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Résumé 

Dans le domaine de la croissance des couches minces, les simulations numériques permettent au 

scientifique de modéliser des événements à l'échelle nanométrique qui sont difficiles à observer 

expérimentalement. Dans ce contexte la simulation par dynamique moléculaire figure comme un 

outil primordial pour investiguer l’ensemble des cas qui persiste inaperçues expérimentalement.  

Dans le présent travail, nous avons étudié dans une première partie la croissance homoépitaxiale 

par dépôt monoatomique des éléments (Cu, Ag, Al et Ni). Pour cela, on s’est fondé sur la simulation 

numérique par dynamique moléculaire en utilisant un potentiel interatomique basé sur le modèle 

de l’atome entouré EAM (Embedded Atom Method). La croissance du cuivre a montré la 

coexistence de deux géométries nucléées sur des sites HCP et FCC sur la même couche. La 

connexion entre ces structures a donné lieu à la création d’une nouvelle structure rectangulaire. La 

conversion des sites HCP en sites FCC est assurée par un mouvement collectif des atomes 

favorisant une coalescence en reliant deux grands amas ayant tendance à une croissance 2D. De 

même, il a été déduit que l’augmentation de l’énergie d’incidence réduit la rugosité de surface. 

Cependant, l’augmentation de la température a besoin de plus de temps de relaxation pour la 

réduire. Dans une deuxième partie nous avons étudié la croissance hétéroépitaxiale par dépôt 

biatomique des composés intermétalliques NiAl et Ni3Al. Nous avons montré que la surface (110) 

pourrait générer le film le plus ordonné avec environ 78% de la structure FCC. En outre, le film 

formé sur cette surface a été analysé par le paramètre SRO, η, et a montré que ce paramètre peut 

atteindre η = 0.62 pour la surface (110). Celle-ci présente un grand potentiel pour former plus de 

structures Ni3Al que Ni5Al3 contrairement aux surfaces (001) et (111). En particulier, le film mince 

formé sur la surface (110) contient 70% de structure Ni3Al, dont 2/3 contiennent des antisites d’Al, 

et 30% de structure Ni5Al3 dont 1/6 avec des antisites d’Al. La température élevée et la faible 

énergie d’incidence augmentent la capacité de former la phase Ni3Al. Pour le dépôt du Ni et Al sur 

Ni, nous avons trouvé pour les surfaces (001) et (111) la formation des grains du composé 

intermétallique NiAl de structure B2 riche en Ni de symétrie (110) parallèle au substrat et 

désorientés les uns par rapport aux autres. Sur la surface (110) nous avons remarqué la formation 

de grains de structure B2 inclinés par rapport au substrat avec différents angles d’orientation. En 

outre, l’augmentation de la température du substrat augmente le taux de la structure B2 et diminue 

la rugosité. 

Mots clés : simulation par dynamique moléculaire, morphologie, rugosité, homoépitaxie, 

hétéroepitaxie, composé intermétallique (NiAl et Ni3Al). 
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Abstract 

In the thin film growth field, numerical simulations allow the scientist to model nanoscale events 

that are difficult to observe experimentally. In this context, simulation by molecular dynamics is an 

essential tool to investigate all the cases that remain unobserved experimentally. In the present 

work we have studied in a first part the homoepitaxial growth by monoatomic deposition of the 

elements (Cu, Ag, Al and Ni). For this, we based our work on numerical simulation by molecular 

dynamics using an interatomic potential based on the Embedded Atom Method (EAM). Copper 

growth showed the coexistence of the two nucleated structures at HCP and FCC sites on the same 

layer. The connection between these structures caused a new rectangular structure. The conversion 

of hcp to fcc sites produces a collective motion of atoms by favouring 2D growth. However, the 

coexistence of the hcp and fcc structures can promote a coalescence by linking two large mounds. 

Similarly, it has been deduced that the increase in incident energy reduces surface roughness. 

However, the increase in temperature needs more relaxation time to reduce it. In a second part we 

studied the heteroepitaxial growth by biatomic deposition of the intermetallic compounds NiAl 

and Ni3Al. We have shown that the surface (110) could generate the most ordered film with about 

78% of the FCC structure. In addition, the film formed on this surface was analysed by the SRO 

parameter, η, and showed that this parameter can reach η = 0.62 for the surface (110). This has 

great potential to form more Ni3Al structures than Ni5Al3 in contrast to surfaces (001) and (111). 

In particular, the thin film formed on the surface (110) contains 70% Ni3Al structure, 2/3 of which 

contains Al antisites, and 30% Ni5Al3 structure, 1/6 of which contains Al antisites. The high 

temperature and low incident energy increase the ability to form the Ni3Al phase. For the 

deposition of Ni and Al on Ni, we found for surfaces (001) and (111) the formation of grains of 

the NiAl intermetallic compound of structure B2 rich in Ni of symmetry (110) parallel to the 

substrate and disoriented with respect to each other. On the surface (110) we noticed the formation 

of grains of B2 structure tilted in relation to the substrate with different angles of orientation. In 

addition, increasing the temperature of the substrate increases the rate of B2 structure and 

decreases the roughness. 

Keywords: molecular dynamics simulation, morphology, roughness, homoepitaxy, heteroepitaxy, 

intermetallic compound (NiAl and Ni3Al). 
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Introduction générale 

Les couches minces représentent l’élément essentiel dans la technologie de pointe, notamment dans 

les domaines de la micro-électronique, des capteurs de la catalyse, du stockage de l'information, des 

dispositifs optiques, de la magnétorésistance géante [1], des autonettoyants [2] des super 

hydrophobes [3] des antibactériens [4] du biomédical [5] de l’optique accordable et des lasers 

quantiques [6,7]. Les chercheurs qui travaillent sur les couches minces savent bien qu'il existe 

actuellement plusieurs travaux qui traitent de divers aspects de la science et de la technologie des 

couches minces, mais ce fait n’empêche pas de se lancer dans des thématiques pareilles. En 

particulier, les couches minces à base des composés intermétalliques ont joué un rôle important 

dans l'avancement de nombreuses branches de la science et de l'ingénierie comme l’aérospatiale et 

les turboréacteurs. Parmi les propriétés spécifiques qui renforcent l'importance de ces composés 

intermétalliques, on cite leur haute résistance, leur faible densité, leur plus grande résistance 

électrique, leur point de fusion élevé, etc. La recherche de nouveaux matériaux aux propriétés 

améliorées est en cours et l'étude des composés intermétalliques revêt donc une importance 

considérable. 

 L’étude de la croissance de couches minces d’alliages à base de composés intermétalliques porte 

un intérêt fondamental sur la nature des alliages formés et les mécanismes de diffusion mis en jeu 

lors de la croissance. Cette croissance est souvent régie par une compétition, fastidieuse à 

comprendre, entre la cinétique et la thermodynamique. Le diagramme de phase du système 

bimétallique Ni-Al présente une complexité dont l’existence de plusieurs composés définis et 

ordonnés jusqu’à hautes températures ainsi que l’existence de β-NiAl sur un large domaine de 

composition. Donc il est difficile de prévoir dans ces conditions quels composés vont se former 

pendant le recuit d’une couche mince de Al/Ni. Les mécanismes de diffusion introduits dans la 

cinétique de croissance des composés intermétalliques sont complexes et dépendent fortement de 

la composition des alliages en formation et de l’ordre cristallographique. 

En outre, le contrôle de la morphologie des surfaces cristallines pendant la croissance est crucial 

pour les applications technologiques. Or les surfaces en croissance sont fréquemment affectées par 

des instabilités morphologiques. Leur maîtrise est donc très importante, et l’enjeu peut être soit de 

les éviter dans le but de conserver des surfaces planes, soit au contraire de les exploiter, puisque le 

développement des instabilités peut être vu comme étant une source de nano-structuration 

spontanée des surfaces. D'un point de vue fondamental, l'étude de ces instabilités est très 

intéressante car leur origine n’est pas toujours comprise malgré les nombreuses études et modèles 

qui ont été proposés [8–11]. 
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Plusieurs méthodes ont été développées pour produire des revêtements nanocristallins de NiAl par 

différentes techniques, telles que la pulvérisation thermique, le broyage mécanique (MA), 

l'électrodéposition, le dépôt physique en phase vapeur (PVD), le dépôt chimique en phase vapeur 

(CVD) et la pulvérisation magnétron [12,13]. 

Cependant les simulations numériques permettent au scientifique de modéliser des événements à 

l'échelle nanométrique qui sont difficiles à observer expérimentalement. Il est connu qu’un certains 

nombres d’événements critiques dans la croissance des cristaux se produisent à l'échelle 

nanométrique, ce qui motive naturellement une approche basée sur la simulation atomique. 

L'approche de simulation fournit des données précises à l'échelle atomique sur la morphologie de 

la surface et montre les comportements détaillés des atomes qui sont difficiles à observer par des 

expériences [14]. 

Cette thèse présente, dans une première partie une étude de la croissance homoépitaxiale par dépôt 

monoatomique des éléments (Cu, Ag, Al et Ni) et dans une deuxième partie une étude 

hétéroépitaxiale par dépôt biatomique des composés intermétalliques NiAl et Ni3Al. Pour cela, on 

s’est fondé sur la simulation numérique par dynamique moléculaire en utilisant un potentiel 

interatomique basé sur le modèle de l’atome entouré EAM (Embedded Atom Method) qui a 

montré des résultats prometteurs dans l’étude des métaux et leurs alliages. En particulier, pour le 

cuivre nous avons utilisé le potentiel développé par Mishin et al. [15] utilisant plusieurs paramètres 

et incluant les énergies ab-initio dans la base de données d'ajustement. Pour l’argent nous avons 

utilisé le potentiel développé par Wu et al. [16], pour Nickel, Aluminium et leurs composé 

intermétallique nous avons utilisé le potentiel développé par  Pun et Mishin [17] ; ce dernier est 

basé sur des potentiels précis développés précédemment pour le Ni et l'Al purs. Les interactions 

croisées sont adaptées à l'énergie cohésive expérimentale, au paramètre de réseau et aux constantes 

élastiques du B2-NiAl, ainsi qu'aux énergies de formation ab-initio de plusieurs composés 

intermétalliques réels ou imaginaires ayant des structures cristallines et des compositions chimiques 

différentes. Le potentiel reproduit avec précision une variété de propriétés physiques des phases 

NiAl et Ni3Al, et montre un accord raisonnable avec les données expérimentales et ab-initio pour 

la stabilité de phase dans le diagramme de phase du Ni-Al.  

Cette thèse est structurée selon cinq chapitres à savoir : 

Le premier chapitre est consacré à une étude bibliographique généralisée présentant un aperçu sur 

la croissance des couches minces dans laquelle nous décrirons les techniques expérimentales les 

plus utilisées permettant de réaliser ces couches ainsi que les mécanismes élémentaires de la 

croissance épitaxiale et ses modes. Nous présenterons aussi une revue sur les composés 
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intermétalliques Ni-Al, qui comprend une présentation des phases stables ainsi que la diffusion et 

les types de défauts dans les phases B2-NiAl et L12-Ni3Al. 

Le deuxième chapitre sera dédié à une description globale des méthodes de simulations numériques 

homologués dans des études à l’échelle atomique, plus particulièrement la méthode de dynamique 

moléculaire qui a été adoptée dans ce travail de thèse. De plus, ce chapitre a fait appel aux différents 

modèles des potentiels assurant les liaisons interatomiques qui constituent la base de toute 

simulation par dynamique moléculaire, on note que le potentiel de l’atome entourée ‘Embedded 

Atom Method (EAM)’ a été utilisé le long de nos simulations numériques. 

Dans le chapitre qui suit nous avons étudié la croissance homoépitaxiale des éléments suivants : 

cuivre, argent, aluminium et nickel sur leur surface (111). Nous avons commencé par une étude 

statique à 0K où nous avons caractérisé énergétiquement les mécanismes élémentaires ayant lieu à 

la surface de ces matériaux. Ensuite, nous avons procédé à une étude dynamique à différentes 

températures qui nous a permis d’étudier certains mécanismes comme la nucléation des clusters et 

l’aboutissement à des structures cristallines de types FCC et HCP ainsi que l’étude de la rugosité 

des films déposés en fonction de l’énergie d’incidence et de la température. 

Finalement, les deux derniers chapitres (quatrième et cinquième chapitre) ont été consacrés à la 

croissance hétéroépitaxiale biatomique des composés intermétalliques Ni3Al et NiAl 

respectivement, dans lesquels un nouveau scénario de dépôt a été envisagé à savoir le contrôle du 

rapport Ni:Al de 3:1 et 1:1 afin de reproduire la composition désirée dans le dépôt. Ceci, afin 

d’étudier les potentialités de formation desdits composés intermétalliques sur les surfaces Ni(001), 

Ni(110) et Ni(111). L’influence de certains paramètres tels que l’orientation du substrat et la 

température ont été pris en compte ainsi que l’énergie d’incidence. 
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Chapitre I :  Généralités sur la croissance des couches minces 

I.1. Introduction 

Lorsque la couverture de l’adsorbat dépasse la gamme des monocouches, on parle de 

croissance en couches minces. La croissance orientée d’un film cristallin sur un substrat 

monocristallin est appelée épitaxie, qui, à son tour, est subdivisée en homoépitaxie (lorsque le film 

et le substrat sont du même matériau) et en hétéroépitaxie (lorsque le film et le substrat sont 

différents). L’étude de ce type des systèmes permet de cumuler les aspects essentiels tels que les 

effets de la taille ‘nano’ et les effets de structure ‘alliage’ de façon à moduler leurs potentialités en 

sens de propriétés structurales et chimiques/physiques. Dans la finalité de comprendre et de 

contrôler ces propriétés, il est nécessaire de commencer par caractériser la structure atomique et 

l’ordre chimique afin de tirer la relation de cause à effet entre la structure et les propriétés. 

 La croissance du film est contrôlée par les phénomènes thermodynamiques et cinétiques. 

Les tendances générales de la croissance des films sont comprises dans l’approche 

thermodynamique en termes d’énergies relatives de surface et d’interface. D’autre part, la croissance 

du film est un processus cinétique de non-équilibre, dans lequel les étapes de limitation du taux de 

couverture affectent le mode de croissance nette. La croissance des couches est un processus qui 

ait lieu généralement sur une surface (phénomène surfacique). Dans ce chapitre, les phénomènes 

de surface impliqués dans la croissance des films minces et leur effet sur le mode de croissance, 

ainsi que sur la structure et la morphologie des films en croissance, sont discutés [1]. 

I.2. Techniques d’élaboration des couches minces  

Les techniques permettant de réaliser des dépôts des couches minces sont très nombreuses. 

La technologie et les machines de dépôt de matériaux en couches minces ont beaucoup évolué 

depuis les années soixante. Le développement d’un grand nombre des techniques d’analyse de 

surface et de contrôle de plus en plus précises a favorisé une meilleure compréhension des 

processus de dépôts et une adaptation de plus en plus performante des films déposés. 

Les plus connus et les plus utilisés sont les procédés sous vide utilisant un précurseur gazeux. 

Ces procédés peuvent être répertoriés en deux grandes familles : les procédés physiques en phase 

vapeur (PVD pour Physical Vapor Deposition) et les procédés de dépôt chimique en phase vapeur 

(CVD pour Chemical Vapor Deposition). La figure I.1 résume la classification de ces méthodes.  

I.2.1. Dépôt physique en phase vapeur (PVD) 

Les dépôts physiques en phase vapeur (PVD) consistent à utiliser des vapeurs du matériau à 

déposer pour réaliser un dépôt sur un substrat. Ces procédés regroupent toutes les techniques qui 

mettent en œuvre des dépôts de films minces sous vide par condensation d’une phase vapeur du 
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matériau sur le substrat. La source est généralement une cible solide que l’on vaporise de diverses 

manières, et la dénomination du procédé dépend de la technique utilisée pour évaporer la cible. 

Ainsi, on distingue : 

✓ Les techniques par faisceau d’ions (EBPVD pour Electron Beam Physical Vapor 

Deposition) ; 

✓ Les techniques d’évaporation par arc électrique (Cathodic Arc) ; 

✓ Les techniques de pulvérisation cathodique (Sputtering) ; 

✓ Les techniques d’ablation laser pulsé (PLD pour Pulsed Laser Deposition). 

Une fois vaporisés, les atomes de la cible sont transférés vers le substrat à travers un vide 

assez poussé (de 10-5 à 10-10 Pa) afin d’éviter la formation de poudre liée à une condensation en 

phase homogène. Lorsque ces atomes rencontrent le substrat qui est légèrement plus froid qu’eux, 

ils s’y condensent définitivement pour former le dépôt. 

I.2.2. Dépôt chimique en phase vapeur (CVD) 

Les techniques de dépôt par voie chimique encore appelées « Chemical Vapor Deposition 

(CVD) » permettent de réaliser des dépôts sur un substrat chauffé à haute température à partir de 

précurseurs gazeux qui réagissent chimiquement pour former un film solide. Les précurseurs sont 

le plus souvent des hydrocarbures, des hydrures mais aussi des fluorures, des chlorures, des 

bromures, des iodures, des organométalliques y compris les carbonyles [2]. Les composés volatils 

du matériau à déposer peuvent être éventuellement dilués dans un gaz porteur et introduits dans 

une enceinte où est placé le substrat. Le film est obtenu par réaction chimique entre la phase vapeur 

au niveau du substrat chauffé. Le dépôt résulte d’un ensemble de réactions chimiques, de processus 

thermodynamiques et cinétiques. Les réactions chimiques déterminent la nature du dépôt et le type 

d’espèces présentes. Elles peuvent être activées de différentes manières : 

✓ Thermiquement (chauffage par effet joule, induction, rayonnement, . . .CVD), 

✓ Par impact électronique (plasma, PECVD-Plasma Enhanced Chemical Vapor Deposition), 

✓ Par des photons (lasers, lampes à mercure, photo-CVD. . .) etc. 

Cette technique offre l’avantage de pouvoir recouvrir des pièces de formes complexes avec 

une bonne homogénéité en épaisseur. La structure granulaire et l’orientation cristallographique de 

croissance peuvent être contrôlées. Elle présente cependant un inconvénient majeur : la limite de 

température que peut supporter le substrat. En effet, le substrat doit être chauffé à une température 

qui est en général comprise, selon les matériaux à déposer, entre 500°C et 2000°C afin que les 

réactions chimiques et les transformations physiques voulues puissent avoir lieu. Or de nombreux 

matériaux ne peuvent pas être chauffés à ces températures sans se détériorer ou subir des 
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modifications de caractéristiques physiques. C’est pourquoi, le plus souvent, ce procédé de dépôt 

est assisté par plasma. Dans ces dernières conditions, l’énergie thermique nécessaire aux réactions 

est fournie par les électrons et les ions énergétiques du plasma qui permettent d’activer les réactions 

sur le dépôt en croissance. 

 

Figure I.1: Schéma générale des méthodes de dépôt de couches minces [3]. 

I.3. Description microscopique d’une surface 

Les métaux sont souvent cristallisés sous forme cubique, et se présentent sous trois types : 

cubique à faces centrées (FCC) que l’on observe dans les éléments Cu, Ag, Al, Au, Ni, phase L12 

du Ni3Al ou la phase L10 du NiAl… cubique centré (CC) que l’on trouve dans des éléments tels 

que Mn, Cr, Mo, Ta, et la phase β de NiAl(β-NiAl); d’autres métaux se cristallisent selon un système 

hexagonal compact (hexagonal compact HPC) comme Mg, Zr, Cd, Zn. Une surface représente un 

environnement très asymétrique où les atomes ont une coordination et une structure électronique 

modifiées par rapport aux atomes du volume. Il en résulte que la structure de la surface peut être 

radicalement différente d’une simple terminaison du cristal. Il existe au sein du cristal des plans de 

haute symétrie. Ils sont définis en cristallographie par des faibles indices de Miller comme par 

exemple les surfaces (001), (110) et (111) qui ont fait l’objet de plusieurs études  [4–7]. La densité 

des atomes dans ces plans est plus élevée qu’ailleurs (exemple 16.13, 11.41 et 18.75 at/nm2 

respectivement pour Ni(001), Ni(110) et Ni(111)). Ces plans sont schématisés sur la Figure (I.2).  
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Figure I.2 : Représentation des trois plans (001), (110), et (111) dans une structure cubique. 

I.4. Mode de croissance des films minces 

Les propriétés des films minces sont très dépendantes de la structure (morphologie) de leurs 

surfaces, elles en sont même dépendantes des modes de croissance des couches. Ces modes de 

croissance dépendent essentiellement des énergies de surface du substrat (γss), du film (γsf) et de 

l’interface entre le film et le substrat (γisf) à travers le bilan énergétique suivant [8] : 

  = γsf -γss+ γisf      (I.1) 

Pour connaître le mode suivant lequel la croissance s’effectue, il faut savoir si les conditions 

favorables pour le film F déposé pour s’étaler sur toute la surface du substrat S sont remplies ou, 

au contraire, pour que la surface couverte par F soit minimisée. Cela revient à étudier le signe de 

 de l’équation (I.1).  

