenne des grains en fonction de la durée de recuit a 1000°C.
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Figure I11.14 : (a) évolution des intensités intégrées des raies (111) et (002) au cours du recuit a 1000°C. (b)

Evolution des rapport des volumes des grains orientés (002)ysz//(0001)a103 par rapport a ceux orientés

(111)ysz//(0001)203-

La figure III.14(a) montre I’évolution des intensités intégrées des nceuds (111) et
(002). On appelle intensité integrée I’ensemble de la distribution d’intensité intégrée pour
chaque angle d’incidence autour de la position de Bragg considérée, i.e. la projection de
I’intensité selon Q, dans le réseau réciproque pour chaque réflexion considérée. L’intensité
diffractée étant proportionnelle au volume des cristaux diffractants, ce graphique montre en
fait I’évolution de la quantité de cristaux orientés selon les plans (002) ainsi que 1’évolution de
la quantité de cristaux orientés selon les plans (111) en fonction de la durée du traitement
thermique. Dans les deux cas I’intensité croit au cours du traitement, ce qui signifie que les
cristaux orientés (002) et (111) sont de plus en plus nombreux au cours du traitement. Ces

cristaux grossissent donc au détriment de ceux qui sont désorientés ou orientés selon d’autres

plans (e.g. (110)).

Il est possible de quantifier la proportion volumique de grains orientés (002) par
rapport & ceux orientés (111) en mesurant I’intensité intégrée pour chacune des deux
orientations. L’intensité intégrée pour une orientation donnée est proportionnelle
principalement au facteur de structure et au volume diffractant. Dans le cas des couches

épitaxiées, elle peut s’écrire de la maniere suivante :

2
]hkl:|E1kl| X LikiX Bt xViii
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ou Fyy est le facteur de structure des plans (hkl), Ly le facteur de Lorentz, Py le facteur de
polarisation et Vj le volume diffractant. Le facteur de structure d’un réseau cubique faces

centrées de structure fluorine et plus particuliérement celui de I’oxyde Zr (1. Y«<O(2-0,5x) s écrit :

E:kl:4{[(1—x)f2r4+ +xfie | + Z—g,Sx foz,[ ~i5 (hetl) @i (nvh+l) }

ou f'est le facteur de diffusion atomique de 1’ion considéré. Le facteur de Lorentz et le facteur
de polarisation (avec I’utilisation d’un monochromateur de type Bartels a quatre réflexions

d’angle 6,,) s’écrivent respectivement :

__ 1 _ 8 2
L = S O et Pry = (1 + cos” 6, cos” Guu)/2.

L’évolution du rapport des volumes des grains orientés (002)ysz//(0001)a03 par rapport a
ceux orientés (111)ysz //(0001)ap03 est montrée en figure II1.14(b). Ce graphique montre
clairement une augmentation relative de 1’orientation (002). Apres 12h de traitement, la
quantité¢ de cristaux orientés selon les plans (002) est équivalente a la quantité de cristaux
orientés selon les plans (111), tandis qu’elle est presque le double aprés 96h de traitement. La
croissance de la zircone se fait préférentiellement selon les plans (002) orientés parallélement

a ’interface.

Ce résultat est conforté par les observations détaillées des images d’AFM. En effet,
des études précédentes [93, 96, 138, 205] ont montré que les grains orientés selon les plans
(002) par rapport a I’interface ont une surface supé€rieure plane qui est en fait une facette
(002). Par contre, les grains orientés selon les plans (111) par rapport a I’interface ont une
forme de dome. La figure III.15 représente schématiquement cette observation. Les grains
orientés (002) croissent de manicre exagérée dans le plan tandis que les grains orientés (111)
croissent en hauteur selon la normale a I’interface (cf. section 3 de ce chapitre). L’image AFM
montrée en figure I11.12(g) dévoile de larges grains plats, ce qui n’était pas aussi flagrant pour
des durées de traitement moindres. Ces observations sont en bon accord avec les résultats de

I’analyse quantitative menée par diffraction des rayons X.
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Figure III.15 : représentation schématique de la correspondance entre 1’orientation cristallographique et la

morphologie des ilots.

Dans le cas de traitements thermiques post-dépot a partir de couches polycristallines,
I’épitaxie est possible par croissance compétitive dirigée par 1’énergie d’interface
(probablement fonction du désaccord de parametre de maille dans le plan). Avec un autre
systeme, nous allons montrer que 1’épitaxie survient par le méme processus de manicre

similaire dans les mémes conditions expérimentales.

2.2. Exemple 2 : ZrO, / (001)mg0

L’exemple suivant proposé¢ présente une couche de zircone ¢laborée par voie sol-gel et
déposée sur un substrat de magnésie taillé selon les plans (001), dans les mémes conditions
expérimentales que I’exemple précédent. Le sol a été €laboré avec une concentration C = 0,2
mol/L déterminant une épaisseur de couche de 25 nm environ apres trempé et calcination a
600°C. La seule différence réside dans le dopage de la zircone. La zircone n’est pas dopée a
I’yttrine dans ce cas puisqu’il existe une solution solide ZrO, - MgO. L’existence d’une

. . . , N . A . . + r
solution solide qui se crée a I’interface entraine 1’incorporation de Mg”>" dans le réseau

cristallin de la zircone selon 1’équation d’incorporation suivante :

V4(0)
MgO r%z Mngz- + Oox + V02+

. . + ’ . . . A I3 I3 .
L’incorporation de Mg®" dans le réseau cristallin de la zircone entraine également la création
de lacunes anioniques, qui sont deux fois plus importantes dans ce cas que dans le cas de

. . + . ey . . . . ,
I’incorporation de Y*, ce qui facilitera d’autant plus la diffusion anionique dans le réseau de

la zircone.
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Figure III1.16 : images AFM d’une couche de zircone de 25 nm d’épaisseur et cartes du réseau réciproque

correspondantes enregistrées autour des nceuds (111)z,0, et (002)z,0, aprés différentes durées de recuit a 1000°C.
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Nous considérons donc comme dans le cas précédent que 1’état polycristallin apres la
calcination a 600°C correspond au temps t = 0. La couche subit les mémes recuits successifs a
1000°C. La figure I11.16 montre les images AFM de la couche recuite plusieurs fois a 1000°C.
Les images AFM révelent de larges grains (~100 nm de diamétre). Les grains sont plus larges
que dans la cas précédent probablement a cause de I’existence d’une diffusion en volume a
I’interface due a la solution solide. Des études précédentes en microscopie €lectronique en
transmission ont montré des grains de zircone partiellement ancrés dans le volume de la
magnésie mettant en évidence cette diffusion en volume [176]. Les images AFM réalisées
aprés les différents traitements et reportées dans la figure I11.16 permettent d’observer une

légere augmentation de la taille des grains.

Les cartes du réseau réciproque enregistrées autour de noeuds (111) et (002) sont
montrées dans la figure I11.16. Apres 12h de recuit a 1000°C, la couche est texturée selon les
plans (002). La désorientation angulaire relative des grains orientés (002) selon la normale a
I’interface (i.e. la mosaicité) est supérieure a 1°. Cependant la couche se texture selon ces
plans assez nettement au cours des traitements successifs. La mosaicité de la couche apres un
recuit total de 96h est de 0,4°. La figure III.17(a) montre I’évolution des intensités intégrées
des raies (111) et (002). L’évolution des intensités intégrées en fonction du temps de recuit
dévoile clairement 1’augmentation de [Dorientation (002)z:0,//(001)mgo. L’orientation
(111)2:02//(001 g0 diminue légeérement. Il existe donc une quantité non négligeable de grains
"orientés" selon les plans (111) qui sont consommés par les grains orientés (002). La couche

s’oriente nettement selon les plans (002).
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Figure II1.17 : (a) évolution des intensités intégrées des raies (111) et (002) au cours du recuit a 1000°C. (b)
Evolution du rapport des volumes des grains orientés (002)z0,//(001)ye0 par rapport a ceux orientés

(111)2,00//(00 1 )y1g0.
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La quantité relative de grains orientés selon les plans (002) par rapport a ceux qui sont
orientés selon les plans (111) peut étre évaluée a partir de la valeur des intensités intégrées,
comme il a été expliqué pour I’exemple précédent. L’évaluation du taux d’incorporation de
cations Mg”" provenant du substrat de magnésie dans la structure de la zircone est assez
délicate [176, 289]. Plusieurs lois empiriques peuvent &tre trouvées dans la littérature en ce
qui concerne la zircone cubique. Elles nécessitent la mesure précise du parametre de maille et
ne sont pas équivalentes [111, 116]. Le taux de dopant a pu étre évalué pour d’autres couches
de zircone cubique sur des substrats de magnésie, mais dans des conditions d’élaboration
différentes [176, 289]. Le taux de magnésium incorporé est compris dans tous les cas entre 5
et 9% molaire. Compte tenu de la température de traitement thermique qui est plus faible dans
notre exemple que dans les cas précédemment cités, on pense que le taux de Mg incorporé
sera minimum. On considére arbitrairement que le taux de Mg”" incorporé dans la zircone est
de 5% molaire pour cette étude. L’évolution du rapport des volumes des grains orientés (002)
par rapport a ceux orientés (111) est montrée en figure III1.17(b). La couche s’oriente tres
nettement selon les plans (002). Apres 12h a 1000°C, il y a deux fois plus de grains orientés
selon les plans (002) que de grains orientés selon les plans (111). Apres 48h, les grains
orientés selon les plans (002) sont dix fois plus nombreux que ceux orientés selon les plans
(111). Cette croissance préférentielle selon les plans (002) peut étre expliquée en partie par la
concordance des réseaux cristallins a I’interface qui est plus favorable dans le cas de 1’épitaxie

"cube sur cube" (002)z,02/(001)mg0, malgré le grand désaccord de parametre de maille.

Le nombre de grains orientés (002) par rapport a I’interface augmente et ces grains
tendent a avoir une facette (002). Ces facettes sont repérables en microscopie a force
atomique et sont de plus en plus nombreuses au cours du recuit. La figure II1.18 montre que
des flots plats apparaissent au cours du recuit, ce qui est en bon accord avec les résultats de

diffraction des rayons X.
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Figure II1.18 : (a) figure I11.14(a) et (b) figure II1.14(e) en vue 3D révélant la morphologie des ilots. Des grains
plats apparaissent plus nombreux aprés 48h a 1000°C.

2.3. Conclusion

Un traitement thermique post-dépdt permet de transformer une couche polycristalline
en une couche épitaxi¢e. L’orientation cristallographique selon les plans denses d’abord, et
I’épitaxie ensuite sont le fruit d’une croissance granulaire compétitive gouvernée par I’énergie
d’interface. Les couches de zircone cubique déposées sur des substrats de saphir et de
magnésie orientés selon leur axe ¢ prennent deux orientations principales : (111) et (002). La
compétition entre ces différentes orientations est probablement dirigée en partie par la
concordance des réseaux cristallins a I’interface (c¢f- paragraphe 3 de ce chapitre). Cependant,
il a été observé par ailleurs une texturation selon ces méme plans sur des substrats amorphes
[194]. Des études effectuées sur d’autres oxydes [195] conforte le fait que les oxydes déposés
sur une surface et traités thermiquement semblent se texturer toujours selon les plans denses.
D’autre part, I’orientation cristalline des grains semble diriger leur morphologie. Les grains
orientés (002) apparaissent plats tandis que ceux orientés (111) apparaissent bombés. Les

premiers maximisent 1’interface avec le substrat, tandis que les seconds la minimisent.