✓ Si   0, l’énergie d’adhésion est suffisante pour que les deux couches épitaxiées adhèrent 

l’une sur l’autre : le film F va avoir tendance à couvrir toute la surface du substrat (on dit qu’il 

mouille le substrat) et la croissance sera bi-dimensionnelle (appelé aussi croissance Frank-van 

der Merwe)  [9]. Chaque couche non terminée du cristal tend à se compléter avant qu’une 

nouvelle couche commence à croître. Pour cela, ce mode est désigné aussi par « croissance 

couche par couche ». Ce mode de croissance est favorisé lorsque l’énergie de liaison entre les 

atomes déposés est moindre ou égale à celle entre la couche déposée et le substrat. 

✓ Si   0, dans ce cas, la croissance de F sur S se fera de telle manière à minimiser la surface du 

film F (on dit aussi que le film F mouille partiellement le substrat S, la croissance sera tri-

dimensionnelle ou mode Volmer-Weber VW) [10], dans ce cas, des petits germes se forment à 

la surface du substrat. Les germes vont croître pour former des îlots qui coalescent ensuite pour 

donner une couche mince continue. Ce mode de croissance est habituellement favorisé lorsque 

les atomes formant la couche déposée sont plus fortement liés entre eux qu’avec le substrat. 
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✓ Si le signe de  dépend de l’épaisseur, après un début de croissance bi-dimensionnelle jusqu’à 

une épaisseur critique, la formation d’îlots devient énergétiquement favorable, d’où une 

transition d’un mode de croissance 2D vers un mode en 3D (ou mode Stranski-Krastanov-SK) 

[11]. Cette transition apparaît comme une combinaison des deux modes précédents, elle n’est 

pas encore complètement comprise bien qu’elle puisse être induite par la relaxation de l’énergie 

élastique emmagasinée dans une hétérostructure contrainte. Ce phénomène est à l’origine de la 

formation des structures auto-organisées et des ondulations dans les structures à contraintes 

compensées [12]. 

Les trois principaux modes de croissance des couches minces sont illustrés sur la figure (I.3) 

qui présente l’évolution de la morphologie de la surface au fur et à mesure que la couverture de la 

surface  (exprimée en monocouches, ML) augmente. 

 

Figure I.3 : Différents modes de croissance sur une surface. (a) Mode Frank - van der Merwe (mode 2D) ; (b) Mode 
Volmer – Weber (mode 3D) ; (c) Mode Stranski – Krastanov(mode mixte) 

La croissance SK est considérée comme le scénario de croissance thermodynamique général 

pour les systèmes hétéroépitaxials avec un désaccord des paramètres de maille important et une 

faible énergie de surface de l'adsorbat. Dans ce contexte Röder et al. [13] ont montré que la 

croissance de Ag sur Pt(111) se fait à deux dimensions jusqu'à une épaisseur de film critique, après 

laquelle une transition vers une croissance 3D a lieu. Cette épaisseur critique passe de 1 ML à 130 

K à 6-9 ML à 300 K, sachant que l'homoépitaxie Ag (111) est tridimensionnelle en dessous de 400 

K. La raison de ce changement est uniquement d'origine cinétique. Elle est essentiellement due au 

fait que la contrainte de compression appliquée sur les couches adsorbées sur la surface en raison 

de leur désaccord des paramètres de maille avec le substrat [14] réduit la barrière supplémentaire 
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au niveau des marches, probablement parce qu'elle facilite la diffusion entre les couches par 

échange. Les observations expérimentales sur les systèmes Ge/Si montrent une épaisseur critique 

d'environ 3 monocouches (ML) pour le Ge pur sur Si [15]. Pour le système Pb/Si(111), plusieurs 

études montrent qu’il est de type SK [16–19]. 

Dans les systèmes homoépitaxials, où le désaccord des paramètres de maille est absent, les 

mobilités sur les couches sont en général identiques, la hauteur de la barrière de marche 

supplémentaire détermine à elle seule la morphologie de croissance qui en résulte. Si cette barrière 

est efficace à la température de dépôt, le système est cinétiquement limité et la croissance est 

tridimensionnelle (VW) [13]. Le mode de croissance est susceptible de changer d’un mode ilot vers 

le mode couche par couche, ou l’inverse c.à.d. du mode couche par couche vers le mode ilot par 

l’addition d’un deuxième élément sur la surface du substrat, appelé ainsi surfactant [20,21]. Dans 

ce contexte Van der Vegt et al. [22] ont signalé que, l'utilisation de Sb comme surfactant modifier 

le mode de croissance 3D de Ag(111) en mode couche par couche, ce qui permet d'obtenir des 

surfaces beaucoup plus lisses aux températures de croissance entre 225 K et 375 K. Pour expliquer 

ça, ils ont suggéré que le Sb abaisse la barrière de diffusion entre les couches. 

I.5. Processus de la croissance épitaxiale 

La croissance d’un film mince passe par des processus élémentaires atomiques qui se 

produisent sur la surface [23]. La figure (I.4) montre les processus les plus souvent rencontrés dans 

la croissance cristalline, on peut en citer les suivants : 

✓ Les atomes sont déposés sur un substrat avec un flux F (Fig.4a). 

✓ Les atomes deviennent des adatomes et ils peuvent diffuser avec une constante de diffusion 

D (Fig.4b). 

✓ Les adatomes peuvent en rencontrer d’autres pour former un dimère (début de la 

nucléation) (Fig.4d). 

✓ Les adatomes peuvent s’attacher à un cluster (îlot, agrégat) existant (Fig.4f). 

✓  Un adatome lié au bord d’un cluster peut diffuser le long du bord du cluster (Fig.4c). 

✓ Un adatome au bord d’une marche peut tomber sur la terrasse inférieure ("downward 

diffusion" / diffusion descendante) (Fig.4e). 

✓ Certains adatomes peuvent s’évaporer de la surface (désorption) (Fig.4g). 
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Figure I.4 : Processus élémentaires observés lors d’une croissance des couches minces (a) déposition, (b) diffusion, (c) 
diffusion au bord d’une marche, (d) nucléation, (e) diffusion descendante, (f) attachement d’un adatome sur un îlot, (g) ré-

évaporation ou désorption. 

I.6. Composés intermétalliques Ni-Al 

Actuellement, dans l’industrie aérospatiale le composé intermétallique NiAl a été considéré 

comme matériau ayant de potentielles propriétés structurales à hautes températures. La description 

théorique des diagrammes de phase des alliages reste un objectif à atteindre par la communauté et 

les progrès scientifiques. En effet, un grand intérêt a été rapporté avoir des voies de fabrication 

complexes à travers divers éléments de renforcement de l’alliage ainsi que des analyses théoriques. 

I.6.1.  Phases stables de l’alliage Ni-Al 

Le composé -NiAl est une phase intermédiaire, stable dans un domaine bien défini de 

composition chimique. La séparation de phases du système Ni-Al montre une miscibilité 

importante de l’aluminium dans le nickel et met en évidence cinq composés intermétalliques stables 

: -NiAl, ’-Ni3Al, Ni5Al3, NiAl3 et -Ni2Al3 comme le représente la figure suivante. 



Chapitre I                                                            Généralités sur la croissance des couches minces 

H. EL AZRAK                                                                                                                      13 

 

Figure I.5 : Diagramme de phases de l’alliage binaire Ni-Al [24]. 

Plusieurs caractéristiques du diagramme de phase binaire Ni-Al de la figure (I.5) méritent 

d’être mentionnées. NiAl fond de manière congruente à 1640 °C et possède un large champ 

monophasé qui s’étend de 45 à 60% atomique de nickel. Ce large champ de phase permet des écarts 

par rapport à la stœchiométrie et permet d’améliorer les propriétés mécaniques sans entrer dans un 

champ biphasé. Cette caractéristique est différente de la majorité des autres composés 

intermétalliques qui sont soit des composés de ligne, soit un champ de phase très étroit. La structure 

cristalline CsCl de NiAl est représentée sur la figure (I.6), qui montre également les vecteurs de 

glissement généralement observés dans NiAl. 

 

 

Figure I.6 : Structures des phases -B2 NiAl et ’-L12 Ni3Al. 



Chapitre I                                                            Généralités sur la croissance des couches minces 

H. EL AZRAK                                                                                                                      14 

Le système NiAl a une structure cristalline cubique centrée ordonné (B2) où Ni occupe les 

sites des sommets et Al occupe les sites centrés. Le module d’élasticité est fortement anisotrope ; 

les valeurs de module sont 94.46, 184.51 et 270.43 GPa pour les orientations <100>, <110> et 

<111>, respectivement [25]. Il est toutefois plus couramment reconnu que, dans le cas des 

aluminures pour couche de liaison de barrière thermique, la phase martensitique de ces alliages est 

de structure L10 [26].  

La phase Ni5Al3 possède la structure orthorhombique typique Pt5Ga3 représentée sur la 

Figure (I.7). Cette phase est stable jusqu’à la température 700°C à laquelle elle subit une 

transformation péritectoïde. Cette phase peut aussi se former à partir de la phase martensitique 

recuite pendant plusieurs heures à une température inférieure à 700°C. 

 

 

Figure I.7 : Structure de phase Ni5Al3(le bleu désigne les atomes de Nickel et le rouge désigne les 
atomes d’aluminium). 

I.6.2. Diffusion et défauts dans la phase B2-NiAl 

La déviation de la stœchiométrie de la structure B2 ordonnée à base de l’aluminium et du 

nickel est accommodée par la formation de défauts structuraux dont les lacunes de nickel (VNi) 

pour le composé riche en aluminium et des atomes de nickel en antisite (NiAl) pour le composé 

riche en nickel (Figure I.8).  
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Figure I.8 : Défauts de structure dans la phase β-B2 NiAl en fonction de la composition de l’alliage (VNi site vide de 
Nickel) 

En fonction de la composition du système dans la phase β-NiAl, la variation des types de 

défauts et la cinétique de diffusion montrent que le nickel diffuse plus que trois fois plus vite que 

l’aluminium dans les aluminures de nickel riche en nickel (sous-stœchiométriques) et moins vite 

que l’aluminium dans la phase NiAl riche en aluminium (sur stœchiométrique). D’autre part, les 

coefficients de diffusion du nickel dans la phase β-NiAl pour différentes stœchiométries et à 

différentes températures sont représentées sur la figure (I.9). En outre, les coefficients de diffusion 

de l’aluminium et du nickel dans la phase NiAl sont d’autant plus grands que l’on s’écarte de la 

stœchiométrie, et à partir de 1000°C, le nickel diffuse plus rapidement que l’aluminium. 

 

Figure I.9 : Coefficients de diffusion du nickel dans la phase NiAl pour différentes stœchiométries et à différentes 
températures [27]. 



Chapitre I                                                            Généralités sur la croissance des couches minces 

H. EL AZRAK                                                                                                                      16 

 

Enfin, dans la phase ordonnée B2-NiAl les lacunes sont piégées sur le sous-réseau nickel par 

des antisites de nickel sur le sous-réseau aluminium. On dénombre deux lacunes par antisite de 

nickel, en invoquant ainsi la présence de ‘défauts triples’ (Figure (I.10)) [28]. 

 

Figure I.10 : Schéma du mécanisme de diffusion ‘défaut triple’ pour la diffusion de nickel dans la phase NiAl. 

I.6.3. Diffusion et défauts dans la phase L12-Ni3Al 

Le modèle proposé par G.F. Hancock [29] est utilisé pour expliquer la diffusion dans les 

alliages bimétalliques de type L12. Ce modèle est basé sur des cycles à 6 sauts figure (I.11). Au cours 

de la première moitié du cycle, l’ordre local est "détruit", ce qui a une conséquence d’augmenter 

l’énergie du système. Les trois derniers sauts permettent de rétablir l’ordre local ; le système retrouve 

alors son énergie initiale. Au cours de ce cycle, la diffusion des atomes se fait donc totalement sans 

augmentation du désordre. 

Ceci permet de dire que le coefficient de diffusion de nickel dans la phase Ni3Al est beaucoup 

plus grand que le coefficient de diffusion d’aluminium. 
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Figure I.11 : Cycle de diffusion a six sauts dans Ni3Al. 

I.7. Conclusion 

Dans ce chapitre nous avons abordé les méthodes d’élaboration des couches minces 

communément utilisé, ainsi que les différents modes de croissance et les éléments qui l’influence. 

Ces modes de croissance dépendent essentiellement des énergies de la surface et de l’interface. 

Aussi, nous avons évoqué des composés intermétallique et leurs applications, des diffusions et 

défaut dans les phases de leur structure. Les composés intermétalliques, NiAl possède un large 

champ monophasé, ce dernier permet des écarts par rapport à la stœchiométrie. Cette 

caractéristique est différente de la majorité des autres composés intermétalliques qui sont soit des 

composés de ligne, soit un champ de phase très étroit. 

Pour bien comprendre ce qui se passe à l’échelle atomique et enlever l’ambiguïté trouvée dans 

la croissance des couches minces, nous aurons besoin des méthodes numériques très fiables et 

puissantes.  La simulation par dynamique moléculaire, à présenter un apport important dans ces 

études ce qui nous poussera de l’adopter comme outil de simulation. 
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Cha pitre II :  Méthodes des sim ulations à l’échelle atom ique  

II.1. Introduction 

Le développement rapide des systèmes informatiques parallèles a permis de recréer et de 

prédire des processus physiques sur ordinateur. Aujourd’hui, les simulations informatiques 

complètent et même remplacent parfois les expériences. En outre, les simulations permettent 

d’étudier des processus qui ne peuvent pas être analysés directement par des expériences. Cela 

accélère le développement de nouveaux produits en évitant les expériences physiques/chimiques 

coûteuses. De plus, la qualité des produits peut être améliorée par l’étude de phénomènes qui 

n’étaient pas accessibles auparavant. La simulation numérique joue donc un rôle décisif, 

notamment dans le développement de nouvelles substances dans les sciences des matériaux ainsi 

que dans la biotechnologie et la nanotechnologie. 

Les différentes méthodes de simulation numérique servent à l’étude d’objets ou de systèmes 

d’origines, de tailles et de durées de vie différentes. Se fondant sur les critères de taille et de durée 

de vie des objets de la modélisation on devise les méthodes de simulations en plusieurs catégories. 

La figure (II.1) montre les différents groupes de méthodes de modélisation numérique utilisées en 

science des matériaux). 

 

Figure II.1 : Méthodes de simulation numérique dans les échelles de temps et d’espace. 

II.2. Théorie de la fonctionnelle de la densité 

La théorie de la fonctionnelle de la densité (DFT) est une technique fournissant une solution 

approximative aux problèmes d’électrons à plusieurs corps. Elle indique que les propriétés d’un 

système à plusieurs électrons peuvent être déterminées en exprimant l’énergie du système en 
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fonction de la densité d’électrons spatialement dépendante n(r). La DFT est l’une des méthodes les 

plus populaires et les plus polyvalentes disponibles en science computationnelle de la matière 

condensée, car un bon accord avec les données expérimentales peut être obtenu à un coût de calcul 

relativement faible par rapport aux méthodes traditionnelles basées sur la fonction d’onde à 

plusieurs électrons. 

II.2.1. Fondements théoriques 

L’hamiltonien d’un système de N électrons soumis à un potentiel externe Vext dû à 

l’interaction avec les noyaux peut être écrit sous la forme suivante : 

𝐻 = 𝑇 + 𝑈.     (II.1) 

Avec T est la partie cinétique et U le potentiel interne (électronique).  

La démarche de toute méthode de dynamique moléculaire est la mécanique quantique non 

relativiste, fondée sur l’équation de Schrödinger dépendante du temps : 

𝑖ħ
𝜕𝜙({𝑟𝑖},{𝑅⃗⃗𝐽},𝑡)

𝜕𝑡
= 𝐻𝛷({𝑟𝑖}, {𝑅⃗⃗𝐽}, 𝑡).    (II.2) 

Avec Φ désignant la fonction d’onde et H représentant l’hamiltonien non relativiste : 

𝐻 = −∑
ħ2

2𝑀𝐼
𝐼 ∇𝐼

2 − ∑
ħ2

2𝑚𝑒
𝑖 ∇𝑖

2 + ∑
𝑒2

|𝑟𝑖−𝑟𝑗|
𝑖<𝑗 − ∑

𝑍𝑖𝑒
2

|𝑅⃗⃗𝐼−𝑟𝑖|
𝐼,𝑖 + ∑

𝑍𝐼𝑍𝐽𝑒
2

|𝑅⃗⃗𝐼−𝑅⃗⃗𝐽|
𝐼<𝐽  ,   

𝐻 = −∑
ħ2

2𝑀𝐼
𝐼 ∇𝐼

2 − ∑
ħ2

2𝑚𝑒
𝑖 ∇𝑖

2 + 𝑈𝑛−𝑒({𝑟𝑖}, {𝑅⃗⃗𝐽} ,     

𝐻 = −∑
ħ2

2𝑀𝐼
𝐼 ∇𝐼

2 + 𝐻𝑒({𝑟𝑖}, {𝑅⃗⃗𝐽}) .      (II.3) 

Les vecteurs {𝑟𝑖} et {𝑅⃗⃗𝐽} désignent respectivement les positions électroniques et nucléaires. 

On peut dériver les équations de la dynamique moléculaire classique [1] à partir de l’équation de 

Schrödinger dépendante du temps (II.2). Dans cette finalité, les contributions électroniques et 

nucléaires de la fonction d’onde Φ dépendent à la fois des coordonnées électroniques et nucléaires 

et doivent être séparées sous la forme du produit suivant : 

𝛷({𝑟𝑖}, {𝑅⃗⃗𝐼}, 𝑡) ≃ 𝜓({𝑟𝑖}, 𝑡). 𝜒({𝑅⃗⃗𝐼}, 𝑡). exp⁡[
𝑖

ħ
∫ 𝑑𝑡′
𝑡

𝑡0
𝐸̃𝑒(𝑡

′).  (II.4) 

Les fonctions d’ondes électronique Ψ et nucléaire 𝜒 sont chacune normées à chaque instant 

(t). Le facteur de phase Ee est introduit afin de simplifier par la suite les équations finales : 

 𝐸̃𝑒 = ∫𝜓∗({𝑟𝑖}, 𝑡). 𝜒
∗({𝑅⃗⃗𝐼}, 𝑡).Ĥ𝑒𝜓({𝑟𝑖}, 𝑡).𝜒({𝑅⃗⃗𝐼}, 𝑡)𝑑𝑟. 𝑑𝑅⃗⃗.  (II.5) 
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Il faut bien noter que cette approximation diffère de l’approximation de Born-Oppenheimer 

quant à la séparation des variables lentes et rapides [2,3]. Cette séparation conduit, à l’aide de 

l’équation (II.2 et II.4), aux relations suivantes : 

𝑖ħ
𝜕𝜓

𝜕𝑡
= −∑

ħ2

2𝑚𝑒
𝑖

∇𝑖
2𝜓 + {∫𝑑𝑅⃗⃗𝜒∗({𝑅⃗⃗𝐼}; 𝑡)𝑈𝑛−𝑒({𝑟𝑖}, {𝑅⃗⃗𝐼})𝜒({𝑅⃗⃗𝐼}; 𝑡)}𝜓, 

𝑖ħ
𝜕𝜒

𝜕𝑡
= −∑

ħ2

2𝑀𝐼
𝐼 𝛻𝐼

2𝜒 + {∫𝑑𝑟𝜓∗({𝑟𝑖}; 𝑡)⁡Ĥ𝑒({𝑟𝑖}, {𝑅⃗⃗𝐼})⁡𝜒({𝑟𝐼}, {𝑅⃗⃗𝐼})𝜓({𝑟𝐼}; 𝑡)}𝜒. (II.6) 

Le couplage de ces équations est la base de la méthode du champ auto-cohérent dépendant 

du temps (TDSCF) introduit par Dirac dès 1930 [4,5]. Dans ce défi les électrons et les noyaux 

évoluent dans un potentiel dépendant du temps (l’interaction électrons-noyaux et réciproquement). 

Ces potentiels sont évalués à l’aide des valeurs moyennes quantiques de l’autre classe de degré de 

liberté, i.e. le potentiel ressentit par les noyaux est le champ moyen créé par les électrons et celui 

ressentit par les électrons est le champ moyen créé par les noyaux. L’équation (II.5) conduit ainsi à 

une description en champ moyen des dynamiques quantiques couplées des électrons et des noyaux. 

 Le développement des équations de la dynamique moléculaire classique consiste à 

considérer les noyaux comme des particules ponctuelles. La fonction d’onde nucléaire 

correspondant à l’approche TDSCF peut être exprimée en fonction d’un facteur d’amplitude et 

d’un facteur de phase à partir de plusieurs approximations selon les besoins des propriétés visées 

et chaque approximation ayant des avantages et des inconvénients. dans ce cadre la dynamique des 

électrons n’est pas tient en compte dans l’approche de Born-Oppenheimer, ceci signifie que le 

problème de la structure électronique doit être résolue de façon auto-cohérente  à chaque pas de la 

dynamique moléculaire (solution stationnaire) ce n’est pas le cas pour l’approche de type Ehrenfest 

car il est possible de propager la fonction d’onde en appliquant l’hamiltonien dépendant du temps 

à la fonction d’onde par  l’application de l’équation dépendante du temps à la fonction d’onde 

initiale. Cependant l’approche de Car-Parrinello consiste à investir la séparation entre les échelles 

du mouvement lent des noyaux et celui plus rapide des électrons. 

II.2.1.1. Approche d’Ehrenfest 

Dans l’approche d’Ehrenfest les couplages cités auparavant peuvent alors être résolus 

simultanément. Ce type d’approche ne nécessite donc pas la détermination préalable de l’hyper-

surface d’énergie potentielle, celle-ci peut être résolue à l’aide de l’équation de Schrödinger 

dépendante du temps. Pour cette approche d’Ehrenfest, si la fonction d’onde initiale minimise 

l’énergie, alors au cours de la simulation, la fonction d’onde propagée minimise naturellement 

l’énergie électronique. 
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II.2.1.2. Approche de Born-Oppenheimer 

Pour l’approche de Born-Oppenheimer une alternative à la précédente approche permettant 

d’inclure la description quantique des électrons dans les simulations de dynamique moléculaire 

consiste à résoudre, de façon statique, le problème de la structure électronique à chaque pas de la 

simulation pour une permutation de coordonnées nucléaires fixées à leurs positions instantanées. 

Ainsi, le problème de la structure électronique revient à résoudre un problème quantique 

indépendant du temps. Les positions nucléaires évoluent ainsi selon la dynamique moléculaire 

classique et la structure électronique est obtenue en résolvant l’équation de Schrödinger 

indépendante du temps. La dépendance temporelle de la structure électronique devient alors une 

conséquence des mouvements nucléaires et n’est plus intrinsèque comme dans le cas de la 

dynamique d’Ehrenfest. Les premières applications de la dynamique moléculaire Born-

Oppenheimer ont été effectuées dans le cadre d’une description semi-empirique du problème de 

la structure électronique [6,7]. 

II.2.1.3. Approche de Car et Parrinello 

L’approche proposée par Car et Parrinello [8] en 1985 a certainement favorisé l’utilisation de 

la dynamique moléculaire ab-initio en chimie quantique. Cette approche est servie pour réduire, de 

façon significative le coût computationnel des approches de la dynamique moléculaire. Elle peut 

être considérée comme combinaison entre les avantages des dynamiques de type Ehrenfest et 

Born-Oppenheimer.  

L’idée de base de l’approche Car-Parrinello consiste à exploiter la séparation entre les échelles 

de temps du mouvement rapide des électrons et celui des noyaux qui est plus lent. Cette différence 

d’échelle de temps est alors vue comme une différence d’échelle d’énergie d’un point de vue de la 

mécanique classique. Ainsi, le problème mixte classique/quantique devient un problème purement 

classique avec deux échelles d’énergie bien séparées. Cependant d’un point de vue dynamique, le 

système électronique ne dépend plus explicitement du temps de la même manière. 

II.2.2. Modèles énergétiques 

Toute modélisation en science de matériaux a besoin d’un modèle énergétique permettant de 

décrire l’interaction entre les atomes. Cette interaction est donnée selon la souplesse d’une forme 

analytique donnée par un potentiel interatomique ou bien par la résolution numérique de l’équation 

de Schrödinger pour déterminer l’énergie à partir des électrons. La modélisation consiste à 

déterminer une forme analytique et des paramètres pertinents pour modéliser les interactions de 

chaque site avec ses voisins, et donc à calculer l’énergie par site.  On peut distinguer deux types 
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d’approches, l’une considère un réseau rigide et l’autre considère les relations atomiques du réseau 

c-à-d les déplacements des atomes par rapport au cristal initial. 

II.2.3. Potentiel des liaisons fortes : approximation au second moment 

Dans cette approche le potentiel montre une dépendance en racine carrée du nombre de 

coordination de chaque atome pour le terme attractif qui accorde son caractère à N-corps. L’énergie 

au site i se compose d’un terme attractif de bande et d’un terme répulsif de pair de type Born-Mayer 

par l’expression suivant : 

𝐸𝑖
𝛼 = −√∑ 𝜉𝛼𝛽

2 𝑒
−2𝑞𝛼𝛽(

𝑟𝑖𝑗

𝑟𝛼𝛽
0 −1)

𝑗;𝑟𝑖𝑗<𝑟𝛼𝛽
𝑐𝑢𝑡 + ∑ 𝐴𝛼𝛽𝑒

−𝑝𝛼𝛽(
𝑟𝑖𝑗

𝑟𝛼𝛽
0 −1)

𝑗;𝑟𝑖𝑗<𝑟𝛼𝛽
𝑐𝑢𝑡   (II.7) 

Ou 𝑟𝑖𝑗 désigne la distance entre le site i et j. Le nombre de voisins j du site i dépend du rayon 

de coupure  𝑟𝛼𝛽
𝑐𝑢𝑡 . 𝑟𝛼𝛽

𝑐𝑢𝑡 est la distance des premières voisins dans le volume.  𝐴𝛼𝛽 , 𝜉𝛼𝛽⁡,⁡⁡⁡𝑝𝛼𝛽𝑒𝑡⁡𝑞𝛼𝛽 

sont les paramètres ajustés sur l’énergie de cohésion des éléments et leurs caractères (paramètre de 

maille, constantes élastiqués ….). 

L’avantage du modèle en liaisons fortes apparait dans la structure électronique approximée 

au second moment de la densité des états. Alors une telle approximation ne donne pas en toute 

justification une description de l’ordre chimique. Le problème de l’ordre chimique a été attaqué 

selon deux types d’approches ; soit à l’aide d’un modèle de type réseau rigide pour résoudre la 

configuration électronique de ses composants [9], ou soit directement par extension des potentiels 

semi-empiriques dérivés pour les métaux purs à leurs alliages [10,11] 

II.2.3.1. Potentiel de Lennard-Jones 

Il a été proposé en 1924 par John Lennard-Jones [12]. C’est l’un des potentiels les plus 

célèbres pour les systèmes avec interaction de Van der Waals, il est connu sous le nom de potentiel 

de Lennard-Jones (ou potentiel 12 − 6), qui est un potentiel de pair pour deux corps. Le potentiel 

de Lennard-Jones (LJ) est donné par l’expression : 

    𝑈𝐿𝐽(𝑟) = 4𝜖[(
𝜎

𝑟
)
12

− (
𝜎

𝑟
)
6

]     (II.8) 

Où 𝜖 est la profondeur du potentiel, 𝜎 est la distance d’approche minimale (finie) à laquelle 

le potentiel interparticulaire est nul et 𝑟 est la distance entre les particules. Les deux paramètres 

sont choisis pour s’adapter aux propriétés physiques du matériau. Ce potentiel a un terme attractif 

au plus larges distances r, il atteint un minimum autour de 1.122𝜎 (c’est 𝑟0, la distance d’équilibre) 

il est fortement répulsif à courtes distances et en forte augmentation lorsque 𝑟 diminue encore. Le 
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terme 
1

𝑟12
, dominant à courtes distances, sert à modéliser la répulsion entre les atomes lorsqu’ils 

sont très proches les uns des autres. 

Le terme 
1

𝑟6
, dominant à grandes distances, constitue la partie attractive. C’est le terme qui 

donne la cohésion au système. Ce comportement attractif provient des forces de dispersion de Van 

der Waals. Ceci est dû à une interaction dipôle-dipôle (interaction de pair). Ce sont des interactions 

plutôt faibles, qui dominent le caractère de liaison des systèmes à cœur fermé. Les potentiels à 

plusieurs corps, comme le potentiel de Tersoff [13], les différentes versions de la méthode de 

l’atome entouré (EAM) et beaucoup d’autres sont capables de reproduire les propriétés de masse 

et de surface des systèmes métalliques et à semi-conducteurs à un coût de calcul supérieur à celui 

de la méthode qui utilise le potentiel LJ [14–16] 

II.2.3.2.  Potentiel de l’atome entourée ‘Embedded Atom Method (EAM)’ 

La méthode EAM (Embedded Atom Method) fournit des potentiels d’interaction efficaces, 

capables de décrire les propriétés générales des systèmes métalliques, en particulier pour les 

structures denses (close-packed) telles que les cristaux c.f.c. Ce modèle, introduit par Daw et Baskes 

[17], est basé sur l’ajout d’un terme d’énergie d’immersion électronique à la contribution de 

l’interaction de pair. Le terme d’immersion est défini comme une fonction d’une superposition 

linéaire des contributions de la densité électronique moyenne sphérique, une méthode qui est 

satisfaisante dans un grand nombre de cas et qui produit des résultats comparables à des approches 

plus sophistiquées [18]. Dans l’approche EAM, l’énergie totale d’un système est définie comme 

suite : 

Etot =
1

2
∑ φ(rij) +
N
ij=1 ∑ F(ρ

i
)N

i=1     (II.9) 

Avec N est le nombre d’atomes, φ(rij)⁡l’interaction des paires entre deux atomes, i et j 

séparés par une distance rij. F est l’énergie d’immersion du ième atome et i la densité d’électrons 

induite sur celui-ci par tous les atomes environnants : 

ρ
i
= ∑ ρ(rij)i≠j       (II.10) 

Pour les densités atomiques 𝜌(𝑟𝑖𝑗) supposées être une combinaison linéaire de fonctions 

exponentielles des distances interatomiques. La densité de charge électronique obtenue est souvent 

en accord avec les résultats de la DFT, comme indiqué dans la référence [18] pour un système Cu. 

Pour les interactions interatomiques il n’est pas nécessaire de calculer la totalité des forces 

exercées par les particules j sur une particule i. En effet, si la distance rij est de l’ordre de plusieurs 
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diamètres particulaires, on pourra négliger ces contributions. Par conséquence les interactions 

interatomiques sont tronquées pour des distances supérieures à un certain rayon de coupure rc. 

Différents rayons de coupure peuvent être utilisés pour l’interaction des paires et la densité 

électronique. Avec ce rayon, l’EAM est un potentiel à plusieurs corps. Aucune contribution 

angulaire à l’énergie n’est incluse, car la liaison métallique n’est généralement pas directionnelle. 

Le modèle des atomes intégrés modifiés (Modified Embedded Atoms Model) [19] prend en 

compte les interactions angulaires en utilisant un terme à trois corps. Comme ce phénomène est 

généralement négligeable dans les métaux en masse, une EAM sophistiquée est généralement plus 

robuste qu’un potentiel MEAM. Les paramètres des potentiels EAM ne peuvent être ajustés que 

pour un nombre limité d’espèces atomiques en interaction simultanée. Alors que les densités 

atomiques et les fonctions d’encastrement peuvent être ajustées séparément pour chaque espèce 

atomique, les interactions de paires contiennent les fonctions croisées ΦXY. Les paramètres pour 

ce terme peuvent être ajustés afin de reproduire par exemple les distances d’équilibre entre les 

atomes de différentes espèces atomiques dans une certaine phase. 

II.3. Dynamique moléculaire 

La dynamique moléculaire (MD) est un outil permettant de simuler l’évolution temporelle 

d’un ensemble d’atomes en utilisant les équations du mouvement. Les atomes sont modélisés 

comme des billes rigides localisées dans des positions bien déterminées, mis à jour en fonction des 

forces calculées comme le gradient du potentiel interatomique. 

II.3.1. Équation du mouvement 

Considérons un système isolé de N atomes avec des masses mj interagissant à travers un 

potentiel U(r), leur dynamique peut ainsi être simulée en résolvant numériquement l’équation du 

mouvement de Newton : 

𝐹𝑖 = −
𝜕𝑈

𝜕𝑟𝑖
= 𝑚𝑖

𝑑2𝑟𝑖

𝑑𝑡2
     (II.11) 

Avec                                                  

𝑎𝑖 =
𝑑2𝑟𝑖
𝑑𝑡2

=
𝑑𝑉𝑖
𝑑𝑡

 

 

Ici U est l’énergie potentielle du système au temps t. Fi est la force appliquée sur l’atome i. mi 

et ri sont la masse et la coordonnée de l’atome i. ai et vi sont respectivement l’accélération et la 

vitesse de l’atome i. 
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II.3.2. Algorithmes d’intégration numérique 

Pour décrire le mouvement atomique, plusieurs méthodes de différences finies ont été 

développées pour l’intégration numérique de l’équation de mouvement de Newton. En 

mathématiques, les méthodes aux différences finies sont des méthodes numériques pour 

approximer les solutions aux équations différentielles en approximant les dérivées avec des 

équations aux différences finies. Les méthodes d’intégration les plus populaires dans les simulations 

MD sont l’algorithme de Verlet [20] et ses variantes explicites à la vitesse, leap-frog [21] et 

algorithme de verlet-vitesse [22,23]. 

II.3.2.1. Algorithme de verlet 

Il donne la position r(t) à l’instant t, la position après un court instant (Δt) est représentée 

par l’expansion de Taylor. 

𝑟𝑖(𝑡 + ∆𝑡) = 𝑟𝑖(𝑡) +
𝑑𝑟𝑖(𝑡)

𝑑𝑡
∆𝑡 +

1

2!

𝑑2𝑟𝑖(𝑡)

𝑑𝑡2
∆𝑡2 +

1

3!

𝑑3𝑟𝑖(𝑡)

𝑑𝑡3
∆𝑡3 + 𝑂(∆𝑡4)  (II.12) 

De la même manière  

𝑟𝑖(𝑡 − ∆𝑡) = 𝑟𝑖(𝑡) −
𝑑𝑟𝑖(𝑡)

𝑑𝑡
∆𝑡 +

1

2!

𝑑2𝑟𝑖(𝑡)

𝑑𝑡2
∆𝑡2 −

1

3!

𝑑3𝑟𝑖(𝑡)

𝑑𝑡3
∆𝑡3 + 𝑂(∆𝑡4)  (II.13) 

En additionnant ces deux équations nous obtenons : 

𝑟𝑖(𝑡 + ∆𝑡) = 2𝑟𝑖(𝑡) − 𝑟𝑖(𝑡 − ∆𝑡) +
𝑑2𝑟𝑖(𝑡)

𝑑𝑡2
∆𝑡2 +𝑂(∆𝑡4) 

⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡= 2𝑟𝑖(𝑡) − 𝑟𝑖(𝑡 − ∆𝑡) + 𝑎𝑖(𝑡)∆𝑡
2 + 𝑂(∆𝑡4)   (II.14) 

En raison de sa simplicité et de son besoin modéré en mémoire, l’algorithme de Verlet a été 

largement utilisé. L’algorithme est exactement réversible dans le temps. Comme on le voit dans les 

expansions de Taylor, l’erreur dans les positions atomiques est de l’ordre de O(Δt4). De plus, les 

nouvelles positions sont obtenues en ajoutant un petit nombre 𝑎𝑖(𝑡)∆𝑡
2 à une différence entre 

deux grands nombres (2𝑟𝑖(𝑡) − 𝑟𝑖(𝑡 − ∆𝑡)). Cela peut conduire à des erreurs de troncature dues à 

la précision limitée. L’algorithme de Verlet présente un autre inconvénient, c’est que les vitesses 

n’apparaissent pas explicitement, ce qui est un problème en relation avec la génération d’ensembles 

à température constante. Les vitesses peuvent être obtenues par la formule suivante avec une erreur 

de l’ordre de⁡𝑂(∆𝑡2). 

𝑣𝑖(𝑡) =
𝑟𝑖(𝑡+∆𝑡)−𝑟𝑖(𝑡−∆𝑡)

2∆𝑡
     (II.15) 

La figure ci-dessous représente les différentes étapes d’algorithme de verlet. 
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Figure II.2 : Algorithme de verlet classique. 

II.3.2.2. Algorithme de verlet leap-frog 

L’algorithme de leap-frog (saute-mouton) a été amélioré par rapport à l’algorithme de Verlet 

en ce qui concerne l’aspect numérique et la vitesse explicite. Les équations pour la propagation des 

atomes dans l’algorithme du leap-frog sont données par : 

𝑟𝑖(𝑡 + ∆𝑡) = 𝑟𝑖(𝑡) + 𝑣𝑖(𝑡 +
∆𝑡

2
)∆𝑡    (II.16) 

⁡𝑣𝑖 (𝑡 +
∆𝑡

2
) = 𝑣𝑖 (𝑡 −

∆𝑡

2
) + 𝑎𝑖(𝑡)∆𝑡    (II.17) 

Un inconvénient est que les mises à jour des positions et des vitesses sont déphasées d’un 

demi-pas de temps. Par conséquent, la contribution exacte de l’énergie cinétique à l’énergie totale 

ne peut pas être calculée en même temps que les positions. Les vitesses au temps t peuvent être 

calculées à partir de : 

𝑣𝑖(𝑡) =
1

2
(𝑣𝑖 (𝑡 +

∆𝑡

2
) + 𝑣𝑖 (𝑡 −

∆𝑡

2
))    (II.18) 

La figure (II.3) schématise le processus d’algorithme du verlet leap-frog. 

 

Figure II.3: Algorithme de verlet leap-frog. 

II.3.2.3. Algorithme de verlet-vitesse 

L’inconvénient de l’algorithme leap-frog est corrigé dans l’algorithme Verlet-vitesse, où la 

position et la vitesse sont mises à jour par : 

𝑟𝑖(𝑡 + ∆𝑡) = 𝑟𝑖(𝑡) + 𝑣𝑖(𝑡)∆𝑡 +
1

2
𝑎𝑖(𝑡)∆𝑡

2    (II.19) 

𝑣𝑖(𝑡 + ∆𝑡) = 𝑣𝑖(𝑡) +
1

2
(𝑎𝑖(𝑡) + 𝑎𝑖(𝑡 + ∆𝑡))∆𝑡   (II.20) 

La figure (II.4) représente une description schématique d’algorithme de verlet-vitesse. 
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Figure II.4 :  Algorithme de verlet-vitesse. 

II.3.3. Conditions aux limites périodiques 

Les simulations MD sont réalisées sur un nombre limité de particules pour un coût de calcul 

raisonnable. Dans les simulations MD modernes, le nombre de particules dans le système simulé 

peut atteindre des millions à des milliards, cependant, il est encore bien petit par rapport à celui 

d’un morceau de matière macroscopique. De plus, le rapport entre le nombre de particules de 

surface et le nombre total de particules serait beaucoup plus grand qu’en réalité, ce qui entraînerait 

des problèmes de surface dans un modèle MD. 

 

Figure II.5 : Représentation bidimensionnelle des conditions aux limites périodiques. 

Pour résoudre ce problème, les conditions aux limites périodiques (CBP) sont 

communément appliquées dans les simulations MD, où la boîte centrale simulée est entourée par 

les images périodiques de celle-ci. La disposition et le mouvement des particules dans les images 

périodiques sont exactement les mêmes que dans la boîte centrale simulée, ce qui signifie que les 

particules qui sortent de la boîte d’un côté rentreraient instantanément dans la boîte du côté opposé. 

Cela permet également de garantir un nombre constant de particules dans le système simulé. 

Cependant, il faut faire preuve de prudence pour minimiser les effets causés par la périodicité 

artificielle si l’on souhaite simuler des systèmes non périodiques, comme des liquides ou des 

solutions [24,25]. 

rcu
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Chaque atome de la boîte de simulation centrale interagit avec tous les autres du réseau 

périodique. Cependant, afin de ne pas durer inutilement les calculs, les interactions entre atomes 

sont déterminées selon la convention d’image minimum ou, la convention de troncature sphérique. 

Elle consiste à centrer une sphère d’interaction de rayon rc (rayon de coupure « cut-off»), comme 

le montre la figure (II.5), et à ne prendre en compte que les interactions des atomes se trouvant à 

l’intérieur de cette sphère (rc < L/2), L est la dimension de la boîte de simulation. Si r> L/2, les 

interactions sont pratiquement nulles. Cette convention nous permet de minimiser le nombre 

d’atomes pris en considération. Il s’agit d’un facteur non négligeable fournissant la rapidité des 

calculs. 