3. Influence de la rugosité du substrat [290]

Dans cette étude, deux substrats de saphir taillés parallélement aux plans (0001) et
"polis miroir" ont été¢ employés. Le premier a été recuit 1h a 1700°C afin de relaxer les
microdéformations résiduelles dues a la taille du monocristal. Le second a été délibérément
poli grossierement en vue de détruire 1’état de surface du monocristal. 11 a été recuit

brieévement pendant 15 minutes a 1500°C afin de relaxer les microdéformations. Ce recuit est
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volontairement court afin de conserver une grande rugosité de surface. La figure I11.19 montre

une image AFM de la surface de ce substrat.

Figure I11.19 : image AFM de 2,5 um de c6té montrant le substrat rugueux apreés recuit.

Un film précurseur de YSZ a été déposé par trempé avec un sol de concentration C =
0,05 mol/L sur chaque substrat. L’¢épaisseur du film a été mesurée par réflectométrie des
rayons X apres calcination de 1h a 600°C. Les courbes de réflectométrie correspondantes sont
montrées en figure I11.20. Les couches polycristallines ont une épaisseur moyenne d’environ 5
nm, ce qui est en tres bon accord avec les études précédentes menées par P. Lenormand (cf.
chap. 1). Enfin, les couches subissent toutes les deux un recuit de 1500°C pendant 15 minutes.
Dans la suite de ce paragraphe, nous noterons échantillon I celui correspondant au substrat

lisse et échantillon 2 celui obtenu avec le substrat rugueux.
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Figure II1.20 : courbe de réflectométrie des rayons X de la couche YSZ calcinée 1h a 600°C déposée sur le
substrat lisse. Les cercles noirs représentent les points expérimentaux et le tracé gris représente la simulation. Le

résultat de la simulation donne une épaisseur moyenne de 5,3 nm.
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3.1. Influence de la rugosité du substrat sur la morphologie

La figure II1.21 montre les images AFM des couches apres recuit a 1500°C durant une
heure. Les couches sont nanostructurées, constituées d’ilots de dimensions nanométriques.

Deux microstructures drastiquement différentes sont observées.

Figure II1.21 : images AFM en vue 3D de la couche YSZ nanostructurée (a) déposée sur le substrat de surface
lisse (Az = 93,7 nm) et (b) sur le substrat rugueux (Az = 118,2 nm). Pour plus de clarté, I’échelle en z est

exagérée d’un facteur 2 par rapport aux deux autres dimensions pour les deux images.

Sur le substrat lisse, la couche est composée d’ilots plats de 150 nm de diamétre
environ et de 15 nm de hauteur environ (figure II1.21(a)). Sur le substrat rugueux, la couche
est constituée essentiellement d’lots en forme de dome de diametre inférieur a 100 nm a la
base et de hauteur de 80 nm environ (figure II1.21(a)). Notons qu’il reste cependant quelques
ilots plats. Les ilots plats apparaissent dix fois plus larges que haut tandis que les ilots en
forme de dome ont une hauteur presque égale a leur diameétre. Les ilots qui ont crii sur le
substrat lisse semblent maximiser I’interface substrat — couche (croissance dans le plan) tandis
que les ilots qui ont crii sur le substrat rugueux semblent minimiser cette interface.
L’augmentation de la rugosité de surface d’un substrat monocristallin peut étre considérée
comme une augmentation de 1’énergie de surface du monocristal. En effet, le polissage
grossier a entrainé l’introduction de défauts cristallins de surface comme de nombreuses
marches de hauteur atomique (cf. figure II1.19). Une surface contenant de nombreuses
marches atomiques a une énergie plus importante qu’une surface qui n’en contient pas [291].
Ici, la rugosité du substrat semble géner la croissance dans le plan. D’autre part, ces résultats
sont en accord avec des simulations numériques récentes basées sur un modele énergétique
qui tendent a démontrer que les ilots grossissent plus en hauteur sur un substrat contenant des

défauts que sur un substrat monocristallin "parfait" [292].
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Figure I11.22 : (a) image AFM de haute résolution en vue 3D de 1x1 pm?® de la couche déposée sur le substrat
rugueux (Az = 91,1 nm). L’échelle en z est exagérée d’un facteur 3 pour accentuer la différence de morphologie
entre les 2 types d’ilots. (b) Image AFM de 200 nm de c¢6té montrant un ilot bombé et (c) profil correspondant a
la droite sur I’image. L’ilot dévoile une facette inclinée a 51° de I’interface. Cette facette est certainement une

facette (001).

Une image AFM de la couche nanostructurée sur le substrat rugueux est montrée en
figure I11.22(a). Elle rend compte des deux morphologies d’ilots de maniere plus précise.
Notons que les quelques ilots plats visibles sur ce substrat ont un diamétre plus petit que les
ilots plats observés sur le substrat lisse. Leur croissance a certainement ét¢ modérée par la

grande rugosité de surface.

D’autre part, nous avons vu dans le paragraphe précédent et a I’aide des études
antérieures que les grains de zircone qui grossissent dans le plan de I’interface et qui
présentent finalement une surface supérieure plane sont orientés selon les plans (002). Et les
grains qui grossissent selon la normale a I’interface et qui présentent finalement une forme de
dome sont orientés selon les plans (111) [96, 138]. L’image AFM de la figure II1.22(b)
montre un ilot en forme de dome. Cet ilot exhibe trois facettes sur ses cotés, ce qui est
rencontré chez plusieurs ilots de ce type. Un profil effectué a travers cette facette indique que

cette dernicre est inclinée a 51° de I’interface (figure I11.22(c)). Ces trois surfaces planes
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correspondent certainement a des facettes (001), ce qui est en accord avec le fait que ces 1lots

sont orientés selon les plans (111) [293].

3.2. Influence sur I’orientation selon la normale au plan

Chaque échantillon a été étudié en diffraction des rayons X par cartographie du réseau
réciproque autour des nceuds (111) et (002) de la zircone. Les cartes sont montrées en figure
II1.23. Sur la premiere carte qui correspond a 1’échantillon 1 seul le nceud (002) de la zircone
cubique apparait. Il est centré sur I’axe Qx = 0 (c¢f. figure 111.23(a)). La couche est orientée
selon les plans (002). Les 1lots plats sont orientés (002)ysz//(0001)a203. Sur la seconde carte
qui correspond a I’échantillon 2 on observe les nceuds (111)ysz et (002)ysz (cf- figure
I11.23(b)). Les ilots en forme de dome orientés selon les plans (111) sont a I’origine de cette
seconde tache de diffraction. Le nceud (002) est di aux ilots plats résiduels. En effet, comme
nous I’avons mentionné au dessus, I’échantillon 2 n’est pas constitué¢ a 100% d’ilots en forme
de dome. De nombreuses zones de 1’échantillon 2 ont été explorées et la figure 111.24 montre

une des zones observées les plus riches en ilots plats.

2'85 y 2.85 A
(a) (b)
{002y, | 002ys;
- 2.44 - i —_ 2.44+ .
< <
o’;‘ d‘ / 111Ysz
2.117 -
1.70 . > 1.70 : .

0.045 0 0.045 0.045 0 0.045

Q, (Al) Q, ( Al)

Figure I11.23 : cartes du réseau réciproque enregistrées autour des nceuds (111) et (002) (a) sur I’échantillon 1 et

(b) sur I’échantillon 2.
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Figure I11.24 : image AFM de 5x5 um’ en vue 3D de 1’échantillon 2 montrant une zone riche en ilots plats.

L’échelle en z n’a pas été exagérée par rapport aux deux autres dimensions.

La quantité relative d’ilots orientés selon les plans (111) a pu étre estimée par
diffraction en comparant les intensités intégrées des raies (002) sur les deux échantillons. Les
intensités intégrées des raies (002) pour I’échantillon 1 et 2 sont dans un rapport 100/35. La
quantité¢ d’1lots orientés selon les plans (111) sur I’échantillon 2 a pu étre estimée a 65% en
volume. Le volume moyen d’un ilot en forme de dome étant estimé a environ la moitié¢ de
celui d’un ilot plat, la quantité d’ilots orientés selon les plans (111) serait de 79% en nombre,

ce qui est en bon accord avec I’ensemble des observations AFM.

3.3. Orientation dans le plan

Les relations d’épitaxie sont complétées ici par 1’étude des orientations dans le plan
pour chaque type d’ilots. Les orientations dans le plan des ilots plats, orientés (002)ysz

//(0001)a1203, sont mesurées a 1’aide de la diffraction des plans asymétriques {204}ysz. Les

plans équivalents (204), (024), (504) et (054) ont été¢ amenés en conditions de diffraction par
rotation autour de la direction [001]ysz avec une périodicité de 90°. La figure I11.25(a) montre
I’intensité diffractée par ces plans {204} qui est tracée en fonction de 1’angle d’azimut ¢. Ce
type de mesure est appelé un ¢-scan. L’angle ¢ = 0 correspond a la direction normale a
[100]anos. La périodicité apparente mesurée est de 30°, ce qui peut étre expliqué par un
accord cristallin a travers I’interface selon les directions [100]ano03, [110]anos, [010]anos et
leur direction normale dans le plan. La symétrie d’ordre 3 de cette surface (périodicité de
120°), combinée avec la périodicité de 90° des plans asymétriques {204} de la zircone donne

lieu a une périodicité apparente de 30°.
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Figure II1.25 : (a) ¢-scan et (b) représentation schématique des orientations dans le plan des ilots plats orientés
selon les plans (002) par rapport a l’interface. Les carrés blancs représentent la projection d’une maille
cristallographique du plan (002) de la zircone cubique, a 1’échelle par rapport a la structure de surface (0001) du

saphir. Le coin de chaque carré blanc correspond a un cation Zr*" positionné sur le site le plus probable de la
surface (0001)a1203 [294].

Les relations d’épitaxie sont schématisées dans la figure II1.25(b) en prenant en
compte le site le plus probable de la surface (0001)apno3 pour la position d’un cation

métallique, qui semble étre le centre des triangles d’oxygene [294]. Les relations d’épitaxie

complétes peuvent étre notées comme suit :

(002)rsz//(0001) 41203 (002)rsz//(0001) 41203 (002)rsz//(0001) 41203
i i , iii

[100]rsz//[ ﬂO]Azzog [100]rsz//[100] 403 [100]rsz//[010]4r03

Ce résultat est en accord parfait avec les travaux de Lange effectués sur ce méme systéme
hétéroépitaxié [295]. Ces trois relations (i, ii et iii) sont équivalentes cristallographiquement et
donc équivalentes en terme de désaccord paramétrique. En prenant en compte ces relations

d’épitaxie, les 1lots plats sont sujets a de grandes déformations d’interface, calculées par le
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désaccord de parameétres de maille entre les deux réseaux cristallins de la maniére suivante : €
= (as — ac)/a., ou a5 et a. sont respectivement les parametres de maille du substrat et de la
couche. g, = -7,5% dans la direction a de la zircone (compression) et g, = 6,8% dans la
direction b (tension). En prenant en compte la divergence axiale du faisceau incident (~1°), la

désorientation dans le plan autour de chaque position est égale a environ 2°.
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Figure I11.26 : épitaxie par accommodation de domaines. Représentation structurale d’un demi domaine de

bo1],

2093

[001],

coincidence dans la direction [100]41203.

Dans les systémes a grands désaccords de paramétres de maille, 1’épitaxie des couches
minces est possible par accommodation de domaines, ou il y a coincidence de réseau pour des
multiples de paramétre de maille [296, 297]. Le désaccord de réseau peut alors s’écrire g, =
(mas — na;)/mas, ou m et n sont des entiers naturels. La figure II1.26 montre un domaine de
coincidence entre (002)ysz et (0001)appo3 dans la direction [100]apos ou le film est
normalement en compression. La périodicité du réseau cristallin dans la direction considérée
est a/2 = 2,573 A pour YSZ et a = 4,76 A pour I’alumine. Une bonne coincidence apparait
lorsque la longueur atteint les valeurs suivantes : 11aysz/2 et 6aapos. Dans la plupart des cas,
il existe un écart a la coincidence parfaite qui est considéré comme étant une déformation
résiduelle. Dans le cas présenté ci-dessus, la déformation résiduelle est proche de 0,9%. Une
meilleure accommodation peut aussi se manifester par 1’insertion périodique d’'un domaine de

longueur légerement différente de ces voisins dans le réseau [297].

L’orientation dans le plan des ilots en forme de dome orientés selon les plans (111) par
rapport a ’interface est observée avec les plans asymétriques {331}ysz. La diffraction de ces
plans {331} apparait avec une périodicité de 120° autour de la direction [111]ysz. L’intensité

diffractée des plans {331} en fonction de ¢ est reportée sur la figure I11.27(a). Un seul pic est
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observé, situé a ¢ = 90° correspondant a la direction [ﬂO ]azos. Donc une seule orientation
dans le plan existe pour ce type d’ilots. Une représentation schématique de I’orientation de ces
ilots dans le plan est reportée en figure II1.27(b), toujours en tenant compte du site le plus
probable pour le cation Zr*". Les relations d’épitaxie pour ces d’ilots peuvent s’écrire de la
maniere suivante :

(111)rsz//(0001) 403

[110]ys2//[ 10074203

Ces résultats sont en accord avec la symétrie cristalline a ’interface. Les plans (0001)
du saphir ainsi que les plans (111) de la zircone cubique admettent un axe de symétrie R3
(rotation d’ordre 3). Cependant il n’apparait pas d’accord paramétrique évident entre les deux
réseaux cristallins, ce qui peut expliquer la large désorientation dans le plan autour de la

position observée (~20°).

Intensité (u.a.

Figure I11.27 : (a) ¢-scan et (b) représentation schématique de 1’orientation dans le plan des ilots en forme de
dome orientés selon les plans (111) par rapport a I’interface. Le triangle blanc représente la projection d’une
maille cristallographique selon les plans (111) de la zircone cubique, a 1’échelle par rapport a la structure de

surface (0001) du saphir.
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3.4. Analyse quantitative de la microstructure

Rappelons que des informations microstructurales quantitatives telles que la forme, la
taille, les distributions en taille ainsi que les déformations et la distribution des déformations
peuvent étre extraites a partir de ’analyse de la forme des distributions d’intensité diffractée.
La modélisation de ces distributions d’intensité diffractée est développée au laboratoire par A.
Boulle et elle tient compte des effets de désordre cristallin induits par des défauts [207, 232,
298]. Les filots épitaxiés en forme de dome n’étant que rarement observés, les modeles

développés concernent seulement la diffraction par des ilots plats.
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Figure II1.28 : sections du réseau réciproque a travers le nceud (002) pour chaque échantillon et extraction des
paramétres microstructuraux issus de la simulation des profils. (a) Sections Q, et (b) distribution d’épaisseur des
ilots plats. (c) Sections Q, et (d) distribution de diametre. Les distributions d’intensité diffractée sont

représentées dans une échelle logarithmique et décalées 1’une de 1’autre verticalement pour plus de clarté.

Des sections des nceuds (002)ysz dans 1’espace réciproque ont été extraites des cartes
présentées en figure I11.23 pour chaque échantillon. Les sections selon la normale a I’interface

(i.e. le long de Q, a Qx = 0) sont reportées dans la figure I11.28(a). Les profils expérimentaux
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ont ét¢ décrits par le modéle intégrant une hauteur moyenne d’ilots de 18 et 19 nm pour
I’échantillon 1 et 2 respectivement, avec une distribution de hauteur de £ 5 nm dans les deux
cas. La distribution d’épaisseur des ilots est présentée en figure I11.28(b). Il est curieux de
remarquer que la hauteur de ilots plats est constante quelque soit le substrat. Ces résultats
quantitatifs sont en bon accord avec les mesures effectuées en microscopie a force atomique
et pourrait confirmer qu’il puisse exister une épaisseur critique lors de la croissance des ilots

[138].

Les sections dans le plan de I’interface (i.e. selon Qx a Q, = 2,44 A™") sont montrées en
figure II1.28(c) avec le profil calculé. Ces profils montrent une distribution d’intensité
particuliére avec un pic de Bragg fin (partie cohérente) et un pic large (partie diffuse). La
partie cohérente résulte de I’ordre cristallin a longue distance et atteste de la bonne qualité de
la couche épitaxiée tandis que la partie diffuse provient de champs de déformation confinés
[299]. Les résultats de la simulation des profils donnent un diamétre moyen des ilots plats de
I’échantillon 1 et 2 de 127 nm et 125 nm respectivement. La distribution des diamétres pour
chaque échantillon est montrée dans la figure 111.28(d). Bien que les dimensions moyennes
dans le plan soient quasiment égales, la distribution du diametre est plus resserrée dans le cas
de I’échantillon 2 que dans le 1. Autrement dit, la probabilité de trouver un ilot large dans
I’échantillon 2 est plus faible que dans le 1, ce qui est en bon accord avec les observations

AFM.

Les champs de déformation sont confinés latéralement dans des régions de dimension
comparable a 1’épaisseur moyenne des ilots plats. Dans ce cas, ces champs de déformation
pourraient €tre induits par les dislocations d’accommodation des réseaux cristallins [300]. La
quantité de désordre cristallin, correspondant a un déplacement atomique moyen autour du
défaut, est plus faible dans 1’échantillon 2 (0,16 A) que dans le 1 (0,83 A). La faible qualité
cristalline du substrat rugueux semblerait géner la nucléation de dislocations
d’accommodation de I’interface. Nous pensons que la grande énergie d’interface est diminuée
ici par un autre mécanisme, qui est celui de la croissance d’ilots ayant une interface réduite

avec le substrat, i.e. les 1lots en forme de dome orientés selon les plans (111).

94



4. Conclusion

Des couches minces d’oxydes sont ¢laborées a partir de la voie sol-gel. Des traitements
thermiques post-dépot a haute température induisent concomitamment la mise en ilots de la
couche avec une morphologie spécifique en fonction de ’orientation cristalline et 1’épitaxie
sur des substrats monocristallins par croissance sélective. Quel que soit le substrat utilisé, une
couche de zircone s’oriente toujours selon les plans denses de bas indices. La compétition
entre ces orientations menant a 1’épitaxie est gouvernée par 1’énergie d’interface.

L’énergie d’interface est complexe, fonction probablement de la concordance des
structures et du désaccord de parameétre de maille. Les cristaux orientés selon les plans (002)
qui croissent dans le plan sont favorisés dans chacun des cas. La structure de surface de saphir
taillée parallelement aux plans (0001) est celle qui se rapproche le plus de celle de
I’orientation (111) de la zircone, de par leur symétrie R3. Malgré cela, le désaccord de
paramétre de maille est plus favorable dans le cas de I’orientation (002) et c’est cette
orientation qui est privilégiée. Cependant, 1’énergie d’interface est probablement fonction
également de 1’énergie de chacune des deux faces. Dans des conditions d’élaboration
favorables (i.e. pour une épaisseur initiale inférieure a 1’épaisseur critique [138]), une
modification de 1’énergie de surface du méme substrat par un polissage rugueux permet de
favoriser les cristaux en forme de dome orientés selon les plans (111) qui croissent en hauteur.

Par ailleurs, un traitement thermique post-dépdt conduit dans tous les cas a la formation
d’ilots nanométriques épitaxiés. Ce processus thermiquement activé peut étre exploité de
maniére a élaborer des nanostructures organisées sur des substrats pré-structurées, en

particulier sur des surfaces vicinales.
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Chapitre IV — Couches déposées sur des surfaces vicinales

Dans ce dernier chapitre, nous verrons en premier lieu que des instabilités
morphologiques dans le cas de surfaces vicinales d’un substrat monocristallin peuvent mener
a des surfaces nanostructurées ordonnées a "longue distance". Nous présenterons deux
nanostructures différentes en fonction de la taille moyenne (D) des ilots créés par rapport a la

largeur des terrasses (L) : D > L dans un premier temps et D < L dans un second temps.

1. Surfaces vicinales

Comme nous 1’avons déja dit dans le premier chapitre, les surfaces vicinales sont de
plus en plus employées pour la croissance ordonnée de couches nanométriques fonctionnelles.
Elles présentent 1’avantage d’étre instables morphologiquement, ce qui peut conduire a des
surfaces nanostructurées périodiquement. Nous allons définir les meilleures conditions
(directions de taille, température de traitement) pour obtenir des surfaces ordonnées a longue

distance dans le but de diriger ultérieurement la croissance des couches nanostructurées.

1.1. Quelques instabilités morphologiques

La morphologie d’une surface monocristalline, est le résultat d’'une compétition entre
plusieurs énergies (€lastiques et thermodynamiques). Elle est dépendante de la température de
traitement. Au dessus d’une certaine température dite de transition rugueuse, il apparait des
modifications de morphologie par diffusion atomique (e.g. facettes, création de marches
atomiques,...) [301]. Dans les paragraphes qui vont suivre, nous allons supposer que les

surfaces observées ont été figées dans 1’état ou elles résidaient a plus haute température.