II.3.4. Ensembles de dynamique moléculaire 

Un ensemble est une collection de tous les systèmes possibles qui ont des états moléculaires 

différents mais qui ont un état macroscopique ou thermodynamique identique. Il existe différents 

ensembles aux caractéristiques différentes. Dans cette partie de notre thèse nous citons les 

ensembles les plus courants : 

II.3.4.1. Ensemble NPT  

Dans cet ensemble isobare-isotherme on considère que les paramètres nombre de particules 

N, pression P et température T sont constants. Alors le volume devient la variable conjuguée de la 

pression c.-à-d. la pression est maintenue constante en changement le volume qui va équilibrer la 

pression.  

II.3.4.2. Ensemble NVE  

Il s’agit d’un état thermodynamique caractérisé par un nombre fixe d’atomes N, un volume 

fixe V, et une énergie fixe E. Thermodynamiquement, un ensemble microcanonique correspond à 

un système isolé à énergie constante. En conséquence, l’énergie totale dans le système ne fluctue 

pas et le système ne peut accéder qu’à ceux de ses états moléculaires qui correspondent à cette 

valeur de E. Le nombre total d’états microscopiques correspondant à cette valeur de l’énergie du 

système est appelé la dégénérescence du système et est désigné par : 

Ω = Ω(𝐸,𝑁, 𝑉)      (II.21) 

Un système réel n’est généralement pas isolé et se trouve généralement à une température 

finie déterminée par son environnement. En général, la température d’un système peut être calculée 

par l’équation : 

∑
𝑝𝑖
2

2𝑚𝑖
=

3

2

𝑁
𝑖=1 N𝐾𝐵𝑇     (II.22) 
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Où T est la température, N est le nombre de particules et KB est la constante de Boltzmann. 

Chaque valeur de l’énergie E dans l’ensemble microcanonique correspond à une température 

différente et donc pour calculer la dynamique du système à une température donnée, l’énergie doit 

être réglée correctement. Pour régler la température convenablement, nous devons prendre en 

compte l’interaction d’un système avec le monde extérieur à une température T. 

II.3.4.3. Ensemble NVT  

En dynamique moléculaire, nous rencontrons souvent des limitations et des incohérences 

qui découlent de l’utilisation de l’ensemble micro-canonique correspondant à des simulations à 

énergie constante. En particulier, des expériences de laboratoire ordinaires sont effectuées à 

température et pression constantes, mais de nombreuses simulations de dynamique moléculaire 

sont effectuées à énergie et volume constants. Cependant, la température T peut être liée à la 

moyenne de l’énergie cinétique par l’équation (II.22). 

Les simulations à température constante sont essentielles pour étudier le comportement des 

systèmes à différentes températures. Un certain nombre d’approches ont été suggérées pour 

effectuer une DM à température constante. Comme la température d’un système est liée à l’énergie 

cinétique moyenne des particules, en ajustant les vitesses, elle peut être contrôlée. À chaque pas de 

temps, les vitesses sont mises à l’échelle de 𝜗′ = 𝛾. 𝜗 . Un tel thermostat est le thermostat 

Berendsen [26]. Ici, le paramètre de mise à l’échelle de la vitesse est donné par : 

𝜒 = [1 +
𝛿𝑡

𝜏
(
𝑇

𝑇0
− 1)]     (II.23) 

Où 𝛿𝑡 est le pas du temps, T est la température courante, T0 est la température souhaitée et 

𝜏 est une constante de temps. Une autre méthode, similaire au redimensionnement de la vitesse, 

consiste à contraindre les vitesses par une méthode de contrainte gaussienne [27,28]. 

Alternativement, la température peut être maintenue constante par un bain de chaleur. Dans cette 

méthode, la vitesse d’une particule sélectionnée aléatoirement est remplacée par celle choisie dans 

la distribution de Maxwell - Boltzmann. Cela équivaut à une collision avec une particule dans un 

bain de chaleur similaire au thermostat de Langevin. Dans ce cas, l’interaction entre le système 

simulé et le bain de chaleur est modélisée par un échange d’énergie entre eux. Dans la formulation 

de cette méthode due à Nosé [29], celle-ci a été gérée par un Hamiltonien étendu, avec un degré de 

liberté supplémentaire 𝜉 qui agit comme un paramètre d’échelle de temps. Cela a été reformulé 

sans le degré de liberté supplémentaire [30]. L’équation de mouvement de ce thermostat est :  

𝜉 =
𝑔𝐾𝐵𝑇0

𝑄
[
𝑇

𝑇0
− 1]     (II.24) 
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Où 𝜉 est un coefficient de frottement, g est le nombre de degrés de liberté et Q est le 

coefficient d’inertie thermique, décrivant le taux d’échange d’énergie entre le système et le bain de 

chaleur. 

II.3.4.4. Ensemble μVT 

Dans l’ensemble grand-canonique, les variables de contrôle sont le potentiel chimique, le 

volume V et la température T. Le nombre total de particules N peut donc fluctuer. Il est donc lié 

à l’ensemble canonique par une transformation de Legendre par rapport au nombre de particules 

N. 

Le dynamique moléculaire standard utilisant l’algorithme de Verlet préserve l’énergie totale 

du système, générant ainsi un ensemble microcanonique NVE. Il est parfois préférable d’effectuer 

des simulations au sein d’autres ensembles, par exemple pour une meilleure adéquation avec les 

conditions expérimentales. Il est particulièrement utile de générer l’ensemble canonique NVT ou 

un ensemble isobarique-isotherme NPT, où la température de simulation est préservée. 

II.3.5. Contrôle de la température et de pression 

La température du système T est liée à l’énergie cinétique K par : 

𝐾 = ∑
𝑚𝑖

2

𝑁
𝑖=1 |𝑣𝑖|

2 =
𝑁𝑑𝐾𝐵𝑇

2
     (II.25) 

Avec Nd est le nombre total de degrés de liberté dans le système, 𝑣𝑖 la vitesse de la particule 

i, et KB la constante de Boltzmann. La température du système T peut donc être ajustée par la 

régulation de la vitesse des particules. Ceci est réalisé soit par la méthode de couplage faible de 

Berendsen [26], la méthode du système étendu de Nosé-Hoover [29,30], ou la méthode de 

recalibrage de la vitesse [31]. 

II.3.5.1. Couplage de température de Berendsen 

La méthode de couplage de Berendson a été développé en 1984 par Berendsen. Le système 

est couplé avec un bain de chaleur externe avec une température de référence T0. Le changement 

de température est proportionnel à la différence de température entre le bain thermique et le 

système, avec une force de couplage déterminée par le paramètre de couplage τ, définit par : 

𝑑𝑇

𝑑𝑡
=

𝑇0−𝑇

𝜏
      (II.26) 

Le flux de chaleur dans ou hors du système est obtenu en recalibrant la vitesse à chaque pas 

de temps avec le facteur de recalibrage λ : 
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𝜆 = √1 −
Δ𝑡

𝜏
(
𝑇0

𝑇
− 1)      (II.27) 

La méthode de couplage de Berendson est simple à mettre en œuvre et efficace pour relaxer 

le système à la température désirée à partir des conditions loin de l’équilibre. Cependant, il ne 

produit pas un ensemble canonique correct en raison de la négligence de la contribution 

stochastique aux fluctuations de température à l’échelle microscopique. La méthode de couplage 

de Berendson est généralement utilisée avant l’exécution. 

II.3.5.2. Couplage de la température de Nosé-Hoover  

Le thermostat de Berendsen est extrêmement efficace pour relaxer un système à la 

température désirée, mais il peut être plus important de trouver un ensemble canonique correct 

une fois que le système a atteint l’équilibre, ce qui peut être obtenu par la méthode Nosé-Hoover. 

Dans la méthode Nosé-Hoover, un degré de liberté supplémentaire S est introduit avec le moment 

conjugué Pξ et le paramètre de masse effectif Q. Le système hamiltonien est modifié par un terme 

de friction dans l’équation du mouvement, comme indiqué ci-après [26] : 

𝑑2𝑟𝑖

𝑑𝑡2
=

𝐹𝑖

𝑚𝑖
− 𝜉

𝑑𝑟𝑖

𝑑𝑡
      (II.28) 

Avec ξ = Pξ/Q. L’équation de mouvement pour le paramètre de friction ξ est : 

dξ

dt
=

1

𝑄
[∑ 𝑚𝑖𝑣𝑖

2 − 3𝑁𝐾𝐵𝑇0𝑖 ]    (II.29) 

II.3.5.3. Couplage de pression Berendsen 

Le contrôle de la pression s'effectue de manière analogue à celui de la température. Dans ce 

cas, la correction est appliquée au volume global et donc à la position des atomes. On modifie 

l'équation de mouvement des atomes afin d'obtenir une relaxation du premier ordre de la pression 

P par rapport à la pression de référence P0 : 

𝑑𝑃(𝑡)

𝑑𝑡
=

1

𝜏𝑇
[𝑃0 − 𝑃(𝑡)]        (II.30) 

Où⁡𝜏𝑇 est le temps de relaxation de la pression. 

La pression est modifiée par un ajustement du volume de la boîte. Cette variation est reliée 

à la compressibilité isotherme χ. Le couplage s'effectue donc par ajustement de la valeur des 

coordonnées atomiques et de la taille de la boîte de simulation grâce à un facteur d'homothétie 𝜇 

(pour la taille de boîte) et 𝜇
1
3⁄  (pour les coordonnées) : 

𝜇(𝑡) = [1 −
∆𝑡

𝜏′𝑃
(𝑃0 − 𝑃(𝑡))],    (II.31) 
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Avec⁡𝜏′𝑃 = 𝜏𝑃 χ⁄ . Le temps de relaxation 𝜏𝑃⁡étant un paramètre adaptable, il n'est pas 

nécessaire de connaître la valeur de χ avec précision (dans le cas d'un liquide peu compressible, 

comme l'eau, ⁡χ=4,591.10-4MPa-1). 

II.4. Méthode de simulations Monté Carlo 

Les simulations de type Monté Carlo (MC) sont des méthodes stochastiques largement 

utilisées dans diverse domaines comme des problèmes de la physique statistique, de la physique de 

la matière condensée, de la science des matériaux, des sciences des surfaces, d’économie, de la 

biophysique, de la chimie physique et de nombreux autres domaines. D’après la littérature, deux 

types de MC sont souvent utilisées : les simulations MC à l’équilibre fondées sur l’algorithme de 

Métropolis et les simulations cinétique basées sur un algorithme de type ‘‘N-fold way algorithme’’ 

ou ‘‘temps de résidence’’ (BKL). Le premier type MC permettent de calculer des moyennes sur des 

grandeurs physiques pour un système à l’équilibre dans un ensemble statistique donné discuté au 

ci-dessus. Le deuxième kMC est une procédure pour résoudre des équations cinétiques dans le but 

de reproduire des processus des phénomènes dynamiques de relaxation hors équilibre [32]. 

Les deux approches citées auparavant consistent à considérer au temps t un ensemble 

thermodynamique de configurations C avec une distribution de probabilité P(C,t) telle que la 

moyenne d’une quantité déterministe comme l’énergie E est donnée par la formule suivante : 

< 𝐸 >= ∑ 𝐸(𝐶, 𝑡)𝑃(𝐶, 𝑡)𝐶,𝑡      (II.30) 

Une séquence des configurations Ck avec k= 1,…….N est générée de manière à construire 

une chaine de Markov. L’évolution statistique du système vérifie l’équation maitresse en fonction 

de la matrice de probabilités de transition W(C⁡ → C′) entre les configurations C et C’ par 

l’expression [33,34] : 

𝜕𝑃(𝐶,𝑡)

𝜕𝑡
= −∑ 𝑊(𝐶 → 𝐶′)𝑃(𝐶, 𝑡) +𝐶′ ∑ 𝑊(𝐶′ → 𝐶)𝑃(𝐶′, 𝑡)𝐶′   (II.31) 

Pour que cette équation soit satisfaite, une condition de bilan détaillé est nécessaire. 

𝑊(𝐶 → 𝐶′)𝑃(𝐶, 𝑡) = ⁡𝑊(𝐶′ → 𝐶)𝑃(𝐶′, 𝑡)   (II.32) 

Selon le type de simulations MC ou kMC on peut définir deux types de matrices de 

probabilités de transition. 
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II.4.1. Monte Carlo Métropolis (MC) 

L’algorithme de Métropolis a été introduite en physique de la matière condensée par 

Métropolis en 1953 [35]. Cet algorithme définit la matrice de probabilités de transition par 

l’expression suivant :  

𝑊(𝐶 → 𝐶′) = min⁡ {1,
𝑃(𝐶′)

𝑃(𝐶)
} = min{1, 𝑒

−(
𝐸𝐶′−𝐸𝐶
𝐾𝐵𝑇

)
}   (II.33) 

P(C) représente la distribution canonique de Boltzmann, indépendante du temps est définie 

par  

𝑃(𝐶) ∝ 𝑒
−⁡

𝐸𝐶
𝐾𝐵𝑇     (II.34) 

 La nouvelle configuration « C’» est accepté à condition que cette probabilité égale à 1 si son 

énergie EC’ est inférieur à l’énergie de la configuration initiale EC (△𝐸 = E𝐶′ − 𝐸𝐶 < 0). Dans la 

situation contraire, cette configuration n’est acceptée qu’avec une probabilité égale à  𝑒
−⁡

△𝐸

𝐾𝐵𝑇. En 

pratique on tire un nombre aléatoire entre 0 et 1 et si ce nombre est inférieur à 𝑒
−⁡

△𝐸

𝐾𝐵𝑇 alors on 

accepte la nouvelle configuration, sinon elle est rejetée. 

II.4.2. Monte Carlo cinétique (KMC) 

Par rapport à l’algorithme de Métropolis où tous les évènements sont testés de manière 

équiprobable et acceptés selon une distribution de Boltzmann ceci revient à tester les événements 

rares de la même façon que les autres et rendre le calcul très lent. L’algorithme formulé par Bortz 

et al. [34] se base sur les événements réels du système qui sert à avancer d’une configuration à un 

autre. A un instant t donné la configuration C est susceptible de réaliser un événement parmi P 

événements élémentaires avec un taux rp tel que R(C)=∑ 𝑟𝑝
𝑁
𝑝=1   cette somme représente le taux 

total d’événements pour la configuration C. la probabilité de transition d’une configuration à une 

autre est décrite par : 

𝑊(𝐶 → 𝐶′) = ∑ 𝑅𝑝𝑉
𝑝𝑝

𝑝=1 (C→ 𝐶′)     (II.35) 

Avec 𝑉𝑝(𝐶 → 𝐶′) est une nouvelle matrice stochastique de transition pour spécifier si le 

passage de la configuration C à C’ par le processus p est possible comme l’adsorption/désorption. 

Les processus atomiques sont pris en compte de manière effectives dans les énergies 

d’activation qui constituent les paramètres énergétiques du modèle. Pour un processus p donné le 

taux rp s’écrit par la formule suivante : 
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𝑟𝑝 = 𝑟0exp⁡(−
𝐸𝑝

𝐾𝐵𝑇
)      (II.36) 

 Ou 𝑟0⁡𝑒𝑠𝑡⁡𝑙𝑒⁡𝑝𝑟é − 𝑓𝑎𝑐𝑡𝑒𝑢𝑟 pour le processus p et Ep son énergie d’activation. 

Les étapes de l’algorithme BKL sont les suivantes : 

a) Tirage d’un nombre aléatoire r entre 0 et 1. 

b) Sélection d’un évènement s selon le critère suivant : ∑ 𝑟𝑝 ≥ 𝑟𝑠
𝑝=1  

c) Réalisation de l’événement s conduisant à la nouvelle configuration C’  

d) Réactualisation de l’ensemble des rp. 

II.5. Conclusion  

Dans ce chapitre nous avons donné un aperçu sur les méthodes numériques largement utilisées 

dans la croissance des couches minces, ainsi que les modèles énergétiques adopté pour modéliser 

les interactions atomiques. Dans cette revue nous avons montré les avantages et limites pour 

chaque méthode. Le choix de telles méthodes est basé sur les critères espace-temps. Dans le cas où 

on veut analyser l’évolution d’un grand système s’étalant sur un grand intervalle du temps, la 

méthode la plus adéquate est la méthode Monte Carlo cinétique. Mais, si on désir effectuer une 

étude détaillée en utilisant les potentiels empiriques, la méthode convenable est la méthode de la 

dynamique moléculaire comme le cas du présent travail. 
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Cha pitre III :  Croissa nce homoépitaxiale M/M ( M= Cu, Ag, Al, Ni)  

III.1. Introduction 

Pour être efficace dans le domaine de la haute technologie, il faut une maîtrise approfondie 

de l’observation, de la manipulation et de la compréhension de la matière à l’échelle atomique. La 

croissance des couches minces est considérée, aujourd’hui, comme l’un des domaines les plus 

modernes de la science de la matière condensée. Plusieurs études ont été concernées par la 

croissance des couches minces d’une grande variété de matériaux : semi-conducteurs, métaux, 

oxydes, métaux/oxydes etc... Nous sommes exclusivement intéressés par les couches minces des 

métaux principalement utilisées dans la fabrication des composantes microélectroniques, les 

superalliages et les matériaux intelligents, les cellules photovoltaïques, les performances des 

instruments optiques, la modification des propriétés des objets optiques, etc… 

 Pour comprendre l’origine microscopique des propriétés physiques de ces matériaux et pour 

compléter l’interprétation des expériences dont ils font l’objet, on fait recours à des simulations 

numériques. En outre, des simulations de la dynamique moléculaire ont été adoptées avec succès 

pour étudier ces propriétés physiques. Nous mentionnons ici quelques investigations parmi 

plusieurs déjà réalisées dans ce domaine jusqu’à présent. 

Dans ce contexte, plusieurs études se sont intéressées à la croissance des couches minces et, 

en particulier, à son influence par le type de substrat et par la température [1–4]. Ces paramètres 

sont essentiels pour le processus de dépôt et la croissance des couches minces. Yongzhi et al. [5] 

ont étudié l’effet de l’énergie d’incidence sur la morphologie d’un film mince d’aluminium déposé 

sur des substrats en cuivre en utilisant la dynamique moléculaire. Ils ont déduit que l’épitaxie est le 

principal mode de croissance des couches minces avec une énergie incidente comprise entre 0.1 eV 

et 10 eV avec un débit de dépôt de 5 atomes/ps. Alors que, le mélange entre le film déposé et le 

substrat commence lorsque l’énergie d’incidence atteint 10 eV. Les mêmes auteurs ont signalé, dans 

une deuxième étude sur la croissance des couches minces par dépôt d’Al sur Cu, que l’angle 

d’incidence a une forte influence sur la morphologie et les microstructures internes [6]. En effet, 

lorsque l’angle d’incidence est de 0°, 60° ou 83°, la structure interne du film mince d’Al est 

énergétiquement plus stable et la tendance à la formation d’une double frontière est plus grande 

que celle des angles d’incidence compris entre 30° et 45°. Car pour des angles d'incidence de 0°, 

60° et 83°, les couches associées au HCP sont souvent séparées par celles associées au FCC. Par 

contre pour les angles d'incidence de 30° et 45°, les épaisseurs des couches HCP sont plus 

importantes que les autres. 

Dans la littérature, plusieurs études ont été consacrées à l’étude de la croissance sur des 

surfaces à faible indice, à savoir la formation des îlots et la coalescence [7–9], la diffusion des 
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adatomes [10-14] et l’énergie Ehrlich-Schwoebel [15–20]. Certaines études ont été focalisées sur la 

probabilité d’occupation des sites FCC et HCP. Parmi ces études, dans le système Ir/Ir(111) à 

basses températures, Busse et al. [21] ont constaté que la probabilité d’occupation des sites HCP 

est supérieure à celle des sites FCC. Cependant, dans les systèmes Cu/Cu(111) et Pt/Pt(111), les 

adatomes préfèrent les sites FCC pendant la croissance [22,23]. De plus, Giesen et al. [24] ont 

constaté que le cuivre est nucléé dans des sites HCP sur une surface vicinale (111) du cuivre.  Une 

étude détaillée de la morphologie de la surface pendant la croissance homoépitaxiale sur un substrat 

de Ni intégrant des statistiques sur le taux de remplissage des couches en fonction du nombre 

d’atomes déposés a été rapportée dans la ref. [25]. La déposition sur la surface (111) a produit des 

films plus rigoureux par rapport aux autres surfaces (001) et (110) à la même température et à la 

même énergie d’incidence. 

Notre but, dans ce chapitre, est de nous focaliser sur la déposition sur la surface (111) des 

différents éléments considérés en étudiant les mécanismes qui auront lieu lors de la croissance, 

comme la nucléation des structures cristallines FCC et HCP, ainsi que les énergies de migration qui 

peut intervenir dans la morphologie des films déposés. Dans cette optique, nous avons étudié la 

croissance homoépitaxiale des quatre éléments (Cu, Ag, Ni et Al) sur la surface (111) par la 

simulation dynamique moléculaire. 