Nous avons observé des rugosités apparentes exagérées pour différentes surfaces
monocristallines sans désorientation a priori, lors de traitements a des températures
intermédiaires d’environ 1000°C. La figure IV.1 présente deux exemples pour lesquels une
rugosité exagérée a été observée. Les amplitudes mesurées selon 1’axe z sur ces surfaces

monocristallines aprés dépdt sont de I’ordre de plusieurs centaines de nanometres. On observe
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un creux d’une profondeur de 200 nm sur un substrat monocristallin de magnésie taillé
parallélement aux plans (001), recouvert d’une couche d’épaisseur initiale de 25 nm et ayant
subit un traitement thermique a 1000°C pendant 12h (c¢f. figure IV.1(a)). L’autre exemple
concerne un substrat d’alumine a taillé selon les plans (0001) qui a été traité 1h a 1000°C
apres le dépot d’une couche trés mince de 3 nm d’épaisseur initiale. Une image AFM obtenue
sur une grande zone de balayage (90x90 um) révele de profondes cavités (cf. figure IV.1(b)),
qui peuvent atteindre un micrometre. Des observations plus fines montrent une surface
rugueuse constituée de terrasses, probablement orientées selon les plans (0001) encastrées les
unes dans les autres. De nombreuses marches sont observées, elles semblent suivre les
directions cristallographiques de bas indices, puisque le bord des marches révele la géométrie

hexagonale de la structure des plans (0001) de I’alumine a.

Z-range: 526.3 nm

Z-range: 1.7 pm

= (a)

Y-range: o [pm)

H-range: S [pm)

H-range: 905 [pm]

Figure IV.1 : Images AFM montrant deux exemples de rugosités de surface "exagérées”. (a) Image de 5x5 pm’
montrant I’exemple d’une surface (001)yg0 traitée durant 12h a 1000°C apres le dépot d’une couche de zircone
d’épaisseur initiale 25 nm environ. (b) Image d’une large zone de 90x90 pum* montrant I’exemple d’une surface
(0006)a1203 a priori sans désorientation et traitée 1h a 1000°C aprés le dépdt d’une couche mince de zircone

d’épaisseur initiale de 3 nm environ. Insert : vue en 3D d’une zone de 5x5 um’ (zy. = 201 nm).

De telles rugosités n’ont été observées que treés rarement et seulement sur des surfaces
monocristallines n’ayant pas, a priori, de désorientation selon le plan de taille. Une diffusion
atomique se manifeste au dessus d’une certaine température pouvant mener a des
morphologies de surface insolites. Nous allons voir que dans le cas de surfaces vicinales, la

diffusion peut conduire a un réseau de marches ordonnées dans certaines conditions.
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Pour des surfaces vicinales d’oxydes (cf. définition au chapitre 1), il a ét¢ montré que
la microstructure de surface aprés traitement dépend fortement de la direction
cristallographique dans le plan selon laquelle est taillé le monocristal [79]. Pour des surfaces
vicinales d’alumine a, lorsque la taille n’est pas définie selon une direction cristallographique
dense dans le plan, nous avons observé qu’il pouvait apparaitre un réseau de marches
désordonnées et ondulées. La figure 1V.2(a) montre une surface d’alumine taillée selon les
plans (0001) avec un angle de taille non nul, mais mal défini par rapport a une direction
cristallographique de bas indices. L’ image AFM dévoile de nombreuses marches ondulées. Ce
type de microstructure a été observé pour plusieurs matériaux, e.g. MgO(001) [302]. La figure
IV.2(b) montre quant a elle une surface d’alumine taillée selon les plans (0001) avec un angle

de taille non nul et défini selon la direction [110]. Des marches quasi-rectilignes sont visibles.

Le bord des marches suit la direction [ﬂO ]. La surface (0001)a103 peut présenter un réseau de

marches droites si la surface moyenne est taillée selon une direction simple.
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Figure IV.2 : Différentes configurations de marches d’une surface vicinale. (a) Surface d’alumine o (0001)
"mal" taillée par rapport a une direction dense. (b) Surface (0001) de I’alumine o taillée le long de [110]. (c)
Récapitulation schématique des différentes surfaces vicinales observées. i : surface contenant des marches de
hauteur mono-atomique (élémentaires) réguliérement espacées, considérée comme une surface vicinale obtenue
directement aprés la taille ; ii : surface vicinale comportant des paquets de marches élémentaires ; iii : surface
vicinale comportant des marches élémentaires ondulées. Les schémas sont repris de 1’article de Minoda suivant

[70].

1.2. Formation des paquets de marches d’une surface vicinale

Une surface vicinale a plutdt tendance a augmenter la largeur de ses terrasses de basse
énergie de surface. Par conséquent, les marches monoatomiques d’une telle surface peuvent
se regrouper en paquets. Il est courant d’observer des marches ¢lémentaires qui se regroupent

pour former une marche de hauteur double énergétiquement plus favorable. Ce processus
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mene a des surfaces dites auto-similaires, ou un simple changement d’échelle se produit (cf.
chapitre 1, section 1.3.2). Le mécanisme de la formation de marches de hauteur multiple est
présenté dans la figure IV.3 avec ’exemple de la surface (0001) de saphir. Deux marches de
hauteur c se rejoignent pour en former une seule de hauteur 2c. La minimisation de 1’énergie
de surface due a la suppression d’une marche entraine le déplacement de la jonction dans le
sens favorable, comme le montre I’insert de la figure IV.3 [80]. Ce phénoméne (décrit comme

un effet "fermeture éclair") est également visible sur la figure IV.2(b).
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Figure IV.3 : Formation de marches de hauteur multiple. Images AFM d’une surface (0001)ap0; traitée 1h a
1500°C montrant la formation d’une marche de hauteur 2c avec les profils correspondants : (a) avant la jonction
des deux marches de hauteur ¢ et (b) aprés la jonction. Insert : représentation schématique de la formation de

marches de hauteur multiple par déplacement de la jonction. Ce schéma est pris de 1’article de Sudoh [80].

Principalement deux groupes ont étudié le phénomene de rassemblement des marches
d’une surface vicinale de saphir taillée selon les plans (0001) en fonction de la température et
de I’angle de taille : le groupe de Carter [303, 304] et le groupe de Pham Van [81, 305]. Ils
indiquent que les marches élémentaires dans ce cas sont de hauteur c/6 (~0,22 nm)
correspondant a un plan anionique. La hauteur des paquets de marches formés par diffusion

de surface grandit avec la température au-dela de ~1100°C jusqu’a ~5 nm. A partir d’une
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certaine durée de traitement a haute température, Pham Van observe que le bord des marches

s’aligne le long de la direction cristallographique dense la plus proche [81].

Par ailleurs, ce regroupement de marches peut apparaitre périodiquement en partie a
cause des interactions élastiques a longue distance [48]. Le passage de la microstructure (i) de
la figure IV.2(c) a la microstructure (i) de la méme figure montre ce processus. Ainsi,
quelques surfaces vicinales peuvent se facetter selon les conditions. Par exemple, une surface
vicinale (111)g; se facettera principalement par 1’effet de reconstruction (7x7) ou encore en
présence d’un dépdt d’or [306]. Le cas des surfaces vicinales d’oxydes est beaucoup moins

détaillé.

Dans le cas des surfaces vicinales de saphir taillées avec de grands angles par rapport
aux plans (0001), nous avons montré que le rassemblement des marches peut étre périodique,
ordonné a "longue distance" selon une direction. La figure IV.4(a) présente une image AFM
d’une surface d’alumine o taillée a 5° des plans (0001) et traitée durant 1h a 1500°C. La

surface est composée de marches rectilignes de hauteur nanométrique (~5 nm), alignées le

long de la direction [10]. La période moyenne mesurée de la structure de surface est de 160
nm environ dans ce cas, comme l’indique la premic¢re harmonique de la fonction d’auto-
corrélation. Quatre harmoniques sont visibles a ~nx160 nm, ou n est un entier naturel,
démontrant que la surface est ordonnée a "longue distance" selon une dimension. Un
amortissement du maximum de ces harmoniques ainsi qu’une augmentation de leur largeur
montrent cependant qu’il existe une distribution en largeur du motif. Une vue détaillée de la
surface présentée en figure IV.4(b) révele la morphologie du motif en "monts et vallées". Des
mesures de 1’angle des facettes par rapport a la surface moyenne dévoilent que la surface est
constituée de larges terrasses (0001) inclinées a 5° de la surface moyenne et des facettes plus
fortement inclinées. Ces derniéres facettes sont nécessairement constituées de marches

atomiques avec des "micro-terrasses" (0001) comme le montre le schéma de la figure 1V.4(c).
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Figure IV.4 : (a) image AFM d’une surface d’alumine a taillée a 5° des plans (0001) et traitée durant 1h a
1500°C. La surface comporte des marches rectilignes périodiquement espacées les unes des autres. Insert :
fonction d’auto-corrélation mesurée perpendiculairement aux marches. La fleche indique la position de la
premiére harmonique révélant la période du motif de surface. (b) Détail de la surface de 1x1 um® en vue 3D
correspondant au cadre blanc. L’échelle en z est exagérée d’un facteur 5 pour plus de clarté. (c) Représentation
schématique de la surface observée avec ses grandeurs caractéristiques. L est la largeur des terrasses, SB la

largeur des paquets de marches et A la période du motif.

1.3. Surfaces vicinales nanostructurées utilisées

Dans la suite de ce chapitre, nous utiliserons trois substrats différents que nous allons
décrire en détail dans ce paragraphe. Le premier est un substrat d’alumine o taillé selon les
plans (0001) sans désorientation, utilis¢ comme substrat de "référence" (substrat A). Le
second et le troisieme sont respectivement des substrats d’alumine o taillés a 5° et 10° des
plans (0001) le long de la direction [110]an03 (substrats B et C, respectivement). Les substrats
ont été traités durant 1h a 1500°C dans le but de nettoyer la surface et de provoquer la

nanostructuration des surfaces vicinales par la formation de paquets de marches.

Le traitement thermique a haute température apporté a un oxyde monocristallin permet
en outre de libérer les microdéformations et ainsi d’améliorer I’arrangement atomique au sein
du monocristal. Afin de montrer I’effet d’un tel traitement sur la densité de défauts au sein
d’un monocristal d’alumine a taillé selon les plans (0001), nous avons fait diffracter les plans

symétriques (0006) en faisant varier lIégérement 1’angle d’incidence autour de leur position de
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Bragg avant et apres traitement thermique a 1500°C. On peut sommer pour chaque angle
d’incidence toute I’intensité diffractée. Une telle mesure est appelée usuellement une
«rocking curve ». La distribution de D’'intensité diffractée par les plans (0006)ano3 est
représentée dans la figure IV.5 en fonction de 1’angle d’incidence, avant et apres traitement
thermique a 1500°C. La largeur a mi-hauteur de la distribution a été divisée par 3 apres
traitement thermique (Fwhm = 0,009° avant et 0,003° apres). Le traitement thermique a donc

permis de réduire la mosaicité du monocristal.
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Figure IV.5 : distribution d’intensité diffractée par les plans (0006)a1,0; en fonction de I’angle d’incidence, avant

et apres traitement thermique a 1500°C.