III.2. Étude énergétique   

Pour qu’un adatome diffuse d’un site d’adsorption à un autre site voisin, il doit avoir une 

énergie suffisante afin de surmonter la barrière de potentiel ou énergie d’activation engendrée sur 

son chemin du site de départ jusqu’au site d’arrivée. Afin de mieux comprendre le phénomène de 

diffusion, on fait appel au coefficient de diffusion. En général, ce coefficient figure dans 

l’approximation harmonique [26] selon l’équation suivante: 

D =
n𝑣𝑙2

2α
exp − [

(Esad−Emin)

kBT
].                                          (III. 1) 

Où⁡𝑣 est la fréquence de saut, 𝑙 est la longueur de saut vers un site adjacent, 𝛼⁡indique la 

dimension de l’espace (𝛼 = 1 pour une diffusion sur une surface canalisée, 𝛼 = 2 sur une surface 

isotropique), n représente le nombre de sauts possibles pour l’adatome, 𝑘𝐵 est la constante de 

Boltzmann et Esad, Emin sont l’énergie maximale et l’énergie minimale respectivement. 

Les paramètres de diffusion sont l’énergie d’activation Ea et le pré-facteur D0 exprimés 

comme suit : 

Ea = Esad − Emin                                          (III. 2) 
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𝐷0 =
𝑛𝑣𝑙2

2𝛼
                                                 (III. 3) 

Il faut mentionner que l’énergie d’activation Ea varie selon la nature des atomes et 

l’orientation de la surface du substrat. Dans le cas où on néglige l’effet de la température, on peut 

calculer cette énergie en utilisant plusieurs méthodes telles que la méthode de glissement ou la 

méthode NEB (Nudged Elastci Band). Dans cette approximation, le calcul se fait dans le régime 

statique (0K) dans lequel les agitations thermiques sont omises. Cependant, chaque atome trouve 

sa position d’équilibre en subissant uniquement des interactions mutuelles avec son voisinage. Le 

principe de la méthode de glissement est très simple ; il suffit de faire glisser l’adatome de son site 

initial vers un site vacant voisin. A chaque pas sur le chemin de diffusion, l’adatome est libre de se 

relaxer sur le plan perpendiculaire à la direction du mouvement, cependant tous les autres atomes 

sont libres de se relaxer dans toutes les directions. 

La méthode NEB est utilisée pour trouver des chemins de réaction lorsque l’état initial et 

l’état final sont connus. Une trajectoire de migration initiale est interpolée et discrétisée en un 

ensemble d’images entre les états initial et final connus. L’énergie totale des images, correspondant 

à la configuration intermédiaire de l’atome en migration le long du trajet de migration, est alors 

minimisée. Elle est basée sur une interaction à ressort entre des images adjacentes qui est ajoutée 

pour assurer la continuité du trajet, imitant ainsi une bande élastique. Les forces agissant sur chaque 

image qui doivent être minimisées sont la composante normale de la force potentielle et la 

composante tangentielle de la force du ressort. Les positions atomiques du système sont optimisées 

à chaque étape de la migration pour s’assurer que la voie d’énergie minimale est trouvée.  

III.2.1. Énergie d’activation 

Lors du glissement d’un adatome sur la surface (111) suivant l’axe x, on fixe ses forces suivant 

les axes X et Y et on le relaxe suivant l’axe Z. L’adatome a montré deux minimums sur les positions 

1 et 3 et un maximum de potentiel sur le bridge (position 2) (Figure (III. 1)). 

 



Chapitre III                                                 Croissance homoépitaxiale M/M (M= Cu, Ag, Al, Ni) 

H. EL AZRAK                                                                                                                     44 

   

Figure III.1 : Profil de l’énergie lors du déplacement d’un adatome sur la surface (111) à la température de 0K.  
Positions 1 : site d’adsorption initial. Positions 3 : site d’adsorption final. Position 2 : bridge.   

III.2.2. Énergie d’Ehrlich-Schwoebel 

La barrière d’Ehrlich-Schwoebel noté Es est une barrière de diffusion supplémentaire, 

rencontrée par un adatome lors du franchissement d’une marche atomique. Les effets d’une marche 

atomique sur la diffusion des atomes à la surface peuvent être représentés par le diagramme ci-

dessous (voir Figure (III.2)) qui illustre le profil du potentiel à proximité de la marche. La présence 

de ce défaut surfacique provoque une perturbation locale de la périodicité du potentiel. Cette 

anomalie est due à la présence de quelques doublets libres qui ne participaient plus aux liaisons.  

 

 

Figure III.2 : Incorporation d’atomes dans les marches ascendantes et descendantes. En haut : vue latérale des adatomes 
sur une surface en marches. En bas : Énergie potentielle de l’adatome, montrant la barrière supplémentaire Es. 

L’incorporation de l’adatome aux marches descendantes sur les surfaces solides se produit 

principalement par le moyen de deux mécanismes concurrents : l’adatome saute directement sur 

une couche inférieure et l’adatome pousse par échange avec un atome de bord de marche (Figure 

(III.4)) 
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Figure III.3 : Schéma d’incorporation des atomes dans les marches du réseau par échange d’adatome avec l’atome du 
cluster. 

III.2.3. Énergie d’adsorption  

 Pour calculer l’énergie d’adsorption, nous avons créé un substrat de dimension bien 

déterminé et relaxé à 0K. On utilise des conditions aux bords périodiques dans les deux directions 

X et Y, tandis que le long de l’axe Z la frontière est libre. Après, on adsorbe un atome sur ce 

substrat. Nous calculons l’énergie totale du système dans les deux cas (avec et sans adatome). On 

déduit l’énergie d’adsorption comme étant la différence des énergies totales des systèmes pour les 

deux situations. 

Cette énergie d’adsorption se distribue sur les liaisons qu’a effectué l’adatome et les atomes 

de la surface. Le nombre de ces liaisons dépend de chaque type de surface. Pour la surface (111), 

l’adatome est relié à son site d’adsorption favorable grâce à trois liaisons (voir Figure III.4).  

 

Figure III.4 : Liaisons d’un adatome avec la surface (111) à 0K. 

III.2.4. Énergie de cohésion et de surface 

Contrairement aux autres énergies, pour calculer l’énergie de surface et l’énergie de cohésion, 

nous devons utiliser les conditions aux limites périodiques dans les trois directions.  

La division des énergies totales sur le nombre total des atomes constituant le substrat permet 

d’obtenir l’énergie de cohésion. D’autre part, si on refait relaxer les systèmes en éliminant la 

condition aux limites périodiques dans la direction Z, on trouve de nouvelles valeurs des énergies 
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totales, cette différence représente les énergies des deux surfaces perpendiculaires à Z (en haut et 

en bas).  

Tableau III.1 : Résultats des énergies calculées. 

Élément Cu Ag Al Ni 

Énergie du saut simple 
(eV) 

0.0752 0.0952 0.1018 

0.0600 

0.059c 

0.033b(Expt) 

Barrière d’Ehrlich 
Schoewbel par saut 
(1ère monocouche) 

(eV) 

0.3800 

0.2200e 

0.4432 

0.4200f 
0.4985 0.7400 

Barrière d’Ehrlich 
Schoewbel par 
échange (1ère 

monocouche) (eV) 

0.8940 

0.8100h 
0.5686 

0.2540 

0.2600i 

0.1546 

0.1200g 

Barrière d’Eurlich 
Schoewbel par saut 
(2ème monocouche) 

(eV) 

0.5468 0.5434 0.5371 0.8700 

Énergie de cohesion 
(eV) 

-3.5400 

-3.5400a 
-2.7470 -2.5730 

-4.2940 

-4.4500d 

Énergie d’adsorption 
(eV) 

-2.5800(FCC) 

-2.5764(HCP) 

-1.7301(FCC) 

-1.7335(HCP) 

-1.4942(FCC) 

-1.4673(HCP) 

-3.0249(FCC) 

-2.9997(HCP) 

-3.6700f(FCC) 

Énergie de liaison (eV) 0.8600 0.5767 0.4981 1.0083 

Énergie de surface 
(MJ/m-2) 

1273 

1231a  
1550 984 

2058 

1759d 

aRef. [27], bRef. [28], cRef. [16], dRef. [13], eRef. [29], fRef. [30], gRef. [31], hRef. [32], iRef. [33] 

III.3. Déposition des films minces 

III.3.1. Préparation du substrat 

Dans ce travail, les différents systèmes sont étudiés via la simulation MD : dépôt 

monoatomique des éléments (Cu, Al, Ni et Ag) sur des substrats du même type. Toutes ces 

opérations sont réalisées avec la même méthode de dépôt atomique. Le processus suivi lors de la 

préparation du substrat est illustré sur la figure (III.5). 
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Figure III.5 : Représentation schématique du modèle de dépôt. 

Toutes les simulations de dynamique moléculaire (Molecular Dynamics (MD)) ont été réalisées 

à l’aide du code LAMMPS [34] et les configurations atomiques ont été visualisées par le logiciel 

OVITO [35]. La taille de la boîte varie selon les cas simulés, elles sont imposées à chaque fois par 

la nature du métal, sa taille ainsi que par précision requise. Les atomes sont déposés avec différents 

taux (détaillés pour chaque système). Toutes les surfaces ont été choisies perpendiculaires à l’axe z, 

tandis que des conditions aux limites périodiques ont été utilisées dans les directions x et y. Le 

dépôt de chaque particule a été simulé dans l’ensemble NVE. Les substrats ont été divisés en trois 

régions (voir figure (III.5)). Tout d’abord, une région fixe au bas du substrat (région bleu), dont la 

température a été fixée à 0 K pour éviter toute dérive due au transfert d’énergie cinétique des atomes 

incidents. Deuxièmement, une région isotherme (région rouge) qui absorbe l’énergie cinétique des 

atomes déposés, où le thermostat de recalibrage de la vitesse a été utilisé pour contrôler la 

température. Finalement, une région libre en haut de chaque substrat (région verte) permettant 

l’adsorption des atomes déposés. Les substrats ont été relaxés pendant 40 ps avant le dépôt. Tous 

les atomes ont été déposés verticalement dans la direction z, leurs positions x et y étant choisies au 

hasard. Chaque atome a une vitesse verticale initiale, v0, correspondant à l’énergie d’incidence. Nous 

notons que les atomes déposés ne sont pas soumis au recalibrage de la vitesse. Pour intégrer les 

équations de mouvement, nous utilisons l’algorithme de Verlet avec un pas de temps de 1fs. 
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III.3.2. Déposition 

Les substrats des éléments d’Al, d’Ag, de Cu et de Ni se composent de boîtes avec des 

dimensions respectivement de ⁡59.15⁡Å × 51.23⁡Å × 24.00⁡Å, ⁡60.04⁡Å × 52.00⁡Å × 24.00⁡Å⁡, 

⁡53.48Å × 46.32Å × 24.00Å et 51.73⁡Å × 44.80⁡Å × 24.00⁡Å⁡avec des densité surfacique de 

14.26 at/nm2, 13.83 at/nm2, 17.44 at/nm2 et 18.75 at/nm2 , ce qui permet d’avoir des couches bien 

remplies de 432 atomes. Nous avons déposé 4320 atomes pour les quatre éléments (Figure (III.6) 

présente le cas d’aluminium), ce qui correspond à dix monocouches théoriquement. 

 

Figure III.6 : Déposition des atomes Al (atomes bleu) sur le substrat Al(111) (atomes gris). (a) les premiers instants. 
(b) Déposition d’un nombre d’atomes équivaut à dix monocouches (4320atomes Al déposé). 

III.3.3. Étude de la structure du film déposé 

III.3.3.1. Les empilements HCP et FCC  

La structure cubique à faces centrées et la structure hexagonale compacte ont toutes les deux 

un taux de remplissage de 0.74, sont composées des plans d’atomes compactes et ont un nombre 

de coordination de 12. La différence entre le FCC et le HCP est la séquence d’empilement. Les 

couches HCP alternent entre les deux positions décalées équivalentes, tandis que les couches FCC 

alternent entre trois positions. Comme on peut le voir sur la figure (III.7), la structure HCP ne 

contient que deux types de plans avec une alternance de la séquence ABAB. Les atomes du 

troisième plan sont exactement dans la même position que les atomes du premier plan. Cependant, 

la structure FCC contient trois types de plans avec un arrangement ABCABC. Les atomes des 

rangées A et C ne sont plus alignés. Les structures en treillis cubiques permettent un glissement 

plus facile que les treillis non cubiques, de sorte que les métaux HCP ne sont pas aussi ductiles que 

les métaux FCC.  
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Figure III.7 : Représentation des empilements HCP et FCC. 

III.3.3.2. Méthode d’analyse des voisins communs 

Par comparaison avec des fonctions de corrélation de paires de structures de cristaux parfaits 

ordonnés, on peut déterminer la structure type d’un système. Des difficultés surviennent quand 

plusieurs structures cristallines différentes sont présentes ou dans le cas de structure cristalline en 

3 dimensions. Dans ces cas, l’analyse des voisins communs (Common Neighbors Analysis (CNA)) est 

pratique. Il s’agit d’une méthode puissante pour déterminer les différentes structures cristallines et 

leur proportion dans des configurations atomiques obtenues à partir de simulation de dynamique 

moléculaire. Cette méthode d’analyse des voisins communs (CNA) a été utilisée pour différencier 

entre plusieurs structures (FCC, HCP, BCC et diamant cubique) et elle est basée sur la topologie 

des liaisons qui relient les entourages des atomes voisins.  

La figure (III.8) représente la structure cristalline des films déposé des quatre éléments. Les 

atomes sont colorés selon leur structure cristalline locale où les atomes localement en FCC sont en 

vert, ceux en HCP en rouge, ceux en cc (BCC) en bleu, ceux en icosahèdres en jaune et les autres 

en gris. Pour le cuivre et l’argent (Figure (III.8 a et b)) les films contiennent deux types de structure 

FCC et HCP, pour le nickel la structure HCP apparaisse juste au bord de la surface en revanche 

l’aluminium ne contient que la structure FCC.  



Chapitre III                                                 Croissance homoépitaxiale M/M (M= Cu, Ag, Al, Ni) 

H. EL AZRAK                                                                                                                     50 

 

 

Figure III.8 : Analyse des voisines communs des films déposé sur les substrats (111) des éléments a) cuivre b) Argent c) 
Aluminium d) Nickel.   

Pendant la déposition, les atomes adsorbés ont deux types de site d’adsorption (FCC et HCP 

voir figure (III.9)), mais la différence d’énergie entre ces deux sites d’adsorption joue un rôle 

essentiel dans la croissance des couches minces. Si la différence est importante comme dans le cas 

du Nickel et d’Aluminium de 0.025 eV et 0.027 eV respectivement. Les adatomes n’ont choisi que 

les sites d’adsorption FCC le plus stable. Si cette différence est faible comme dans le cas de Cuivre 

et d’Ag de 0.0036 eV et 0.0034 eV respectivement. Les atomes déposés ont été adsorbés sur deux 

types de site d’adsorption FCC et HCP. Cependant, lorsque le dépôt progresse, les adatomes se 

regroupent et forment des ilots contenant plus d’atomes, ce qui augmente plus en plus la différence 

d’énergie entre les ilots adsorbés sur FCC et HCP. Cette différence crée une concurrence énergique 

en influençant sur la formation des couches.  
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Figure III.9 : Les deux types de sites d’adsorption FCC et HCP. 

Lors de la déposition monoatomique du cuivre, les adatomes ont commencé à s’agréger pour 

construire des îlots sur la première couche L1 (Figure (III.10a)). Ces îlots ont deux structures : la 

structure HCP correspondant aux adatomes adsorbés sur les sites HCP indiqués par le cercle 

pointillé rouge, et la structure FCC correspondant aux adatomes adsorbés sur les sites FCC indiqués 

par le cercle en pointillé jaune. Après avoir déposé quelques adatomes, ces îlots se sont reliés entre 

eux par des atomes marqués B comme le montre la figure (III.10b). Au début de la connexion, les 

adatomes B se sont adsorbés sur les ponts et ont eu une diffusion par un mode de cisaillement 

séquentiel [28] vers les sites d’adsorption HCP adjacents afin de donner la structure de la Figure 

(III.10b). Cette connexion entre les îlots adsorbés sur les sites FCC et HCP donne la coexistence 

des deux structures HCP et FCC sur la même couche. D’une part, cette coexistence a été observée 

lors de la diffusion d’un îlot d’un ensemble de sites FCC à un autre de type HCP par Hamilton et 

al. [36,37]. Ces auteurs ont appelé cette structure un mécanisme de dislocation. D’autre part, Chirita 

et al. [38] ont étudié la diffusion des clusters sur Pt(111), ils ont découvert cette coexistence lors du 

processus de cisaillement des clusters Pt11 et l’ont appelée défaut d’empilement. Mais dans la 

présente étude, la coexistence des deux structures a duré plusieurs picosecondes, provoquant ainsi 

une compétition énergétique due à la différence de leurs énergies.  
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Figure III.10 : Formation des premiers îlots adsorbés sur les sites HCP et FCC : a) deux îlots séparés, b) deux îlots reliés ; 
Les atomes en vert indiquent la première couche déposée (L1) ; les atomes en bleu clair se réfèrent à la surface de substrat (L0) 
; Les atomes en bleu foncé indiquent la couche de substrat (L-1) ; Les îlots adsorbés sur les sites HCP ou les atomes en bleu 

foncé seront cachés. Les îlots adsorbés sur les sites FCC ou les atomes bleu foncé apparaissent. 

La connexion entre les îlots adsorbés aux sites FCC et HCP a entraîné une nouvelle structure à 

la frontière entre ces îlots. La figure (III.11) montre l’existence d’une nouvelle structure 

rectangulaire formée par deux atomes adsorbés sur les sites FCC et deux autres sur les sites HCP, 

de longueur  𝑎
√6

3
 et de largeur 

𝑎

√2
 avec 𝑎 est le paramètre de maille. Il en résulte la coexistence de 

deux structures sur la même couche. Cette coexistence de structures triangulaires et carrées a été 

observée également lors de la croissance hétéroépitaxiale de Al sur Ni (100) [39]. 

 

Figure III.11 :  a) Connexion de deux îlots FCC et HCP, b) Diagramme de la distance interatomique de la structure du 
rectangle. Les couleurs sont celles de la Fig. III.10. 

La concurrence énergétique entre les sites FCC et HCP s’est terminée par la conversion des 

sites HCP en sites FCC, ce qui a entraîné un mouvement collectif des atomes et a favorisé la 

croissance en 2D. Cette transition déclenche parfois des mouvements importants et spectaculaires 

(mouvement en avalanche ou en cascade). 
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Figure III.12 : Mouvement d’un îlot entre deux instants : a) t=2072ps : b) t=2075ps. Les couleurs représentent la hauteur 
de l’axe z ; du rouge (en haut) au bleu (en bas). 

La figure (III.12) présente une vue de haut montrant l’évolution de la structure pendant 3 ps. 

Elle montre un mouvement d’un grand îlot, qui contient six couches, en commençant par la couche 

bleu clair indiquée par des flèches noires. Ces mouvements sont indiqués par la différence de taille 

entre les deux flèches blanches des deux images. Pour connaître l’origine de ce mouvement, nous 

avons suivi les trajectoires des atomes pendant ce mouvement (Figure III.13). Ces trajectoires ne 

montrent que des vibrations autour des positions d’équilibre des adatomes de la couche 2 (Figure 

(III.13a)). Cependant, la couche 3 a été soumise à un déplacement collectif d’une zone bien définie 

dans le même sens comme il est indiqué par les flèches noires dans la figure (III.13b)). 

 

Figure III.13 : Trajectoires des atomes entre 2072ps et 2075ps : a) la deuxième couche : (b) la troisième couche. 

D’un autre côté, dans la Figure (III.14), nous présentons une coupure transversale le long du 

plan XY de la troisième couche, montrant la zone déplacée qui correspond aux atomes nucléés aux 

sites HCP. La concurrence énergétique a généré la transition des adatomes adsorbés dans les sites 

HCP vers les sites FCC en produisant le mouvement collectif de cet îlot comme le montre la figure 

(III.12). Ce mouvement a été effectué par plusieurs mouvements de cisaillement successifs. Par 

conséquent, la simple transition d’un site à l’autre causée par la coexistence des deux sites FCC et 
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HCP simultanément sur la même couche a produit une migration d’un grand îlot qui peut contenir 

plusieurs couches. 

 

Figure III.14 : Transition des atomes de L3 des sites HCP vers les sites FCC entre les instants : (a) 2072ps ; (b) 2075ps.  
Les couleurs sont celles de la Fig. III.10. 

 

Figure III.15 : Coalescence entre deux îlots à deux instants : a) t=3034ps : b) t=3102ps. Les couleurs représentent la 

hauteur de l’axe z ; du rouge (en haut) au bleu (en bas). 

La figure (III.15a) présente deux grands îlots séparés par une fosse profonde, indiqués par 

les flèches blanches. Une des couches profondes de ces îlots a déclenché une coalescence afin de 

relier ces deux grands îlots. Cette couche profonde a été représentée par la couleur jaune (Figure 

(III.16). Au début, elle est formée par deux îlots adsorbés sur des sites FCC (indiqués par les flèches 

grises) (Figure (III.16a)). Puis, pendant la progression du dépôt, certains adatomes déposés entre 

ces deux îlots ont provoqué des mouvements des deux rangées d’atomes A et B vers des sites vides. 

Ces deux mouvements de rangées impliquent une transition entre les rangées FCC et HCP 

(diffusion par cisaillement) (Figure (III.16b)). Ceci crée un pont entre ces deux grands îlots 

induisant le mécanisme de la coalescence (indiqué par des flèches blanches dans la figure (III.15b). 

Ensuite, la transition vers la coexistence des deux structures peut nous renvoyer vers un nouveau 
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mécanisme de mouvement collectif par la transition des adatomes adsorbés dans les sites HCP vers 

les sites FCC. 

 

Figure III.16 : Connexion dans la couche L5 par la création des îlots HCP entre deux îlots FCC à deux instants : a) 
t=3034ps : b) t=3102ps. 

III.4. Étude de la rugosité 

La rugosité de la surface est évaluée quantitativement en utilisant la définition de la rugosité 

moyenne quadratique (RMS) : 

𝑅𝑠⁡ = √
∑ (𝑍𝑖 − 𝑍̅)2𝑛
𝑖=1

𝑛
 

Où⁡𝑍𝑖⁡représente la hauteur des atomes exposés sur la surface du film,⁡𝑍̅ est la hauteur moyenne 

de tous les atomes exposés, et n est le nombre total des atomes exposés. 

 

Figure III.17 : Rugosité des éléments Cu, Ag, Al et Ni à 300K et à 0.06eV. 
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L’histogramme III.17 montre les différentes rugosités des éléments étudiés à savoir Cu, Ag, 

Al et Ni. On trouve alors que le cuivre a la rugosité la plus élevée par rapport aux autres éléments, 

quant au nickel, il est le moins rugueux. Ces résultats sont en concordance avec les résultats du 

tableau III.1 qui justifie la différence de cet effet ; cela est dû fortement au mécanisme d’échange 

qui est plus probable pour le Ni (faible énergie d’échange 0.15eV), pour le cas échéant il est 

rarement coïncidé pour le cas d’une grande énergie d’échange (cas du cuivre 0.894eV). De plus, il 

est indiqué que l’effet Schoewbel est pris en compte parce que l’énergie d’incidence est plus faible 

(0.06 eV). La figure (III.18) montre la morphologie des films déposés dans les différents cas étudiés. 

 

Figure III.18 : Morphologie des films déposés sur la surface (111) des éléments a) Cu b) Ag c)Al et d)Ni. 

Afin d’analyser la morphologie des films déposés, nous nous sommes concentrés sur le taux 

de remplissage des couches. Après la déposition, les surfaces supérieures sont rugueuses. Cela 

entraine la formation d’une extra-couche au-dessus de la 10ème couche. Un premier examen des 

résultats trouvés montre que les atomes déposés sont répartis sur trois niveaux différents. Un 

niveau caractérisant les atomes de la couche prévue de la déposition L(n) dans le cas idéal où n 

désigne le nombre de période, un deuxième niveau supérieur L(Supp) caractérisant les atomes au-

dessus de la couche prévue (L(n + 1) + L(n + 2)+ …) et un troisième niveau inférieur L(Inf) caractérisant 

les atomes qui remplissent les couches inférieures (L(n-1) + L(n-2) +….+ L(0) ). 
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III.4.1. Répartition  

Dans ce qui suit, on définit une période n comme étant le temps théoriquement nécessaire 

pour remplir une monocouche complète. Dans ce cas de surface (111), cela correspond au dépôt 

de 432 adatomes, c’est-à-dire qu’une période est équivalente à 432 ps.  

Nous avons tracé les courbes relatives aux différentes couches L(n), L(Sup) et L(Inf) des quatre 

éléments (Ag, Al, Ni et Cu) Figure (III.19). Ces courbes décrivent la répartition des atomes du film 

déposé dans l’espace.  

Pour l’Argent, lorsqu’on dépose la 3ème monocouche, les 432 atomes déposés vont se répartir 

de la manière suivante : 35.5% des atomes se déposent au niveau L(n), 24.5% au niveau inferieure 

L(Inf) et 40% au niveau supérieur L(Sup). 

Dans le cas d’aluminium on constate qu’au-delà de la 6ème période la grande partie des atomes 

déposés est destinée au niveau L(Sup), environ 47% des atomes sont répartis entre les couches 

inférieurs et la couche L(n) (couche concernée) d’une manière que la majorité a été destinée au niveau 

inférieur environ 33%, et 20% destinée vers le niveau L(n). 

Concernant le système Cu/Cu(111) ; les résultats de la croissance à 300K sont présentés sur 

la figure III.19. Il convient de mentionner qu’après la 4ème période, juste une fraction de 15% des 

atomes déposés à effectivement atteint le niveau visé L(n), tandis que la fraction des atomes 

destinés aux couches supérieures a connu une augmentation d’environ 40% à partir de la 2ème 

période, puis elle a continué à augmenter jusqu’à 65%. Tandis que 20% se déposent vers les couches 

L(Inf). 

Dans d’autres résultats [25], le niveau supérieur n’a atteint qu’un taux permanent d’environ 

30 % au cours de la quatrième période et le niveau L(n) a atteint 25 % et celui de L(Inf) est de 35 % à 

partir de la 4ème  période.   

Toutes les dépositions suivent le même comportement au début de la déposition, de telles 

façons que la quantité destinée vers L(n) diminue au détriment du remplissage des couches 

supérieures et inférieures. Lors de la déposition, les adatomes ne possèdent que l’énergie 

d’incidence afin de surmonter les barrières de Schowbel, qui sont comprises entre 0.38 et 0.74 eV. 

Mais, au-delà de la quatrième période, le comportement de la croissance a connu un changement 

par l’implication des mécanismes d’échange des atomes des couches inférieures. La différence 

d’énergie d’échange entre ces éléments influence sur la croissance en réduisant la rugosité de ces 

films déposés.    
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Figure III.19 : Taux de répartition des atomes déposés en fonction de la nième période à 300K pour les quatre substrats. 

Les énergies d’incidence jouent un rôle essentiel dans les premiers instants de déposition en 

fournissant aux adatomes l’énergie supplémentaire avec laquelle ces atomes peuvent surmonter les 

barrières de Schowbel. Après, l’énergie d’échange fait la différence de la rugosité entre les films 

déposés.   

III.4.2. Morphologie des films déposés 

Afin d’avoir plus de détail sur la morphologie des films déposés, nous avons également 

calculé le taux de remplissage cumulé de chaque couche lors de l’avancement de la déposition. Les 

résultats sont présentés sur la figure III.20 où nous avons tracé les taux de remplissage des couches 

L(n) en fonction de la nème période. Dans le cas idéal, la déposition de n couches produits un film 

qui contient n monocouches bien remplies. Mais dans la réalité, les films minces contiennent des 

couches supérieures L(n+1) + L(n+2) +…. L(n+M). La formation de ces couches se favorise par la faible 

énergie d’incidence des atomes déposés et la basse température des substrats.  
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Figure III.20 : taux de remplissage des atomes déposés en fonction de la nième période à 300K pour les substrats. 

L’allure des courbes de la morphologie pour les deux éléments Cu, Ag (Figure (III.20)) 

suivent le même comportement dans la déposition des premières six couches, il est aperçu que les 

courbes commencent loin l’une de l’autre, après ils se rapprochent de plus en plus avec la croissance 

des films. Ce comportement s’accentue dans le cas du cuivre. Tandis que, pour le cas de Ag, les 

couches ont connu une tendance de stabilité jusqu’à la 8éme couche de dépositions, après elles ont 

subi une diminution du taux des couches supérieures au détriment des couches inferieures avec 

l’apparition de la couches L(n+3). Cependant, dans la déposition du film de Ni, les taux de 

remplissage des couches ont connu une légère différence après la 3ème déposition avec l’apparition 

de la deuxième couche supérieure (L(n+3)).  

Dans le cas du cuivre, le niveau supérieur à la nième couche théorique contient trois couches, 

tel que L(n+1) fluctue autour de 50%, L(n+2) remplis à 40% ainsi que la couche L(n+3) à 20%. 

De la même manière, le nickel contient aussi trois couches avec le niveau supérieur L(n+1) qui 
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fluctue autour d’un taux de 20% et la couche L(n+2) qui fluctue autour de 10%. Quant à la 

troisième couche L(n+3), elle n’apparait qu’après la 3ème période avec un taux négligeable par 

rapport aux autres. Ce niveau supérieur représente la rugosité du film. 

La différence entre le cuivre et les autres éléments Ag et Al, est que le cuivre a connu un taux 

de remplissage plus grand des couches supérieures de 110% par rapport aux taux 70% et 55% 

respectivement du Ag et Al. Ainsi que le temps d’apparition de la couche L(n+3) qui est plus rapide 

que les autres après la 5ème et la 7ème période respectivement pour Ag et Al. 

  Par conséquent, sur la surface (111) la barrière de Schowbel reste importante en 

défavorisant la croissance en 2D en absence des fortes énergies supplémentaires des adatomes 

acquises par des énergies d’incidence. Dans ce cas, l’énergie d’échange joue un rôle primordial dans 

la formation des films déposés. Une forte énergie d’échange donne un film plus rugueux. 

Dans les premiers instants de la déposition, les adatomes ont la possibilité de bouger 

facilement en fonction de la température qui est de l’ordre de 300K à cause de la faible énergie 

d’activation sur la surface (111) qui ne dépasse pas 0.1eV pour les quatre éléments. Ce qui peut 

créer des nucléations, des ilots et des attachements avec ces ilots pour le but de remplir les couches. 

Cette croissance suit le mode couche par couche (ou croissance Frank-van Der Merwe) pour les 

quatre éléments ; (L(n)) dépasse 70% pour la première couche déposée.  Au-delà de la première 

couche les adatomes ont commencé à adsorber sur les ilots de la première couche. Ils se diffusent 

pour descendre dans les couches inférieures. Mais ces mécanismes de diffusion descendant sur les 

marches envisagent une forte énergie de showbel qui est supérieur à 0.45eV. En outre, La faible 

énergie d’incidence n’offre pas une énergie supplémentaire aux adatomes pour surmonter ces 

énergies de showbel. Ce qui favorise la croissance du mode ilot. Cependant, la croissance de ces 

éléments est de type Stranski-Krastanov avec la morphologie des films déposés montre une 

différence de rugosité. Cela est due à la possibilité de la présence des mécanismes d’échange 

produisant des diffusions descendantes. 

Nous avons trouvé que la déposition avec une faible énergie d’incidence qui est 0.06eV à une 

température de 300 K produit des films minces avec des différences de rugosité importante. Dans 

la littérature, plusieurs études ont montré que la température et l’énergie d’incidence peuvent 

diminuer la rugosité de la surface pendant la croissance des couches minces [1–6]. Pour minimiser 

cette rugosité nous pouvons étudier les effets de la température et de l’énergie d’incidence.  
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III.5.  Effet de la température et de l’énergie d’incidence 

Dans la cadre de l’étude de l’effet de la température et de l’énergie d’incidence, nous nous 

sommes focalisés sur le film déposé le plus rugueux qui est le cuivre et le moins rugueux à savoir 

le nickel. 

III.5.1. Cuivre 

Dans cette partie nous allons étudier l’influence de la température et de l’énergie d’incidence 

sur la rugosité du film déposé sur le cuivre. 

 

Figure III.21 : Taux de répartition des atomes déposés en fonction de la nième période sur le substrat de Cu(111) avec une 
énergie d’incidence de 0.06eV : a) à une température de 500K ; et b) à une température de 700K. 

La figure III .21 montre la distribution des atomes déposés en fonction de la nième période 

sur le substrat de Cu(111) à 500K et 700K. Il est clair que les courbes de distribution suivent le 

même comportement pour les deux températures, sauf une différence de taux de couverture entre 

L(Sup) et L(n) + L(Inf) qui devient plus faible. Cette diminution du taux de couverture de L(Sup) est 

compensée par l’augmentation de L(Inf). Le dépôt à 700K commence avec un avantage de 

remplissage de la couche L(n). Au-delà de la 7ème période, le processus de distribution des atomes 

déposés suit le même comportement que celui de la croissance à 500K. Ce changement du 

comportement de la morphologie est dû au flux de notre dépôt qui ne donne pas un temps de 

relaxation suffisant aux atomes déposés. 
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Figure III.22 : Taux de répartition des atomes déposés en fonction de la nième période sur le substrat de Cu(111) pour 
300K avec : a) une énergie d’incidence de 0.1eV ; et b) une énergie d’incidence de 1eV. 

La figure III.22 montre la distribution des atomes déposés en fonction de la nième période sur 

le substrat du Cu(111) pour deux énergies d’incidence : 0.1eV et 1eV. Le dépôt avec une énergie 

d’incidence de 0.1eV montre une légère diminution du taux de remplissage L(Sup) au détriment de 

l’augmentation du remplissage de L(n). Au-delà de la 7ème période, les taux de distribution des 

atomes déposés suivent la même tendance que dans le cas du dépôt avec 0.06 eV. Cependant, le 

dépôt avec une énergie d’incidence de 1 eV montre un avantage pour L(n) jusqu’à la 5ème période. 

Après cette dernière, la répartition est divisée également entre les trois niveaux. L’énergie 

d’incidence de 1 eV fournit aux atomes déposés une énergie supplémentaire pour surmonter la 

barrière d’Ehrlich Schwoebel de 0.382 eV (tableau III.1) et pour sauter vers les couches inférieures 

afin de les remplir.  

L’énergie incidente favorise la migration vers les couches inférieures [40,41]. Par conséquent, 

l’énergie d’incidence favorise de plus en plus le remplissage des couches inférieures en réduisant la 

rugosité de la surface. Cependant, l’effet de la température a besoin de plus de temps de relaxation 

pour remplir les couches inférieures. 

III.5.2. Nickel 

Les résultats de la croissance du nickel sur un substrat Ni (111) obtenus à 500K et ceux obtenus 

à 700K sont présentés sur la figure III.23. Cette dernière montre qu’après la 4ème période, la fraction 

des atomes déposés destinée au niveau réel L(n) atteint 25% et ceux destinés aux couches supérieures 

atteignent un taux d’environ 35% à partir de la 2ème période. Alors qu’à la température de 700K, le 

niveau supérieur fluctue d’environ 40% à partir de la troisième période. Au cours de la déposition 

sur la surface (111), l’augmentation de la température a légèrement influencé la répartition des 

atomes déposés en augmentant le niveau supérieur au détriment du niveau inférieur.  



Chapitre III                                                 Croissance homoépitaxiale M/M (M= Cu, Ag, Al, Ni) 

H. EL AZRAK                                                                                                                     63 

 

Figure III.23 : Taux de répartition des atomes déposés en fonction de la nième période pour le substrat Ni (111) avec une 
énergie d’incidence de 0.06eV : a) à la température 500K, b) à la température 700K  

 

Figure III.24 : Taux de répartition des atomes déposés en fonction de la nième période sur le substrat de Ni(111) pour 
300K avec : a) une énergie d’incidence de 0.1eV ; et b) une énergie d’incidence de 1eV. 

Dans la figure (III. 24) nous avons tracé la distribution des atomes déposés sur le substrat 

Ni(111) pour deux énergies d’incidences : 0.1eV et 1eV. Nous observons qu’après la 4ème période, 

la partie des atomes déposés destinée vers le niveau L(n) atteint un minimum de 25% et le reste est 

partagé entre les niveaux supérieur et inférieur avec la grande partie destinée vers les couches 

supérieures. La seule différence avec le cas du dépôt avec 0.06 eV, est que cette dominance de la 

grande partie reste alternée entre les niveaux supérieur et inférieur. Cependant, le dépôt avec une 

énergie d’incidence de 1 eV montre un avantage pour L(n) jusqu’à la 8ème période. Après cette 

période, la répartition est divisée également entre les trois niveaux.  
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D’une façon similaire au cas du Cu, dans le cas du Ni l’énergie d’incidence de 1 eV fournit 

aux atomes déposés une énergie supplémentaire pour surmonter la barrière d’Ehrlich Schwoebel 

de 0.38 eV (tableau III.1) et pour sauter vers les couches inférieures afin de les remplir.  

De la même manière que le cuivre, l’énergie d’incidence favorise le saut vers les couches 

inférieures. Par conséquent, elle favorise de plus en plus le remplissage des couches inférieures en 

réduisant la rugosité de surface. Donc, l’effet de la température a besoin toujours de plus de temps 

de relaxation pour remplir les couches inférieures. 

III.6. Conclusion 

La croissance homoépitaxiale des éléments Cu, Ag, Al et Ni sur les substrats Cu(111), 

Ag(111), Al(111) et Ni(111), respectivement, a été étudiée à l’aide de la simulation par dynamiques 

moléculaire utilisant la méthode de l’atome entouré (Embeded Atom Method). 

Les résultats ont montré que la différence d’énergie entre les deux sites d’adsorption HCP et 

FCC jouent un rôle essentiel dans la croissance des couches minces. Si la différence est importante, 

les adatomes choisissent les sites d’adsorption les plus stables (ex. : FCC pour Ni). Si cette 

différence est faible comme dans le cas de Cu et d’Ag, les atomes déposés se sont adsorbés sur 

deux types de site d’adsorption FCC et HCP. Cette faible différence engendre une concurrence 

énergétique en influençant sur la formation des couches.  

La croissance du cuivre a montré la coexistence des deux structures nucléées sur des sites 

HCP et FCC sur la même couche. La connexion entre ces structures a donné la création d’une 

nouvelle structure rectangulaire. La conversion des sites HCP en sites FCC est assurée par un 

mouvement collectif des atomes en favorisant la croissance 2D. Cependant, la coexistence des 

structures HCP et FCC peut favoriser une coalescence en reliant deux grands amas.  

Les énergies d’incidence jouent un rôle essentiel dans les premiers instants de déposition en 

fournissant aux adatomes l’énergie supplémentaire avec laquelle ils peuvent surmonter les barrières 

de Schowbel. Après, l’énergie d’échange fait la différence de la rugosité entre les films déposés. 

Sur la surface (111) la barrière de Schowbel reste importante en défavorisant la croissance en 

2D en absence des fortes énergies supplémentaires des adatomes acquises par des énergies 

d’incidence. Dans ce cas, c’est l’énergie d’échange qui joue un rôle primordial dans la formation 

des films déposés. Une forte énergie d’échange donne un film plus rugueux. 

En outre, l’énergie d’incidence a favorisé le remplissage des couches inférieures en réduisant 

cette rugosité de surface. Cependant, l’effet de la température a besoin de plus de temps de 

relaxation pour remplir les couches inférieures. 
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Cha pitre IV :  Croissa nce hétéroépitaxiale du c omposé intermétallique L12-Ni3 Al sur Ni 

IV.1. Introduction 

Les superalliages à base de nickel ayant une structure ordonnée L12 ont attiré une attention 

particulière au cours de ces dernières décennies grâce à leurs propriétés structurales et mécaniques 

[1,2]. Les propriétés mécaniques de ces superalliages à hautes températures, sont fortement dérivées 

de la conception des compositions chimiques et des microstructures [3,4]. Par exemple, Wehner et 

ses collaborateurs. [5] ont déposé une couche d’aluminium de 12Å d’épaisseur sur un substrat de 

Ni(100) à 300K par la méthode de l’ultravide couramment appelé en anglais (vacuum method). 