Les surfaces des substrats B et C sont présentées en figure IV.6(a-b). Elles montrent
des rangées de marches droites régulicrement espacées les unes des autres. Les nanostructures
de surface obtenues sont similaires a celle exposée en figure IV.4. Les surfaces sont
ordonnées selon une dimension. Les fonctions d’auto-corrélation révélent un ordre a "longue
distance" (3 harmoniques quasi sans amortissement) avec une période de 60 nm pour le
substrat B et 75 nm pour le substrat C environ. Les profils topographiques montrent une
morphologie en "monts et vallées" comme ce qui a ét¢ décrit au paragraphe précédent.
L’angle moyen des facettes est environ 12° et 5° pour B, et 13° et 10° pour C, par rapport a la
surface moyenne. A partir de ces angles mesurés, il est possible de décrire ces surfaces. Les
facettes a ~5° et ~10° de la surface moyenne respectivement sur le substrat B et C
correspondent aux terrasses (0006). Les facettes a ~12° et ~13° de la surface moyenne
respectivement pour B et C correspondent a une surface formée par les paquets de marches

atomiques. Les marches sont probablement monoatomiques et régulierement espacées les

unes des autres puisque la surface locale apparait plane. Les zones constituées de paquets de

103



marches monoatomiques (SB) décrivent donc en moyenne une facette (1,1,18) pour le
substrat B et (1,1,13) pour le substrat C. Une représentation de la structure du motif de surface
du substrat est montrée pour chaque cas dans le figure IV.6(c-d) en prenant en compte ces
facettes.

Notons que la périodicit¢ du motif, qui est régie en partie par les interactions
¢lastiques a longue distance [48], est approximativement équivalente dans ces deux cas. Cette
constatation a été reportée également pour d’autres substrats avec différents angles de taille,
e.g. Si(111) [75]. Notons également que le rapport SB/A vaut environ 30% dans le cas du

substrat B et 50% dans le cas du substrat C, ce qui aura une importance par la suite.
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Figure 1V.6 : morphologie et structure de surface des substrats B et C aprés traitement thermique a 1500°C.

(00 6)

Images AFM de la surface (a) du substrat B taillé a 5° des plans (0001) et (b) du substrat C taillé a 10° des plans
(0001), montrées avec le profil topographique en dessous de chaque image correspondant au trait blanc. Inserts :
fonctions d’auto-corrélation mesurées dans la direction perpendiculaire aux marches. (c-d) Représentations de la

structure de surface évaluée a partir des mesures d’angle des facettes sur les profils topographiques.

Les instabilités morphologiques des surfaces vicinales peuvent conduire a des
nanostructures de surface ordonnées selon une dimension. Ces substrats "gabarits" sont
intéressants et trés employés pour ordonner la croissance de nanocristaux [64]. Nous
présenterons deux cas différents en fonction de la taille relative des ilots (D) par rapport a

celle des terrasses (L) : D > L (section 2) et D < L (section 3).
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2. Influence des marches ordonnées : le cas D > L [205, 307]

Afin d’obtenir des tailles d’ilots assez larges, nous ¢laborons des couches relativement
épaisses a partir d’un sol ayant une assez forte concentration en précurseur (i.e. C = 0,15
mol/L). Les couches sont déposées par trempé dans le sol précurseur sur les substrats A, B et
C et sont traitées 1h a 600°C afin de cristalliser la zircone. L’¢épaisseur moyenne de telles
couches aprés cette calcination est de 15 nm environ. Les couches sont enfin traitées
thermiquement a plus haute température (1500°C durant une heure) dans le but de favoriser
une croissance importante menant a des ilots assez larges et d’atteindre 1’épitaxie de ces ilots.
Nous commencerons par examiner la morphologie de tels ilots avant de déterminer finement
les orientations cristallographiques selon la normale aux plans (0006)a1203. Nous terminerons
ce paragraphe par 1’étude des orientations dans le plan et I’effet des marches sur la

désorientation angulaire des cristaux pour chaque orientation dans le plan.

2.1. Morphologie des ilots

La microstructure typique d’une couche élaborée sous les conditions décrites
précédemment est montrée dans la figure IV.7(a). La couche est constitué¢e d’ilots larges dont
la taille moyenne dans le plan est évaluée a ~250 nm a partir de la fonction d’auto-corrélation

de I’'image AFM (figure IV.7(b)). Une forte distribution en taille peut étre observée.
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Figure IV.7 : (a) image AFM d’une couche élaborée a partir d’un sol de concentration C=0,15 mol/L (déposée
sur un substrat B) et traitée durant 1h a 1500°C. (b) Fonction d’auto-corrélation selon x issue de la fonction

d’auto-corrélation bidimensionnelle (insert).
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Les images AFM des trois couches nanostructurées déposées sur les trois substrats
différents sont montrées dans la figure IV.8. Dans tous cas, les couches sont constituées
d’ilots de ~40 nm d’épaisseur. Les flots sont plats et leur facette supérieure est inclinée d’un
angle o par rapport a la surface moyenne. La valeur de cet angle a est approximativement
¢gale a I’angle de taille du substrat monocristallin (i.e. ~5° pour B et ~10° pour C). Leur
facette supérieure est donc approximativement parallele aux plans (0001) du saphir. Les ilots
ayant une face supérieure plane et paralléle aux plans de surface d’un substrat monocristallin
sont orientés selon leurs plans (002) (cf. chapitre précédent). Les ilots semblent étre orientés
(002)ysz//(0001)a03. Cependant pour les substrats B et C, la valeur mesurée de I’angle des
facettes supérieures des ilots est voisine de la valeur de I’angle de taille des substrats, mais en
moyenne légerement supérieure a cette derniére (i.e. ~5,9° au lieu de 5° pour B et ~11.5° au
lieu de 10° pour C). Des mesures en diffraction des rayons X vont permettre d’établir les
orientations précises de ces cristaux de zircone orientés (002) par rapport aux plans
(0006)a1203. Des cartes du réseau réciproque autour du nceud (002)ysz ont été réalisées dans ce

but.
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Figure IV.8 : Images AFM de 2x2 um?” des couches nanostructurées déposées sur chaque substrat (A, B et C) en
vue 3D et en vue de dessus avec les profils topographiques correspondants. Les représentations en 3D sont
exagérées d’un facteur 3 selon 1’axe z. Les ilots sont plats et inclinés par rapport & la surface moyenne des

substrats.
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2.2. Orientation selon la normale au plan

Pour plus de clarté, on étendra le nom du substrat au nom de 1’échantillon (A, B et C).
Les expériences menées par diffraction des rayons X ne révelent qu'une seule orientation des
ilots : (002)ysz//(0001)ap03. La carte du nceud (002)ysz de I’espace réciproque est reportée

dans la figure IV.9 pour chaque échantillon.
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Figure IV.9 : cartes du nceud (002)ysz du réseau réciproque pour chaque échantillon (A, B et C). Pour les
échantillons B et C, Qq correspond a la direction de la taille du monocristal ([1 10]*A1203), direction
perpendiculaire aux marches. Les fléches verticales en pointillés indiquent la direction normale aux plans
(0006)a1p03- Pour plus de clarté, 1’échelle Qy est exagérée d’un facteur 4 par rapport a Q,. Les sections a travers le
neeud (002) selon Q, 4 Q, = 2,44 A™' (w-scans) sont montrées en dessous de chaque carte correspondante. 5w = 0

correspond a I’orientation exacte (002)ysz//(0006)1203.

Sur la premiére carte correspondant a 1’échantillon A, le nceud (002) est aligné selon
Q; et centré autour de Qx = 0. Le nceud (002) est aligné dans la direction [001]* Al03. Les plans
(002)ysz sont donc paralleles aux plans (0006) du saphir. Le noeud (002) de cet échantillon a

. e e, . \ -1
une extension limitée selon Q,, comme le montre la section selon Q a Q, = 2,44 A™,
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usuellement appelé "@-scan". La mosaicité de la couche (i.e. la désorientation relative des
cristaux entre eux) est directement liée a cette extension, elle est donc trés faible. Elle est
mesurée inférieure a 0,12°, en considérant que les cristaux sont assez larges dans le plan et
donc que les effets de taille dans cette direction sont négligeables. Sur la seconde et troisiéme
carte, correspondant respectivement aux échantillons B et C, le nceud (002) apparait
anormalement allongé le long de Qy et asymétrique par rapport a Qx = 0. Nous rappelons que
I’échantillon a été orienté autour de 1’axe ¢ de telle sorte que la direction selon Qy soit
perpendiculaire aux marches. La distribution d’intensité du nceud semble présenter plusieurs
maxima distincts, ce qui implique I’existence de plusieurs inclinaisons préférentielles des
plans (002)ysz par rapport a la normale aux plans (0006)a1p03. Des mesures précises des
inclinaisons cristallographiques selon la normale aux plans (0006)a1203 peuvent étre effectuées
a partir de sections a travers le nceud selon Qy a Q, = 2,44 A (w-scans). Ces profils sont
reportés dans chacun des cas en dessous de chaque carte de la figure IV.9. dw = 0 correspond
a ’orientation exacte (002)ysz//(0006)an03. Les maxima principaux observés dans chaque cas
sont situés a ow = 0 pour I’échantillon A (i) (pas d’inclinaison), a 0 (i) et 0,96° (ii) pour
I’échantillon B, et a 1,6° (if) et 3,8° (iii) pour I’échantillon C. Pour 1’échantillon B, le premier
maximum correspond a 1’orientation exacte (002)ysz//(0006)1203 tandis que le second signifie
que les plans (002) de la zircone sont inclinés a 0,96° des plans (0006)a1203, c€ qui est en bon
accord avec les mesures effectuées sur les facettes par microscopie a force atomique (~0,9°)
(cf. section précédente). De méme pour I’échantillon C, le maximum principal situé¢ a ow =
1,6° est en bon accord avec les mesures réalisées par AFM (~1,5°). Au vu de ces profils
d’intensité, il est clair que les ilots orientés selon les plans (002) adoptent des inclinaisons

cristallographiques préférentielles par rapport aux plans (0006).

L’effet des surfaces vicinales sur I’inclinaison cristallographique des couches
hétéroépitaxiées par rapport a la normale au plan a été remarqué initialement par Nagai en
1974 sur des couches hétéroépitaxiées semiconductrices de (Ga,In)As [308]. Depuis, d’autres
articles traitent de ce sujet, et on peut noter plusieurs études sur différents systémes, e.g.
Ag/Cu(211) [65], YBCO et NBCO/STO(001) [68], GaN/Al,03(0001) [309] et GaN/AIN/6H-
SiC(0001) [66]. A travers les interfaces des films hétéroépitaxiés, un désaccord de paramétre
de maille existe selon la normale aux plans de surface du substrat monocristallin, ce qui cause
des déformations a [D’interface dans le film et une orientation inclinée des plans

cristallographiques du film afin d’accorder les deux réseaux cristallins. Le schéma de la figure
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IV.10 montre les effets du désaccord de parameétre de maille entre les plans (0006)a1203 et les
plans (002)ysz. La hauteur d’une marche monoatomique peut s’écrire sy = cysz/2 pour la
zircone cubique orientée (002) et s, = cano3/6 pour un saphir orienté (0006) [306]. Le nombre
de marches élémentaires par maille cristallographique est égal au nombre de plans oxygenes
selon la direction z. Le désaccord de parameétre de maille dans la direction [001]ao3 (Oh/h;)
vaut 18,8%. Les plans (002) de la zircone sont supposés déformés a I’interface de maniere a
accommoder le réseau cristallin et relaxés loin de I’interface, ce qui provoque une inclinaison
globale de ces plans. L’inclinaison peut s’écrire simplement en fonction du désaccord de

paramétre de maille et de 1’angle de taille du substrat monocristallin (m) comme suit :

o0 = arctan(%tanm) .