Après un recuit à 1150K, ils ont aperçu la croissance d’un film mince de Ni3Al dans le plan (100) 

parallèle à la surface (100) du substrat. Dans une première étude concernant la croissance des 

alliages Ni-Al, Le Pévédic et al. [6] ont trouvé que la phase Ni3Al peut être obtenue directement 

par dépôt de Al sur Ni(111) à 750K, mais sa qualité cristalline est faible et la couche déposée est 

probablement formée de grains allongés dans les directions [112̅]. Ils ont également constaté que 

la teneur en Al des couches minces de Ni3Al formées se dissout généralement dans la substance 

au-dessus de 800K. Cependant, une petite quantité d’Al reste ségrégée à la surface. Dans une 

deuxième étude [7], ces auteurs ont montré une transition au-delà d’une épaisseur critique du dépôt 

(environ 4.5 ML de Al) séparant deux types des "états métastables" de la couche alliée. En effet, 

pour un dépôt au-dessus de l’épaisseur critique, l’alliage est formé de couches épitaxiales L12 Ni3Al 

s’étendant jusqu’à la surface. Dans ce cas, l’alliage est constitué de deux parties : Premièrement, une 

sous-couche interfaciale d’un L12-Ni3Al épitaxiale est formée, puis une surcouche de B2-NiAl avec 

la relation épitaxiale NiAl(110) || Ni(111) et NiAl[001] || Ni[110]. Thompson et ses 

collaborateurs [8] ont étudié l’évolution microstructurale des couches minces de Ni-25Al 

(Ni0.75Al0.25) déposées par pulvérisation. Ils ont trouvé que le film déposé sur un substrat de Si non 

chauffé a une morphologie de croissance en colonne très texturée et constitué d’un mélange de 

phases métastables. Ils ont ajouté que le film déposé à 200°C a une microstructure non texturée 

recristallisée constituée de grains d’une phase Ni3Al partiellement ordonnée, tandis que des grains 

plus grands, ordonnés à longue distance, de la phase L12-Ni3Al ont été observés dans le film à des 

températures de dépôt plus élevées (~400°C).  

Par ailleurs, les mécanismes de diffusion liés à la formation de ces différentes phases sont 

certainement complexes et très difficiles à déterminer expérimentalement, comme indiqué dans la 

ref. [6]. Aujourd’hui, la simulation par dynamique moléculaire constitue l’un des outils puissants 

qui peut remédier à l’insuffisance de l’expérience et d’investiguer efficacement les mécanismes 

étudiés expérimentalement [9–11]. Dans ce contexte, des travaux antérieurs ont été l’objet 

d’investigations qui ont marqué le domaine. Par exemple, les travaux expérimentaux de 



Chapitre IV                   Croissance hétéroépitaxiale du composé intermétallique L12-Ni3Al sur Ni 

H. EL AZRAK                                                                                                                    70 

Shutthanandan et al. [12] ont été consacré à la formation d’alliage à l’interface Ni-Al pour les films 

de nickel déposés sur la surface Al(110) à la température ambiante. Cette étude a montré qu’un 

composé de type NiAl s’est formé pour les deux premières couches déposées (2ML), tandis qu’un 

composé Ni3Al est apparu entre les couches 2 et 8. Dans une structure non stœchiométrique de 

Ni3Al, les coefficients de diffusion de Ni et Al dépendent fortement de la concentration de Ni à 

basses températures, mais ils sont faiblement dépendants de la composition à hautes températures 

[13]. Une autre étude a conclu que l’alliage NiAl est instable dans la phase L10 et tend vers la 

structure B2 [14]. Les auteurs ont suggéré que la stabilité de L10 sera améliorée dans le cas de la 

stœchiométrie de Ni5Al3. Zhang et al [15] ont affirmé que la faible barrière de migration permet à 

l’atome d’Al qui s’installe dans le site de Ni (antisite) de migrer facilement vers le site voisin le plus 

proche, pendant ce temps sa présence peut activer le déplacement des atomes de Ni environnants. 

Pour surmonter la barrière énergétique du site normal vers l’antisite, l’atome d’Al a besoin d’environ 

1 eV. Néanmoins, l’atome d’Al n’aura besoin que de 0.2eV pour le chemin inverse [16]. Cela signifie 

que la probabilité de créer un antisite de type Al est très faible. Lee et al [17] ont étudié l’influence 

de la température du substrat et de l’énergie d’incidence sur la structure de l’interface pendant le 

dépôt de Ni sur Al(001). Ils ont constaté que malgré la faible énergie d’incidence de 0.1eV à la 

température ambiante, deux composés intermétalliques NiAl (B2) et Ni3Al (L12) stables ont été 

formés dans la région de l’interface. D’autres études ont concerné le calcul des énergies. Par 

exemple, Foiles et Daw [18] ont fait valoir que l’énergie nécessaire pour former une lacune sur les 

sites de Ni est inférieure à celle des sites Al, et que les énergies de formation des deux antisites sont 

comparables. Malgré les efforts d’expérimentation et de simulation, les mécanismes de croissance 

et les phases Ni-Al formées demeure toujours en débat et doivent faire l’objet d’investigations plus 

approfondies pour être élucidés. Dans ce chapitre, un nouveau scénario de dépôt a été envisagé 

afin d’étudier les potentialités de formation du composé intermétallique Ni3Al sur les surfaces 

Ni(001), Ni(110) et Ni(111). L’influence de certains paramètres, tels que l’orientation du substrat, 

la température et l’énergie d’incidence, a également été prise en compte. 

IV.2. Préparation du substrat 

Le potentiel (EAM) pour le système Ni-Al développé par Pun et Mishin [19] a été utilisé. Ce 

potentiel a montré une bonne précision et un accord raisonnable avec les données expérimentales 

et ab-initio pour la stabilité de phases dans le diagramme de phase Ni-Al. Trois substrats 

correspondant à des boîtes de Ni en FCC de tailles (70.4 Å× 70.4 Å×70.4 Å), (79.65 Å × 70.4 Å 

× 89.60 Å) et (68.98 Å × 69.69 Å× 79.26 Å) ont été préparés avec les orientations (001), (110) et 

(111), respectivement. Un atome de Ni est déposé après chaque 1ps et un atome d’Al est déposé 

après chaque 3 ps. Ce scénario de dépôt correspond à un rapport Ni:Al de 3:1 et à un taux de dépôt 
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total de 1.33 atome/ps (0.25nm/ns). Une étude récente a montré qu’en général, des taux de dépôt 

inférieurs à (3nm/ns) entraîneraient une croissance cristalline [20]. Les autres paramètres de la 

simulation sont les mêmes que ceux du paragraphe III.3.1 et de la Figure (III.5). 

IV.2.1. Résultats et discussion 

Les résultats ont montré que les films obtenus sur les trois surfaces (001), (110) et (111) ont 

une structure cristalline désordonnée comme illustré dans la figure (IV.1) et qui sera prouvée 

prochainement sur les deux figures (IV.2 et IV.4). Pour cela, nous allons procéder par la suite à une 

analyse détaillée de la structure de ces films avec des méthodes d’analyse, telles que la fonction de 

distribution radiale, la coordination et l’analyse en proches voisins communs (CNA).  

 

Figure IV.1 : Films déposés Ni-Al après 8 ns (correspondant à 8000 atomes de Ni et 2666 atomes d’Al) avec une énergie 
d’incidence de 0.06 eV : a) sur le substrat Ni(001) ; b) sur le substrat Ni(110) ; c) sur le substrat Ni(111) - Le bleu 

définit les atomes déposés 

IV.2.2. Méthodes d’analyses : fonction de distribution radiale 

L’analyse structurale des configurations atomiques obtenues à partir de simulation de 

dynamique moléculaire est généralement effectuée grâce à la fonction de corrélation de paires ou 

fonction de distribution radiale g(r). Cette fonction, décrit la manière avec laquelle la densité de la 

matière voisine varie en fonction de la distance par rapport à un point donné.  Il donne les 

informations concernant la fréquence à laquelle certaines distances apparaissent. Comme pour le 

profil de diffraction des rayons X (DRX), pour une structure cristalline, on peut observer de forts 

pics sur son graphique (RDF : Radial Distribution Function), indiquant certaines distances 

interatomiques fréquemment présentes dans la structure. Elle est calculée en comptant le nombre 

de paires d’atomes entre des intervalles de séparation donnés. Les résultats peuvent être 

transformés en densité moyenne des atomes en fonction de la distance. L’expression générale pour 

calculer la RDF G(r) est : G(r) = 4r((r) – (0)) 

Où (r) est la densité des atomes à la distance r et (0) est la densité globale des atomes. La 

transformée de Fourier appropriée des données d’intensité de la DRX donne la RDF. Alors que la 
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courbe DRX donne le nombre d’intensité en fonction de l’angle de balayage 2 (et la distance 

interatomique d selon la loi de Bragg), sa transformée de Fourier donne la fréquence à laquelle une 

certaine distance interatomique peut apparaître dans l’échantillon. 

IV.2.3. Structure du film déposé 

La Figure (IV.2) montre l’analyse des voisins communs (CNA) des films déposés à 1000K 

sur les surfaces (001), (110) et (111), les résultats sont présentés dans le tableau (IV.1) qui montre, 

pour les deux éléments Al et Ni, que le taux de cristallisation est relativement élevé pour les trois 

surfaces. Alors que la cristallisation ne se fait que par la structure FCC sur les surfaces (001) et (110) 

avec un taux d’environ 78%, elle s’est manifestée par la coexistence des deux structures FCC et 

HCP sur la surface (111) avec des taux de cristallisation de 72% et 5.3% pour Ni, 70.1% et 5.9% 

pour Al, respectivement. La coexistence des structures FCC et HCP a également été signalée dans 

notre travail précédent [21], lors de la croissance homoépitaxiale du cuivre. Cette coexistence peut 

être attribuée à la faible différence d’énergie entre les structures FCC et HCP, qui consiste en un 

défaut d’empilement. Ce résultat ne correspond pas à celui trouvé par Wu et al [22] où les auteurs 

ont revendiqué une structure non cristalline (ou une faible fraction de structure cristalline) de Ni-

Al sur Ni(001) à 300K et une énergie d’incidence élevée. Ils ont également constaté que la structure 

du film obtenu contient un nombre non négligeable de lacunes. Cette différence est principalement 

attribuée à la haute température (1000K) utilisée dans le présent cas, ce qui favorise la formation 

de la phase cristalline grâce à l’énergie thermique permettant d’activer les processus de diffusion 

nécessaires pour former le cristal. Par conséquent, le dépôt mixte d’Al et de Ni nécessite une 

température plus élevée au détriment de l’énergie d’impact. 

 

Figure IV.2 :  Analyse des voisines communes (Common Neighbors analysis) pour les films déposés sur les substrats : 
a)Ni(001) ; b)Ni(110) ; c)Ni(111). 
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Tableau IV.1 : Structure cristalline pour les surfaces (001), (110) et (111) calculée par l’analyse des voisins communs (CNA) 
pour chaque élément Ni et Al après 8ns. 

Structure Other (%) FCC (%) HCP (%) BCC (%) 

(001) Ni 21 78.6 0 0.2 

Al 22.2 77.4 0 0.3 

(110) Ni 20.7 79 0 0.1 

Al 20.5 78.4 0 0.1 

(111) Ni 22 72 5.3 0.3 

Al 22.8 70.9 5.9 0.4 

 

La fonction de corrélation de paires g(r), est utilisée pour analyser la structure du film déposé. 

Le résultat de ladite fonction est présenté sur la figure (IV.3) qui montre clairement la nature 

cristalline du film déposé mise en évidence par les pics observés au-delà des ordres de court et 

moyen terme. Nous avons également observé que le film déposé présente des structures cristallines 

avec une différence remarquable. Cette différence se manifeste dans l’intensité des pics g(r). En 

effet, les pics g(r) enregistrés pour le film déposé sur la surface (110) sont plus serrés par rapport 

aux autres, notamment ceux mis en évidence par le zoom. Par conséquent, la surface (110) peut 

être considérée comme une orientation mieux adaptée pour déposer un film ordonné FCC que les 

autres surfaces. De plus, en comparant les courbes g(r) des films déposés sur les trois surfaces à 

celles des structures idéales de Ni3Al (L12) et NiAl (B2) à une température de 1000K, on a constaté 

que les trois films déposés ont tendance à suivre la fonction g(r) totale de la phase idéale L12-Ni3Al 

avec un meilleur accord pour le film déposé sur la surface (110), manifesté par la plus forte intensité 

forte des pics. Par contre, ces trois films déposés ont des structures différentes de celle de la phase 

NiAl, ce qui se manifeste par le décalage entre les pics de la courbe g(r) de NiAl et ceux des films 

déposés. Cet effet peut être attribué au rapport atomique que nous avons pris dans la présente 

simulation. 
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Figure IV.3 :  Fonction de corrélation de paires, g(r), pour les films déposés à 1000K et 0.06 eV sur les surfaces (001), 
(110) et (111) avec celles des structures idéales L12-Ni3Al et B2-NiAl tracées pour comparaison. 

IV.2.4. Structure idéale L12-Ni3Al 

Dans une structure idéale L12-Ni3Al [23], les atomes d’Al occupent les sommets du cube, 

tandis que les atomes de Ni occupent les centres des faces, comme le montre la figure (IV.4a). 

Chaque atome de Ni est entouré par 8 atomes de Ni et 4 atomes d’Al, mais chaque atome d’Al a 

12 atomes de Ni voisins. La structure idéale du Ni3Al telle qu’elle apparaît le long des surfaces (001), 

(110) et (111) est représentée respectivement dans les figures (IV.4b, c et d). 

 

Figure IV.4 : Différentes configurations de la structure L12-Ni3Al : a) cellule L12-Ni3Al idéale ; b) surface (001) ; c) 
surface (110) ; d) surface (111). Les atomes de Ni sont en bleu et ceux de Al en rouge. 
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IV.2.5. Paramètre d’ordre chimique à courte portée  

IV.2.5.1. Effet de l’orientation de la surface 

En plus de la fonction g(r), les films déposés ont été analysés au moyen d’un paramètre 

d’ordre chimique à courte portée (SRO), noté η, pour comprendre les mécanismes de croissance. 

Selon Ramakrishnan et Sankarasubramanian [24], ce paramètre SRO est donné par 𝜂 =
〈𝑁𝑁𝑖

𝐴𝑙〉−9

3
, 

〈𝑁𝑁𝑖
𝐴𝑙〉  est le nombre moyen d’atomes de Ni entourant un atome d’Al dans la première sphère de 

coordination. Cette définition garantit que η = 1 pour la phase parfaitement ordonnée L12-Ni3Al 

et η = 0 pour celle qui est complètement désordonnée. Ainsi, un déplacement de l’atome d’Al vers 

le site le plus proche créera un désordre dans la structure ordonnée [25].  

La figure (IV.5) montre le paramètre η, en fonction du nombre de couches déposées sur les 

surfaces (001), (110) et (111). Le paramètre η fluctue autour d’une valeur de 0.62 pour la surface 

(110), alors qu’il oscille autour de 0.52 pour les surfaces (001) et (111). Malgré l’ordre satisfaisant 

observé au sein du film formé, l’utilisation du paramètre SRO est insuffisante, pour avoir une idée 

précise de sa structure chimique. Pour compléter cette étude, nous avons calculé le pourcentage 

des atomes d’Al dans chaque couche déposée et tracé un profil de concentration du film déposé. 

 

Figure IV.5 : Paramètre η, en fonction du nombre de couches déposées sur les surfaces (001), (110) et (111). 

La figure (IV.6), illustre le pourcentage total d’Al dans chaque couche déposée sur les surfaces 

(001), (110) et (111). Pour les trois surfaces, chaque couche déposée contient environ 25% d’Al. 

Ce pourcentage est en accord avec l’arrangement des atomes imposé par la surface (111) pour 

former la structure Ni3Al (figure (IV.4d)). Cependant, pour les couches déposées sur les surfaces 
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(001) et (110), deux couches successives doivent contenir respectivement 50% et 0% d’atomes d’Al 

alternés pour former la structure Ni3Al comme indiqué dans la figure (IV.4b et c). En effet, la 

distribution des atomes d’Al déposés peut potentiellement former le monocristal de Ni3Al avec 

plus de défauts antisites de Ni [26]. La présence des défauts antisites de Ni joue un rôle important 

dans l’accélération de la diffusion de Al [8]. Par conséquent, un phénomène de pénétration de Al 

dans le substrat est apparu. Un taux de pénétration de 8%, 20% et 3% d’Al est enregistré pour les 

surfaces (001), (110) et (111), respectivement. Pour la surface (110), le taux de pénétration 

relativement élevé de Al dans les sous-couches peut favoriser la formation de la phase Ni3Al par 

différents mécanismes qui seront discutés dans la suite. 

 

Figure IV.6 : Pourcentage total d’atomes d’Al dans chaque couche déposée sur les surfaces (001), (110) et (111). 

La figure (IV.7) donne plus de détails sur l’arrangement atomique le long de la surface (110). 

Prenons par exemple les couches L(3) et L(4) qui sont deux couches successives déposées sur cette 

surface. Le côté droit de la figure (partie indiquée par le rectangle pointillée noir) illustre deux 

rangées de la couche L(4) contenant environ 50% d’Al par-dessus deux autres rangées de la couche 

L(3), qui ne contient presque pas d’atomes d’Al. Selon la figure (IV.4c), cet arrangement correspond 

clairement à la structure ordonnée L12-Ni3Al. À l’inverse, dans la partie gauche de la même figure 

(partie indiqué par le rectangle pointillée jaune), il y a deux rangées de la couche L(4) presque sans 

Al au-dessus de deux rangées de couche L(3), qui contiennent environ 50% d’atomes d’Al, ce qui 

correspond également à la phase L12-Ni3Al mais décalée d’un demi-plan. Ainsi, pour chaque 

combinaison de deux couches alternées, on trouve 25 % d’Al et 75 % de Ni. Cette constatation 
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explique que la répartition de l’Al dans les couches déposées à la surface (110) a effectivement 

conduit à la formation de la structure Ni3Al localement. 

 

Figure IV.7 : Image instantané montrant la structure atomique des couches L(3) et L(4) sur la surface (110) mettant en 
évidence la formation de la structure Ni3Al. 

Le phénomène de pénétration de l’aluminium mentionné dans la figure (IV.6) est détaillé à 

la figure (IV.8). D’après cette figure, il est clair que la pénétration de Al déposé dans le substrat 

oblige les atomes de Ni à monter du substrat vers le film formé. En particulier, la pénétration de 

Al a provoqué l’ascension de 3% de Ni du substrat pour la surface (110), alors qu’elle n’a provoqué 

que l’ascension de 1% de Ni pour la surface (001). Pour la surface (111), seulement quelques atomes 

de Ni du substrat ont pu monter vers les couches déposées, mais cette ascension est limitée à la 

première couche déposée. Par exemple, plus de 48% des atomes de la première couche déposée 

sur Ni(110) proviennent des sous-couches. Ce mouvement vertical des atomes de Ni a entraîné un 

échange avec environ 28% d’Al et 20% de Ni déposé. En général, près de la moitié des atomes 

déposés subissent une migration verticale après le dépôt. Pour comprendre le mécanisme adopté 

par ces atomes pour diffuser verticalement, nous avons suivi la trajectoire de certains atomes 

appartenant au substrat le long de l’axe z, qui ont grimpé jusqu’au film formé et le résultat est 

présenté dans la figure (IV.9). Selon la hauteur de l’atome, chaque atome a suivi une trajectoire 

d’ascension progressive avec la croissance du film, après cela il se stabilise. Ce résultat explique que 

ces atomes n’ont pas connu de pénétration profonde pendant la croissance du film. Par conséquent, 

ces mécanismes d’ascension restent superficiels. 



Chapitre IV                   Croissance hétéroépitaxiale du composé intermétallique L12-Ni3Al sur Ni 

H. EL AZRAK                                                                                                                    78 

 

Figure IV.8 : Ascension des atomes de Ni du substrat vers les couches déposées : l’ascension est mise en évidence par des 
atomes colorés en fonction de leur hauteur ; les atomes pénétrés des couches déposées vers le substrat sont mis en évidence en 

gris. 

 

Figure IV.9 : Trajectoire suivant l’axe z de sept atomes qui appartiennent au substrat et qui ont grimpé jusqu’au film 
formé. 

La figure (IV.10) illustre le mécanisme de formation de la structure du Ni3Al sur la surface 

(110) par pénétration et réarrangement. Tout d’abord, un atome d’Al1 déposé sur la couche 

superficielle pénètre dans la sous-couche. La pénétration est réalisée par un mécanisme d’échange, 

mais l’atome Al1 a sauté vers un site voisin d’un autre atome de Al0, comme le montrent les figures 

(IV.10a et b). L’atome d’Al1 pénétré remplace à peine l’atome de Ni1(situation d’un antisite figure 

(IV.10b)), ce qui fait que le premier est soumis à une contrainte de compression due à la différence 

de taille entre les atomes de Ni et d’Al [27]. Ensuite, les atomes sous pression (Ni0, Al1 et Al0) 

effectuent un réarrangement par insertion de Ni1 suivie d’une ascension de Ni0 par un mécanisme 

d’échange (figure (IV.10c et d)), pour finir par réinsérer l’atome Al1 dans un site approprié. Ce 
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résultat est conforme à ce qui a été rapporté par Zhu et al [28] lors de leur étude sur l’ascension des 

adatomes sur les bords des marches et les facettes des surfaces en métal FCC (110). En effet, le 

mécanisme de réarrangement décrit ici est plus susceptible de se produire si l’atome d’Al antisite 

est proche d’un site vide [15]. Contrairement aux surfaces (001) et (111), les atomes déposés sur la 

surface (110) peuvent effectuer des mécanismes d’échange avec les atomes superficiels grâce aux 

espaces induits par les canaux existant sur cette surface [29]. Ces espaces peuvent favoriser 

l’agitation thermique des atomes des couches supérieures plus que ceux appartenant aux sous-

couches. Cet effet peut être confirmé par l’analyse de l’amplitude des vibrations décrite par la suite. 