[006]AI203
[002]yez

Normale a la &
surface vwmale.“ .

Figure IV.10 : représentation ’effet du désaccord du paramétre de maille entre (002)ysz et (0006)1203 selon la
direction [001]s1203. L’accommodation du réseau s’accompagne d’une déformation des plans (002)ys; selon
[001]a1203 @ l’interface et d’une inclinaison d’une valeur de dw des plans (002)ysz; par rapport aux plans

(0006)A1203-

Dans notre cas, I’inclinaison des plans (002)ysz par rapport aux plans (0006)a103 sera
essentiellement fonction de m. Les substrats B et C sont nanostructurés périodiquement et
comportent deux zones distinctes : les terrasses de largeur L et les paquets de marches
¢lémentaires de largeur SB. L’angle de taille m est défini globalement et devient obsoléte a
I’échelle du motif de surface du substrat. Nous définissons un angle de taille local m; égal a
I’angle entre une surface moyenne locale considérée et les plans (0001). Par exemple les
paquets de marches du substrat B forment une facette (1,1,18) qui est inclinée de 17° par

rapport aux plans (0006). L angle de taille local m; est donc considéré comme étant égal a 17°
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dans ce cas. De la méme maniére, la surface moyenne correspondant a la facette (1,1,13)
formée par les paquets de marches du substrat C a un angle de taille apparent m; de 23°. Une
terrasse (0006) aura un angle de taille apparent nul, et il est évident que si la surface

considérée est trés grande devant la largeur du motif, m; = m.

5 '“-@C

Figure IV.11 : représentation schématique des différentes configurations en fonction de la position des ilots sur

le substrat nanostructuré, en accord avec les inclinaisons préférentielles mesurées.

La figure IV.11 présente les différentes configurations possibles pour chaque
inclinaison préférentielle mesurée a I’aide des w-scans sur chaque échantillon (montrés dans
la figure IV.9). Evidemment sur le substrat A, les ilots ne présentent pas d’inclinaisons a
cause de 1’absence de marches de surface du substrat. Pour 1’échantillon B, le premier
maximum situé a ow = 0 (i) implique que les ilots correspondants ont exactement une
orientation (002)ysz//(0006)a1203. Ces ilots sont donc situés sur de larges terrasses (0006).
L’inclinaison de 0,96° observée (if) de ces plans sur le méme substrat est en trés bon accord (2
0,02° pres) avec des ilots qui seraient positionnés sur une surface du saphir taillée en moyenne
a 5° des plans (0006), ce qui correspond a I’angle de taille global m. Ce cas pourrait
correspondre a des 1lots chevauchant un paquet de marches et une terrasse ou a des ilots plus
larges que la périodicité du motif de surface du substrat. Pour I’échantillon C, 1’orientation
minoritaire (i) située a dw = 0 correspond a des ilots positionnés sur des terrasses (0006). La
faible probabilit¢ de ce cas est expliquée par la petite largeur relative des terrasses sur ce
substrat. Les 1lots semblent chevaucher dans tous les cas quelques marches, ce qui induit une
inclinaison des plans (002). Plus le nombre de marches chevauchées par les ilots sera
important, plus grande sera leur inclinaison. L’inclinaison préférentielle (if) mesurée sur cet
¢chantillon correspondrait a des ilots positionnés sur une surface taillée a 10° en moyenne des

plans (0006) en prenant en compte une compression a I’interface de 2,5% dans le réseau de la
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zircone selon la direction [001]a1203. Ce cas correspondrait également a des ilots chevauchant
un paquet de marches et une terrasse ou a des ilots plus larges que la périodicité du motif du
substrat. Le dernier cas (iii) pour lequel I’inclinaison mesurée est assez importante de 3,8°
correspondrait a des ilots enticrement positionnés sur les paquets de marches d’ange de taille
local égal a 23° en prenant en compte une compression a I’interface de 2,7% dans le réseau de

la zircone selon la direction [001]a1203.

La réalité est certainement plus nuancée. Il est évident qu’il existe une distribution en
taille d’1lots, en angle de taille local, en largeur de terrasses, ce qui explique les différents cas
observés ainsi que la largeur des maxima d’intensité et le fond diffus important entre les
maxima. Cependant, la description détaillée de la morphologie de surface des substrats permet
d’expliquer les différentes inclinaisons observées avec un bon accord avec les valeurs de

I’équation simple décrite plus haut.

2.3. Orientations dans le plan et désorientations angulaires

2.3.1. Orientations dans le plan
L’orientation dans le plan a été¢ déterminée sur I’échantillon A. La méthode utilisée
pour discerner les orientations dans le plan des ilots de zircone orientés (002)//(0006)a1n03 a
été détaillée auparavant (cf. chapitre 3 section 3.3). Le ¢-scan correspondant a 1’orientation
des 1lots de I’échantillon A est reporté dans la figure IV.12. On retrouve les orientations
majoritaires (i-iii) déja décrites précédemment pour ces ilots orientés (002)//(0006)a103 (cf.

chapitre 3 section 3.3) :

() [100]ysz//[100]ar203 ; (@) [100]ysz//[010]ar203 ; (iii) [100]ysz//[110]a1205.
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Figure IV.12 : ¢-scan des ilots de 1’échantillon A (orientés (002)//(0006)a1n03) et représentation schématique des
orientations dans le plan correspondantes au signal observé. (i-iif) Orientations majoritaires et (iv-vi) orientations
minoritaires. Les carrés blancs sont les projections des plans (002) sur la surface (0006) et sont montrés sans

déformations par rapport a la structure de surface (0006).

Cependant il apparait de larges maxima secondaires a ¢ = 15° £ 30°. Ces maxima
correspondent aux orientations (iv-vi) représentées dans la figure IV.12. L’accord entre les
réseaux dans le cas de ces orientations n’est pas évident. De plus, les directions simples de la
zircone ([100] et [010]) ne suivent pas des directions simples de 1’alumine, elles sont
désorientés de 15° par rapport a ces dernieres. Il peut €tre noté toutefois une coincidence
probable le long d’un axe principal [100] de la zircone toutes les deux mailles (2a), comme
I’indiquent les fleches blanches pour I’orientation (vi). Dans tous les cas, la coincidence est
bien moindre. Les ilots positionnés sur la surface (0006) selon ces orientations sont sujets a
priori a de grandes déformations d’interface. Ces constatations expliquent la grande largeur
observée de ces seconds maxima du ¢-scan ainsi que leur faible intensité. Ces orientations
sont minoritaires et probablement instables. Les grains ayant ces orientations n’ont
probablement pas encore été consommés par les grains d’énergie d’interface plus favorable

d’orientations (i-ii7) ayant un plus grand nombre de sites de coincidence avec le substrat.

112



Cette différence observée avec 1’échantillon étudié dans le chapitre 3 en section 3.3
peut étre expliquée par la différence d’épaisseur initiale de la couche (~5 nm pour
I’échantillon précédent et ~15 nm pour le présent échantillon), les conditions de traitement
thermique étant égales par ailleurs (i.e. 1h 1500°C). Il parait évident que moins la quantité de
maticére a organiser est importante, plus le processus menant a 1’épitaxie est rapide pour une
température donnée [310]. Le processus menant a 1’épitaxie par croissance compétitive ne
serait peut étre pas totalement terminé dans le cas présent. Par la suite nous ne considérerons

que les orientations majoritaires (i-iii).

2.3.2. Effet des marches sur chaque orientation dans le plan

Les cartes du nceud (002) des couches épiatxiées de zircone déposées sur des surfaces
vicinales (échantillons B et C) montrées dans la figure IV.9 ont été réalisées dans la direction
perpendiculaire aux marches et ont permis d’établir avec précisions les inclinaisons
préférentielles selon la normale aux plans (0006)an03. Cependant, ce signal de diffraction
provenait de I’ensemble des ilots orientés (002) quelle que soit leur orientation dans le plan
(puisque les plans diffractants étaient des plans symétriques). On se propose dans ce
paragraphe d’analyser 1’effet des marches d’une surface vicinale sur les orientations dans le

plan en sélectionnant chaque orientation dans le plan par diffraction d’un plan asymétrique.

Dans ce but, des cartes des nceuds asymétriques {204} ont été réalisées sur
I’échantillon B pour chacune des trois orientations dans le plan définies plus haut. Les cartes
de ces nceuds sont représentées dans la figure IV.13 pour chaque orientation. Elles ont été
réalisées dans les directions [110]a1203, [210]a1203, [010]ar203, [ilO] A203, T€Spectivement a ¢ =
0 (figure IV.13(a)), 30° (b), 60° (c) et 90° (d). Si nous nous référons aux trois orientations (i-
iii) de la figure V.12, la direction a ¢ = 0 permet de sélectionner les ilots (iii), a ¢ = 30° les
ilots (i), a ¢ = 60° les ilots (i7) et de nouveau les ilots (iii) a ¢ = 90°. Toutes les cartes de la
figure 1V.13 dévoilent un signal de diffraction, ce qui implique que chaque orientation est
représentée sur ce substrat. Les marches du substrat ne semblent pas défavoriser une

orientation dans le plan en particulier.
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Figure IV.13 : cartes du réseau réciproque enregistrées autour du nceud {204}ysz pour chaque orientation dans le

plan. (a) selon la direction [110]a;203 (perpendiculaire aux marches), (b) selon [210]a103, (¢) selon [010];03 €t

(d) selon [ilO] apos (paralléle aux marches). Insert : représentation schématique de la position de 1’échantillon

par rapport a la direction du faisceau de rayons X. Les rayures indiquent la direction des marches.

Comme précédemment, I’échantillon a été orienté dans le diffractometre de telle sorte
que ’axe de la rotation ¢ soit parallele a la direction [001]apo3. Ainsi sur une telle surface
vicinale, ¢ peut étre pris comme un parametre simple pour faire varier I’angle de taille global
apparent. Comme il a été montré dans le chapitre 2 en section 2.2.1, I’angle de taille apparent
m, est défini en fonction de ¢ et de D’angle de taille global principal m:

ma = arctan(cosgtanm) . L’angle de taille m, est maximum pour ¢ = 0 (i.e. 5°) et minimum

pour ¢ =90° (i.e. 0) et a des valeurs intermédiaires de 4,3° pour ¢ = 30° et 2,5° pour ¢ = 60°.
Les cartes des nceuds {204 }ysz présentées dans la figure IV.13 montre I’effet de la grandeur
de I’angle de taille sur la mosaicité de la couche épitaxiée. Lorsque 1’angle de taille augmente
une ¢longation de la tache {204}ysz est observée. La mosaicité de la couche est maximum
lorsque I’angle de taille est maximum (figure IV.13(a)) et minimum lorsque 1’angle de taille
est minimum (figure IV.13(d)). De plus, I’allongement de la tache survient horizontalement le
long de Qx, ce qui signifie que I’effet est d’ordre rotationnel pur. Un effet de taille induirait
une inclinaison de 1’allongement de la tache asymétrique {204} dans la direction de
I’inclinaison de la carte. L’allongement de la tache {204} est seulement di a un effet de

désorientation angulaire des cristaux causé par les marches du substrat.

L’effet des marches sur le désordre rotationnel des ilots YSZ orientés
(002)//(0006) 1203 peut étre caractérisé par la mesure de la valeur de 1’allongement du nceud
{204} le long de Qx pour chaque orientation dans le plan (i.e. 0, 30°, 60° et 90°). La valeur de
I’allongement a ¢ét¢ mesurée a 1’aide des sections a travers le nceud le long de Qy par
estimation de la largeur totale & mi-hauteur (Fwhm) du profil d’intensité. Cette largeur est

représentée sur un graphique en fonction de ¢ dans la figure IV.14. La mosaicité "naturelle"
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de la couche épitaxiée peut étre séparée de la désorientation angulaire due aux marches en
mesurant la valeur de la largeur a ¢ = 90°. A ¢ = 90°, les bords de marches du substrat sont
paralléles au plan de diffraction, donc la désorientation globale de la couche n’est pas affectée
par les marches. La mosaicité naturelle a pu étre évaluée ainsi a 0,32°. Pour les autres angles
@, la désorientation angulaire due aux marches est ajoutée a la mosaicité. L’évolution de la
largeur du nceud en fonction de ¢ peut étre trés bien décrite par une fonction cosinus de type

P=Lo+fscos(24) , comme I’indique le tracé en grisé dans la figure IV.14. Ceci confirme que

les marches induisent seulement un effet de désorientation angulaire sur la couche épitaxiée.

0.9 1
08
0.7 -

0.6 1

Fwhm (°)

0.5 1

0.4 1

0.3 T T T T T T T T t

¢ (°)

Figure 1V.14 : représentation graphique de la largeur du profil d’intensité mesurée a travers le nceud {204} le

long de Q,, en fonction de @. L’évolution de la largeur décrit trés bien une fonction du type [=/Lo+ Fscos(2¢)

(tracé en grisé avec S, = 0,59° et ;= 0,27°).

3. Influence des marches ordonnées : le cas D < L [307]

Dans ce paragraphe, nous montrerons 1’influence des marches du substrat sur
I’organisation spatiale des ilots. Dans ce but des couches épitaxiées de zircone ont été
¢laborées par voie sol-gel avec de faibles concentrations en précurseur et déposées sur des
surfaces vicinales nanostructurées et ordonnées (substrats B et C). A partir de la voie sol-gel
et des traitements thermiques post-dépdt, la taille et la densité des ilots peuvent étre tres bien
contrdlées par la quantité de matiére apportée (épaisseur initiale contrélée par la concentration
en précurseur chimique) et les conditions de traitements thermiques (température et durée).
Dans un premier temps, nous montrerons quelle est 1’influence de la température du
traitement thermique sur les microstructures. Dans un second temps, nous verrons qu’il est

possible de créer des rangées auto-organisées d’ilots nanométriques de quelques nanomeétres
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de hauteur et dizaine de nanomeétres de diameétre, en combinant une trés faible concentration

en alkoxyde dans le sol précurseur et une température de traitement appropriée.

3.1. Influence de la température du traitement

La température de traitement thermique influence évidemment la croissance granulaire
des cristaux de zircone mais aussi la diffusion des marches d’une surface vicinale d’alumine.
Les microstructures seront observées en prenant en compte ces deux phénomenes a la fois,
ainsi que leur éventuelle interaction. Dans ce but, des couches de zircone de faible épaisseur
(~3 nm) élaborées a partir d’un sol de concentration C = 0,02 mol/L ont été déposées sur
différentes surfaces vicinales et traitées a différentes températures croissantes par des

traitements cumulatifs (e.g. 1h 600°C + 1h 800°C + etc...).

La figure IV.15 montre la microstructure d’une telle couche aprés le traitement de
cristallisation de 1h a 600°C. La couche semble étre encore continue mais il apparait déja une
assez forte rugosité par rapport a la taille des cristaux (figure IV.15(a)). Les plus gros cristaux
ont un diamétre estimé par les profils topographiques de 7 nm environ (figure IV.15(b,c)). Les
cristaux ont probablement une taille similaire a I’épaisseur de la couche. Autrement dit, il
semblerait qu’il n’y ait déja qu’un seul grain dans I’épaisseur de la couche apres la
cristallisation de la zircone. D’autre part, la couche est montrée au voisinage d’une marche du
substrat de hauteur ~c, comme I’indique le profil topographique de la figure IV.15(c). 1l
n’apparait pas a priori de nucléation préférentielle des cristaux de zircone au bord des

marches. Les cristaux semblent étre répartis de fagon aléatoire sur la surface.

La méme couche est ensuite traitée durant 1h a 800°C. La microstructure de la couche
aprés ce nouveau traitement est présentée dans la figure IV.16. Les images AFM et les profils
topographiques révelent des grains plus larges de diamétre moyen environ €gal a 10 nm. La
rugosité de surface de la couche semble avoir augmenté et quelques creux de plus de 1 nm de
profondeur peuvent étre mesurés. Le substrat semble étre démouillé par endroit comme
I’indique les zones noires de I’image AFM en insert dans la figure IV.16(b). Les marches de

hauteur ¢ ne semblent pas influencer la croissance des cristaux de zircone dans ce cas.

116



Z-range: 2.1 nm

75.3

Y-range: 250 nm
-49.9

-175

225 148 273

H-range: 250 nm

hauteur (nm)

0 100 200

largeur (nm)
Figure IV.15 : Images AFM d’une couche de zircone élaborée a partir d’un sol de concentration C = 0,02 mol/L
et traitée 1h a 600°C sur une surface d’alumine légérement désorientée par rapport aux plans (0006), au
voisinage d’une marche d’alumine de hauteur ~c. (a) vue 3D de 250x250 nm”. L échelle en z est exagérée d’un

facteur 5 pour plus de clarté. (b) Vue 2D et (¢) profil topographique correspondant.
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Figure IV.16 : Images AFM de la couche de zircone montrée dans la figure précédente retraitée 1h a 800°C. (a)
vue 3D de 500x500 nm®. L’échelle en z est exagérée d’un facteur 5 pour plus de clarté. (b) Vue 2D. Insert :

détail de la couche (100x100 nm?). (c) profil topographique correspondant.
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Des couches de zircone, élaborées dans les mémes conditions que précédemment, ont
été déposées sur des substrats nanostructurés a fort angle de taille (substrat C). La figure
IV.17(a) présente la couche apres un traitement thermique de 1h a 800°C. La morphologie de
surface du substrat en forme de vagues est visible sous la couche. La couche est encore
continue et la taille des cristaux la constituant est inférieure a la période du motif. A ce stade,
les marches de ce substrat ne semblent pas influencer la position des cristaux de zircone. Cette
couche a ensuite été traitée a nouveau durant 1h a 1000°C. La microstructure obtenue apres ce
nouveau traitement thermique est illustrée par la figure IV.17(b). La couche est discontinue et
présente des ilots alignés le long des marches du substrat. Ces 1lots ont maintenant une taille
similaire a la période du motif de surface du substrat. Une organisation spatiale des ilots s’est
manifestée probablement par diffusion de surface lors de la croissance granulaire de la
zircone. Ce résultat est en bon accord avec des travaux antérieurs [311, 312]. L’alignement
peut étre expliqué par une diffusion anisotrope due au motif du substrat ordonné selon une

dimension.
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Figure IV.17 : Images AFM d’une couche de zircone €laborée a partir d’un sol de concentration C = 0,02 mol/L
déposée sur un substrat C (Al,O; taillé a 10° par rapport aux plans (0006)), traitée (a) 1h a 800°C puis (b) 1h a
1000°C.

Au dessus de 1000°C, comme nous 1’avons déja mentionné, il peut apparaitre une
diffusion des marches dans le cas d’une surface vicinale d’alumine a taillée selon les plans
(0001) [81]. La figure IV.18 récapitule les différents cas précédemment observés et montre
une couche ¢laborée dans les méme conditions que les précédentes, déposée sur un substrat C

et traitée durant 1h a 1200°C (figure IV.18(c)). L’image AFM de cette figure IV.18(c) montre
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des marches courbes a proximité des ilots, attestant qu’une diffusion des marches du substrat
a eu lieu. La croissance des ilots s’est également poursuivie. Pour un cas extréme ou la
température de traitement est de 1500°C, les marches de surface du saphir sont complétement
courbes (figure IV.18(d)). Les ilots sont tous positionnés sur le bord des marches au point de
rupture de la courbure de celles ci. Cette fois, ce sont les ilots de zircone qui semblent étre les
points de blocage de la diffusion des marches. La conséquence serait la courbure des marches.
De plus, I’ordonnancement des ilots est annulé a la fois par le déplacement des marches et la

croissance des ilots.

La nucléation des cristaux de zircone semble survenir aléatoirement sur une surface a
marches. Un alignement des cristaux de zircone apparait le long des marches du substrat a
partir d’une température de traitement de 1000°C lorsque la couche est discontinue. L’auto-
organisation des ilots semble survenir par diffusion de surface lors de la croissance. Elle est
favorisée lorsque la hauteur des marches est maximum (i.e. pour des substrats nanostructurés).
Jusqu’a 1000°C, la diffusion de la zircone semble étre génée par les marches ou paquets de
marches droites de surface du substrat, ce qui provoque un ordonnancement des ilots selon
une dimension. Tandis qu’a partir de 1000°C les marches du saphir diffusent et lors de
traitements a 1200°C ce sont les ilots grossissants qui semblent géner le déplacement des
marches. L’interaction entre le déplacement des marches (qui se courbent a cause de la
présence des flots) et la diffusion de la zircone (génée par le bord des marches) a pour
conséquence 1’annulation de I’ordonnancement des 1ilots. Dans le but de réaliser des
nanostructures organisées spatialement, il parait donc primordial d’éviter la diffusion des

marches afin de ne pas détruire I’ordonnancement du substrat gabarit.
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Figure IV.18 : représentation schématique de 1’évolution des nanostructures en fonction de la température de
traitement en prenant en compte a la fois la croissance de la zircone et la diffusion des marches du substrat. (a-d)
Images AFM montrant des couches élaborées a partir d’un sol de concentration C = 0,02 mol/L et déposées sur

des substrats C, excepté pour (d) qui représente une couche élaborée a partir d’un sol de concentration C = 0,05
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3.2. Nanostructures auto-organisées

Afin de réaliser des nanostructures organisées spatialement, les températures de
traitements devront étre inférieures a 1200°C pour les raisons évoquées précédemment. De
plus, au dessus de 1000°C la croissance cristalline est telle qu’une distribution en taille

relativement large est souvent observée. La figure IV.19 montre une couche d’épaisseur
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initiale de ~3 nm déposée sur un substrat B et traitée durant 1h a 1000°C (a) puis 1h a 1100°C
(b). Apres le traitement a 1100°C, les cristaux de zircone sont plus larges et sont séparés les
uns des autres. Enfin, la distribution en taille est plus étendue. D’autre part, il apparait que les
ilots doivent étre bien séparés les uns des autres pour qu’un ordonnancement par rapport aux
marches puisse avoir lieu par diffusion de surface sur le substrat. Pour ces raisons, la
température de traitement sera limitée a 1000°C et la concentration dans le sol précurseur sera
diminuée afin de déposer moins de matiere et ainsi espérer avoir une séparation des cristaux a

plus basse température. De cette fagon, la taille des cristaux sera moindre.
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Figure IV.19 : images AFM d’une couche d’épaisseur initiale de ~3 nm (¢élaborée a partir d’un sol de

concentration C = 0,02 mol/L), déposée sur un substrat B et traitée durant lh a (a) 1000°C puis (b) 1100°C.

Comme nous I’avons déja mentionné dans le premier chapitre, une large gamme
d’applications nécessite des nanostructures aux dimensions réduites. Dans le cas de
1’¢laboration de couches minces d’oxydes élaborées par voie sol-gel et nanostructurées par
des traitements thermiques post-dépots, une forte diminution de I’épaisseur initiale de la
couche et une température de traitement modérée induira la diminution en taille et en densité
d’ilots (par séparation "prématurée" tout en limitant la croissance). Dans ce but, des couches
de zircone ont été réalisées avec des sols ayant une trés faible concentration en précurseur

.. . -4 ror r r 4
chimique (i.e. 5x10™ mol/L). Les couches ont été déposées sur des substrats nanostructurés de
grand relief (i.e. substrats C) et nanostructurées par traitement thermique a moyenne

température (i.e. <1000°C).
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Les images AFM de la figure IV.20 montrent une couche élaborée a partir d’un sol de
concentration C = 5x10™ mol/L, déposée sur un substrat C et traitée durant 1h a 800°C. On
observe des petits cristaux séparés les uns des autres, ayant un diameétre typique de 20 nm et
une hauteur moyenne de ~2 nm. Les cristaux sont tous positionnés dans les sillons du motif de
surface du substrat. Les cristaux semblent étre piégés dans les creux de la surface du substrat.
Malgré le positionnement préférentiel des ilots, 1’alignement n’est pas parfait. La durée des
traitements thermiques pourrait étre une variable intéressante, mais il a ét€ montré par ailleurs

qu’elle avait, a cette température peu d’influence sur I’évolution des nanostructures.
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Figure IV.20 : images AFM d’une couche élaborée & partir d’un sol de concentration C = 5x10™* mol/L, déposée
sur un substrat C et traitée durant 1h a 800°C (a) en mode topographique et (b) en mode signal d’erreur. (¢)
Profil topographique correspondant au trait blanc et (d) détail de la zone observée (400x400 nm?) en vue 3D

correspondant au cadre blanc. L’échelle en z est exagérée d’un facteur 2 pour plus de clarté.
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La figure IV.21 présente la nanostructure d’une couche élaborée dans les mémes
conditions que précédemment et traitée durant une heure a 1000°C. L’image AFM montre des
rangées d’ilots de taille nanométrique le long des marches droites du substrat. Les ilots sont
positionnés dans les sillons du motif du substrat, comme 1’indique la vue 3D. La diffusion de
surface a été plus importante que dans le cas précédent puisque les ilots ont des dimensions
moyennes légérement supérieures (un diametre moyen de 35 nm et une hauteur de 8§ nm
environ) et sont moins nombreux. Le diametre des ilots reste inférieur a la largeur des
terrasses (0006) du substrat et la hauteur des ilots est plus faible, ou du méme ordre de
grandeur, que la hauteur des paquets de marches, comme le montre également I’insert de la
figure IV.21. Les paquets de marches semblent bloquer la diffusion atomique de surface. La
croissance des cristaux au bord de ces marches et un alignement des ilots en serait la

conséquence.
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Figure IV.21 : images AFM de 1x1 pm” d’une couche de zircone élaborée & partir d’un sol de concentration C =
5%x10™ mol/L, déposée sur un substrat C et traitée thermiquement durant 1h a 1000°C. (a) Vue 3D et (b) 2D. Les
lignes blanches pointillées indiquent 1’alignement des ilots nanométriques le long des marches du substrat.
Insert : vue 3D montrant deux ilots positionnés dans les creux du motif du substrat. (c) Profil topographique

correspondant au trait blanc et (d) représentation schématique de la position des ilots sur la surface du substrat C.
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Nous supposons donc que la position des ilots de zircone au bord des marches du
substrat s’est établie par diffusion de surface anisotrope résultant de I’ordre morphologique
unidimensionnel de la surface du substrat. La diffusion serait facilitée sur les terrasses (0001)
de basse énergie et limitée a travers les paquets de marches de haute énergie de surface. La
croissance des 1lots s’effectue certainement par mdarissement d’Ostwald. Les plus gros
cristaux consomment les petits voisins, laissant un "vide" a proximité. L’espace entre les gros
ilots n’est pas le méme selon la direction parallele aux marches ou perpendiculaire a ces
marches. Ils apparaissent plus grand dans le premier cas. La figure IV.22 montre une autre
couche nanostructurée, réalisée dans les mémes conditions d’élaboration, pour laquelle une
légere dispersion en taille des cristaux peut €tre observée. Une observation attentive de la
microstructure montre que les plus gros ilots sont plus éloignés de leurs premiers voisins que
les plus petits selon la direction paralléle aux marches. Ceci n’est pas vrai selon la direction
perpendiculaire aux marches. Cette constatation confirme 1’idée que la diffusion est

anisotrope et qu’elle est facilitée dans la direction paralléle aux marches. Les petits grains

voisins ont ét¢ consommeés par les plus gros par diffusion le long des marches.
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Figure IV.22 : : images AFM d’une couche élaborée dans les méme conditions que la couche de la figure IV.21,

(a) en mode topographique et (b) en mode signal d’erreur.

Cette étude nécessite d’autres analyses complémentaires, cependant I'utilisation de
surfaces monocristallines nanostructurées et ordonnées, combinée avec des dépdts par voie

sol-gel et des traitements thermiques post-dépot a des températures modérées, permet de
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réaliser des nanostructures auto-organisées. La méthode sol-gel permet en outre d’élaborer un
grand nombre d’oxydes. Cette étude peut trés bien étre étendue a des oxydes fonctionnels tels
que les oxydes semiconducteurs par exemple pour des applications de photoluminescence.

Une thése débute notamment sur ce sujet au sein du groupe.

4. Conclusion

Les surfaces vicinales de monocristaux peuvent étre nanostructurées et ordonnées selon
une dimension par traitement thermique. Elles peuvent alors servir de substrats gabarits
intéressants pour diriger la croissance ultérieure d’ilots d’oxydes. La présence de marches
d’une surface monocristalline peut avoir plusieurs effets notoires sur les couches minces qui y
sont déposées : particulierement sur la morphologie, causée par 1’orientation cristalline, et sur
I’organisation spatiale. Par voie sol-gel, il est aisé¢ de contrdler la quantité ainsi que la taille
des cristaux déposés par la concentration en précurseur chimique et les conditions de
traitement thermique post-dépot (principalement la température). Ainsi, différentes
nanostructures ont pu étre réalisées sur des surfaces vicinales nanostructurées en fonction de
la dimension des cristaux par rapport a celle des terrasses du substrat. Des 1lots
hétéroépitaxiés plats inclinés résultant d’un désaccord de parametre de maille selon la
normale au plan ont été obtenus lorsque la taille des cristaux était supérieure ou égale a la
largeur des terrasses. Enfin, des rangées auto-organisées de nano-ilots ont pu croitre sur des
substrats nanostructurés lorsque les conditions d’élaboration (faible concentration en
précurseur et température de traitement modérée) ont permis de synthétiser des ilots de taille

inférieure ou égale a la largeur des terrasses du substrat.
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Conclusion générale

Fort de I’engouement croissant pour les nanotechnologies, la méthode sol-gel a été
utilisée pour la réalisation a faible colit de cristaux d’oxydes de dimensions nanométriques.
Des couches minces peuvent étre simplement réalisées par trempé d’un substrat dans un sol
précurseur. L’épaisseur peut Eétre trés bien contrdlée par la concentration en précurseur
chimique dans le sol, et des couches de quelques nanomeétres d’épaisseur peuvent étre ainsi

¢élaborées en utilisant des sols trés dilués.

Des traitements thermiques successifs post-dépot a différentes températures
transforment d’abord une couche amorphe en une couche polycristalline, puis une couche
polycristalline en une couche orientée puis épitaxiée sur des substrats monocristallins, par
croissance cristalline compétitive dirigée par 1’énergie d’interface. Les orientations cristallines
des couches minces hétéroépitaxiées peuvent étre sélectionnées par la structure du substrat, le

désaccord de parametre de maille qu’il induit ainsi que son énergie de surface.

Parallélement a 1’orientation de la couche lors de la croissance cristalline, les
traitements thermiques post-dépot induisent également la formation d’ilots monocristallins
nanométriques. La taille et la densité d’ilots par unité de surface peuvent étre treés bien
contrdlées par 1’épaisseur initiale de la couche mince ainsi que les conditions de traitement
thermique (i.e. température et durée). Des 1lots de quelques nanométres de hauteur et quelques

dizaines de nanometre de diametre ont été réalisés.

L’utilisation de surfaces monocristallines particuliéres (rugueuses, vicinales,...)
permet de diriger la croissance ultérieure des cristaux, et de produire ainsi différentes
nanostructures spécifiques. Des 1lots plats ont été synthétisés sur des substrats "polis miroir"
alors que des flots en forme de dome ont été obtenus sur des substrats rugueux. Des surfaces
vicinales, dites a marches, peuvent étre nanostructurées périodiquement par traitement
thermique. Ainsi des substrats ordonnées a longue distance selon une dimension ont pu étre
utilisés. Sur ces surfaces nanostructurées, des ilots plats inclinés ont été obtenus lorsque le

diametre des ilots était supérieur ou égal a la période du motif de surface. L’inclinaison est
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causée par le désaccord de parametre de maille selon la normale aux plans cristallins de
surface du substrat, et I’angle d’inclinaison est fonction de la densité de marches atomiques
sur lesquelles sont épitaxiés les ilots. Enfin, des rangées auto-organisées d’ilots nanométriques
ont été réalisées sur les substrats nanostructurés lorsque le diametre des ilots était inférieur ou

¢gal a la périodicité du motif de surface du substrat.

Ce travail a été restreint a un oxyde (i.e. la zircone cubique), mais la méthode
présentée ici pour réaliser des nanostructures ordonnées peut étre directement appliquée a
d’autres types d’oxydes plus fonctionnels. On pense en particulier a des oxydes
semiconducteurs comme ’oxyde d’étain (SnO;) pour des applications de photoluminescence
ou encore a des oxydes ferroélectriques et ferromagnétiques de structure pérovskite pour des
applications de stockage d’informations (mémoires). Cependant, dans ce dernier cas, la

nanostructure nécessiterait un ordonnancement selon deux dimensions.
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