 

Figure IV.10 :  Pénétration et réarrangement par des mécanismes d’échange sur la surface (110). 

La figure (IV.11a) présente l’amplitude de vibration des atomes dans les trois directions 

cristallines correspondant aux substrats orientés (001), (110) et (111) jusqu’à une profondeur de 

huit couches. Dans les couches les plus profondes, les atomes vibrent avec une amplitude 

relativement faible dans les trois directions pour les trois surfaces (001), (110) et (111) ; alors que 

ces vibrations augmentent d’amplitude lorsqu’on s’approche de la surface. Cette augmentation est 

plus importante au niveau de la couche L(0) et surtout pour la surface (110). Sur la surface 

supérieure de ce substrat, la première forte vibration est enregistrée dans la direction [001] en raison 

des espaces induits par les canaux, tandis que la deuxième forte vibration est enregistrée dans la 

direction [110]. Cela peut entraîner une mobilité verticale soit par des mécanismes d’échange (les 

atomes 2 et 3 pénètrent dans les sous-couches par mécanisme d’échange), soit par des sauts vers 
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les couches supérieures (l’atome 1 saute vers la couche supérieure), comme le montrent les figures 

(IV.11 b et c). En plus de ce mécanisme d’ascension par saut direct, les atomes peuvent facilement 

monter par un mécanisme d’échange vers la couche supérieure de la surface (110) [28–32]. 

Par conséquent, pour le substrat (110), l’agitation thermique dans la couche supérieure est 

plus importante que dans les couches profondes. Comme le dépôt est effectué à une température 

de 1000K, la forte agitation thermique favorise les mécanismes d’échange, en particulier pour les 

couches supérieures du substrat. Ceci peut expliquer la pénétration d’une quantité importante 

d’atomes déposés dans la couche L(-1). 

 

Figure IV.11 :  a) Amplitude de vibration des atomes (001), (110) et (111) du substrat jusqu’à une profondeur de huit 
couches. b) et c) snapshot montrant le mécanisme d’ascension. 

La figure (IV.12) montre la distribution des coordinations CN de Ni entourant les atomes 

d’Al pour les surfaces (001), (110) et (111). On observe que, sur les surfaces (110) et (001), plus de 

40% des atomes d’Al sont entourés par 11 atomes de Ni et un atome d’Al, ce qui suggère la présence 

de la structure Ni3Al avec un antisite Al. On observe aussi qu’environ 25% à 30% des atomes d’Al 

ont une coordination de 10, ce qui suggère la présence d’une phase Ni5Al3. Par ailleurs, dans le film 

(110), 23% des atomes d’Al ont une coordination de 12 prévoyant une structure L12-Ni3Al parfaite, 

alors que seulement 15% d’Al adopte la structure Ni3Al sur les surfaces (111) et (001). Notons 

également que plus de 10% des atomes d’Al sont entourés par 9 atomes de Ni et 3 atomes d’Al 

(structure Ni5Al3 avec un antisite Al) dans les couches déposées sur la surface (111), alors que 

seulement 5% de cette structure est formée dans le film déposé sur la surface (110). Finalement, la 
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structure NiAl (Al de 8-coordination) apparait seulement dans la surface (111) et (001) avec un film 

de pourcentage inférieur à 3%.  

En général, la surface (110) présente un potentiel plus important de former des phases Ni3Al 

plutôt que Ni5Al3, par rapport aux surfaces (001) et (111). Sur la surface (110), le film formé contient 

70% de structure Ni3Al, dont 2/3 sont des antisites d’Al, et 30% de structure Ni5Al3 dont 1/6 sont 

des antisites Al. 

 

Figure IV.12 :  Pourcentage d’atomes d’Al en fonction des atomes de Ni les entourant pour les surfaces (001), (110) et 
(111). 

IV.2.5.2. Effets de la température et de l’énergie d’incidence 

L’étude des effets de la température et de l’énergie d’incidence a été effectuée uniquement 

pour la surface (110) car elle semble être la plus adaptée à la croissance de la structure Ni3Al comme 

indiqué précédemment. 

La figure (IV.13) représente la fonction de distribution radiale g(r), pour des films déposés à 

différentes températures (entre 500K et 1300K) et 0.06 eV sur la surface (110). Ce résultat montre 

que le film a une forme cristalline pour toutes les températures, bien que les 2ème et 4ème pics pour 

les températures élevées ne soient pas bien distingués en raison d’une importante agitation 

thermique. Cependant, le 3ème pic résiste fortement à l’augmentation de la température indiquant 

l’existence d’un certain ordre cristallin. 
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Figure IV.13 : Fonction de corrélation de paires, g(r), pour les films déposés à différentes températures et 0.06 eV sur la 
surface (110). 

La figure (IV.14) représente la variation du paramètre SRO du film déposé en fonction de la 

température et de l’énergie d’incidence. Selon cette figure, la courbe de η est caractérisée par trois 

modes d’évolution différents. À des températures inférieures à 600K, η reste légèrement bas avec 

une valeur d’environ 0.42. Dans la plage des températures comprises entre 600K et 1000K, η passe 

de 0.42 pour 600K à 0.62 pour 1000K. Pour les températures supérieures à 1000K, η augmente 

légèrement et se stabilise à environ 0.65. Par conséquent, les températures élevées favorisent la 

croissance de la structure Ni3Al ordonnée. Cela confirme le résultat de Thompson et al. [8] qui ont 

suggéré que le dépôt à des températures supérieures à 400°C entraîne la formation d’une phase L12 

ordonnée dans les couches minces. Sur la figure (IV.14b), sur l’orientation (110) et à la température 

1000 K on observe que le paramètre SRO diminue légèrement avec l’augmentation de l’énergie 

d’incidence. Nous suggérons que l’énergie d’incidence favorise la diffusion latérale, alors que la 

formation de la structure Ni3Al nécessite des diffusions verticales et latérales. 
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Figure IV.14 : Variation du paramètre η du film déposé en fonction de : a) la température et b) l’énergie d’incidence. 

La figure (IV.15) présente la répartition du nombre de coordinations Al-Ni. D’après la figure, 

il est clair que le dépôt à 500 K favorise la formation des structures Ni5Al3 et NiAl au lieu de Ni3Al. 

En augmentant la température jusqu’à 1000 K, le taux de formation de Ni5Al3 et de NiAl diminue, 

ce qui favorise la formation de Ni3Al. Au-delà de 1000 K, une légère augmentation de la structure 

Ni3Al est enregistrée avec l’absence de la structure NiAl. 

 

Figure IV.15 : Effet de la température sur le pourcentage d’atomes d’Al en fonction des atomes de Ni les entourant. 

 La figure (IV.16) représente la répartition des atomes de nickel autour d’aluminium en 

fonction d’énergie d’incidence. Il montre que l’augmentation de l’énergie d’incidence favorise la 

formation de structures Ni5Al3 et NiAl au détriment de la structure Ni3Al. La faible énergie 

d’incidence favorise la croissance de la phase Ni3Al et élimine la structure NiAl. 
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Figure IV.16 : effet de l’énergie d’incidence sur le pourcentage d’atomes d’Al en fonction des atomes de Ni les entourant. 

IV.3. Conclusion 

Dans cette étude, le dépôt du mélange Ni:Al correspondant au rapport 3:1 sur les substrats 

Ni(001), Ni(110) et Ni(111) a été effectué à 1000K. Les résultats obtenus ont montré que le dépôt 

produit des couches minces avec un taux de cristallisation assez élevé pour les trois substrats. 

Cependant, la surface (110) pourrait générer le film le plus ordonné avec environ 78% de la 

structure FCC. En outre, le film formé sur cette surface a été analysé par le paramètre SRO, η, et a 

montré que ce paramètre peut atteindre η = 0.62 pour la surface (110). 

Un comptage rigoureux des atomes d’Al dans chaque couche déposée, a montré un 

phénomène de pénétration d’Al dans le substrat avec des taux de pénétration de 8%, 20% et 3% 

d’Al respectivement sur les surfaces (001), (110) et (111). Pour la surface (110), la pénétration 

relativement élevée de Al dans les sous-couches peut favoriser la formation de la structure Ni3Al 

par des mécanismes d’échange. Pour le substrat de Ni(111), seuls quelques atomes de Ni ont pu 

monter vers les couches supérieures, mais cette ascension s’est limitée à la première couche 

déposée. Pour le substrat de Ni(110), une forte vibration des atomes a été enregistrée en raison de 

l’espace des canaux. Puisque le dépôt est effectué à 1000K, la forte agitation thermique a favorisé 

les mécanismes d’échange, en particulier pour les couches superficielles. 

L’analyse de la coordination de l’Al a montré que la surface (110) présente un grand potentiel 

pour former plus de structures Ni3Al que Ni5Al3 contrairement aux surfaces (001) et (111). En 
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particulier, le film mince formé sur la surface (110) contient 70% de structure Ni3Al, dont 2/3 

contiennent des antisites d’Al, et 30% de structure Ni5Al3 dont 1/6 avec des antisites d’Al. 

Enfin, la température élevée et la faible énergie d’incidence augmentent la capacité de former la 

phase Ni3Al et diminuent le potentiel de formation de structures NiAl. 
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Cha pitre V :  Croissa nce hétéroépitaxiale du c omposé intermétallique B2-NiAl sur Ni 

V.1. Introduction 

Comme déjà présenté dans le chapitre précédent, les composés intermétalliques comme la structure 

L12 du Ni3Al et les structures B2 ou L10 du NiAl, ont attiré beaucoup d’attention au cours de la dernière 

décennie grâce à leurs propriétés à hautes températures telles que leur faible densité, leur bonne résistance 

à l’oxydation ainsi que leurs conductivités thermomécanique et thermique élevées [1–6]. Ces propriétés 

rendent ces alliages attirants pour un large éventail d’applications techniques, dans les domaines de 

l’aérospatiale et des turboréacteurs. Plusieurs méthodes théoriques et expérimentales ont été utilisées pour 

étudier la croissance de ce type de matériaux et donner des informations concernant la diffusion atomique, 

la morphologie de la surface et la microstructure [7-9].  

Dans ce contexte, Wu et al. [8] ont utilisé la dynamique moléculaire pour étudier le dépôt simultané 

des atomes Ni et Al sur le substrat Ni(001) et ont découvert que l’augmentation de l’énergie d’incidence 

peut entraîner l’inter-mélange entre les atomes déposés et le substrat, la destruction de la structure 

cristalline ordonnée du substrat à partir des atomes déposés et l’augmentation du contenu des lacunes et 

des porosités. Cependant, l’angle d’incidence a peu d’influence sur la rugosité de la surface (dans 30◦), sur 

le mélange et sur la destruction du substrat, seule la densité augment avec l’augmentation de l’angle 

d’incidence. Après le recuit des films déposés, les surfaces deviennent plus lisses et plus homogènes, 

ordonnées et compactes. Zhong et al. [10] ont déposé avec succès des couches minces de NiAl à partir 

d’une cible composée de NiAl sur divers substrats. Les résultats révèlent la possibilité de produire des 

films minces NiAl de bonne qualité à partir d’une cible PVD composée de NiAl. Le paramètre du réseau 

de B2 de la structure β-NiAl riche en Ni est plus petit que celui de la structure stœchiométrique β-NiAl. 

La phase β-NiAl riche en Ni subit une transformation martensitique lors de son refroidissement. La 

martensite β′-NiAl a une structure L10 quadratique avec des paramètres de réseau a =0.381 nm, c = 0.327 

nm et est maclée en interne sur le plan {111} et suivant la direction du maclage <112> [10].  

Tang et al. [11] ont étudié la diffusion des atomes Ni (ou Al) sur le cœur des nanoparticules d’Al (ou 

Ni), dans les deux cas, l’adatome diffuse rapidement sur la facette {111} et lentement sur la facette {100}. 

Les barrières ES calculées montrent que l’incorporation de l’atome de Ni dans le substrat en Al aux bords 

des marches {111} / {111} et {111} / {100} est favorable, et le processus inverse ne peut se produire 

qu’à des températures élevées.  

Dans le chapitre précédent, nous avons étudié les potentialités de formation du composé 

intermétallique Ni3Al sur des surfaces en Ni par simulation de dynamique moléculaire. On a constaté que 

le dépôt produisait des films minces avec un taux de cristallisation assez élevé pour les trois orientations 

de substrat considérées, le film le plus ordonné étant noté dans le cas de la surface (110). En outre, cette 

surface favorise la formation de la structure Ni3Al par le mécanisme d’échange. Dans ce chapitre nous 
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allons déposer NiAl avec un rapport de 1:1 afin d’étudier la cristallisation du film déposé ainsi que son 

interface avec le substrat et d’étudier l’effet de l’orientation et la température sur la formation du composé 

intermétallique NiAl, utilisant toujours la simulation de la dynamique moléculaire. 

V.2. Structures idéales de NiAl 

Selon le diagramme de phase de Ni-Al, les superalliages NiAl se trouvent sous deux structures 

différentes, la première est la B2-NiAl (cubique centré, BCC) avec un paramètre de maille qui diffère 

légèrement entre l’expérience (a = 2.88Å) et la simulation par dynamique moléculaire en utilisant le 

potentiel de Mishin (a=2.83Å). Dans la structure B2-NiAl, les atomes de Ni occupent les sommets du 

cube tandis que les atomes de Al occupent les centres. La deuxième structure possible de NiAl est la 

structure L10 ordonnée avec une constante de maille a = 3.63Å. Dans cette dernière structure, les atomes 

de Al occupent les sommets du cube et deux centres des faces, tandis que les atomes de Ni occupent le 

reste des centres des faces (voir la figure (V.1). [12]. Afin d’illustrer les arrangements des atomes dans ces 

deux structures idéales (L10 et B2), nous avons montré, sur la figure V.1, deux monocouches suivant les 

symétries (001), (110) et (111). Pour B2-NiAl, les différentes surfaces sont divisées en deux catégories car 

la structure de la surface dépend de l’orientation de la surface [13]. Si la somme des trois indices de surface 

h+k+l est un nombre pair, ce type de surface est de composition stœchiométrique, c’est-à-dire que chaque 

couche contient des quantités égales d’atomes de Ni et d’Al et possède une certaine terminaison, telle que 

la surface (110). Par ailleurs, si h+k+l est un nombre impair, ce type de surface présente des couches 

alternées de Ni et d’Al, ce qui donne deux terminaisons différentes (Ni ou Al), comme les surfaces (100) 

et (111) (Figure (V.1)). Dans la surface de symétrie (111), les modèles d’empilement ne sont pas stables, 

l’espacement entre les atomes des couches adjacentes est très petit, ceci produit un fort comportement 

répulsif entre les adatomes de ces couches et réarrange ainsi les couches épitaxiées. 

La structure L10 présente des couches alternées de Ni et d’Al suivant les symétries (001) et (110) 

mais la surface (111) est de composition stœchiométrique. 
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Figure V.1 : Cellules unitaires montrant les structures Ni3Al phase L12, NiAl phase L10 et NiAl phase B2. 

La figure (V.2) représente le profil de la fonction de distribution radiale g(r) pour une structure idéale 

B2-NiAl à 1000K (graphe en rouge), il est donc remarqué que l’allure de cette fonction est constituée de 

trois pics, le premier, pic allongé à une distance r qui est égale à 2.49Å (
√3

2
a distance entre les premières  

proches voisins) et deux pics réduits ayant des distances qui sont égales à 4.01Å (√2a distance entre les 

troisièmes proches voisins)  et 4.69Å (√3a distance entre les quatrièmes proches voisins). Elle représente 

aussi le profil de la fonction de distribution radiale g(r) pour une structure idéale Ni FCC a 1000K (graphe 

en noir), il est constitué par 5 pics, pic à 2.52Å, 3.5Å, 4.31Å, 5Å et 5.55Å. Pour NiAl de structure L10 il a 

la même fonction de distribution que celle du Ni mais avec un décalage des pics vers la droite (graphe en 

bleu) avec des pics à 2.56Å, 3.63Å, 4.45Å, 5.13Å, et 5.74Å. 

 

Figure V.2 : La fonction g(r) à 1000K du Nickel en noir, NiAl de structure B2 idéal en rouge et NiAl-L10 idéal en bleu. 
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V.3. Déposition 

V.3.1. Préparation du substrat 

Les substrats fcc-Ni utilisés ont des dimensions de (70.4Å×70.4Å×24Å), (79.65Å×70.4Å×24Å) et 

(68.98Å×64.71Å×24Å) pour les surfaces (001), (110) et (111), respectivement. Après chaque 2 ps un 

atome d’Al et un de Ni est déposé. Ce scénario de dépôt correspond à un rapport Ni:Al de 1:1 et à un taux 

de dépôt total de 2 atomes/ps. 

 

Figure V.3 : Films déposé après 9.60ns (4800atomes Ni et 4800 atomes Al déposés) sur les substrats de Nickel pour les trois 
orientations a) (001), b)(110) et c)(111) avec une énergie d’incidence de 0.06 eV ;(le bleu représente les atomes de Nickel et le rouge 

représente les atomes d’Aluminium). 

Après un processus de dépôt qui dure 9.6 ns, on obtient la formation de films en Ni-Al sur un 

substrat de Nickel selon les trois orientations. La figure (V.3) représente les films déposés pour les trois 

surfaces étudiées (a) (001), (b) (110) et (c) (111) à une température de 1000K, avec une énergie d’incidence 

de 0.06 eV.  

On ce qui concerne l’étude de la cristallisation des films déposés sur le substrat, on a tendance à faire 

une comparaison distincte entre les fonctions g(r) et les compositions cristallines pour les surfaces (001), 

(110) et (111), pour voir dans quelle structure se cristallise le système.  

V.3.2. Effet de l’orientation  

V.3.2.1. Orientation (001) 

Afin de préciser la morphologie du film obtenu, nous avons découpé le film au niveau de la 8ème 

couche comme illustré dans la figure (V.4). Les résultats indiquent que le film contient des grains 

correspondant à la symétrie (110) BCC et désorientés les uns par rapport aux autres. Cette désorientation 

est mise en évidence sur la figure (V.4a) par des lignes pointillées noires montrant les grains séparés par 

des joints de grains contenant des atomes de structure non identifiée [14,15]. Nous avons également 

remarqué la présence des sites vides (marqués par des cercles noirs dans la figure (V.4a)) soit dans les 

positions Ni ou dans celles de Al. La surface (110) du B2-NiAl est formée par des rangées parallèles de 

nickel et d’aluminium indiquées dans la figure (V.1) par les lignes noires. Mais, l’existence d’un atome de 

nickel dans une rangée d’aluminium montre la substitution anti-site (mise en évidence par une ellipse jaune 
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dans la figure (V.4a)). Cette substitution du Ni augmente le pourcentage de nickel dans les couches 

déposées. Dans une étude du piégeage de désordre (Disorder trapping) associé à la solidification du 

composé intermétallique B2-NiAl, Zheng et al. [16] ont montré que les sites vides sont principalement 

situés sur le sous-réseau de Ni et la majorité des défauts antisites sont des atomes de Ni sur le sous-réseau 

de Al, tandis que la concentration de Al sur le sous-réseau de Ni est négligeable. Dans d’autres études, 

pour les alliages NiAl non stoechiométriques, la formation de défauts ponctuels est due à des atomes de 

Ni antisites sur le sous-réseau Al dans le NiAl riche en Ni alors qu’elle est due à des lacunes sur le sous-

réseau Ni dans le NiAl riche en Al [17,18]. 

 

Figure V.4 : Coupes transversales de la couche L8 a) Les atomes sont colorés selon leur type en bleu 
pour Ni et en rouge pour Al. b) Les atomes sont colorés selon leur ordre cristallin local obtenu à partir 

de l’analyse CNA, Vert : FCC, Bleu : BCC, Rouge : HCP, Gris : Autre. 

Les résultats de la figure (V.5) représente la distribution radiale pour chaque doublet de couche allant 

de L1-2 jusqu’au L9-10. Il est aperçu que pour les quatre premières couches il y a une faible intensité des pics 

sur une large gamme de valeur de r, cependant dès la 5ème couche apparait des pics plus étroits a 4 Å et 

4.75 Å, alors on a une tendance à la structure B2-NiAl à partir du 5ème doublet (voir figure (V.2)). 
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Figure V.5 :  La fonction g(r) du film déposé NiAl sur un substrat du Ni(001) à 1000 K. 

L’analyse des voisins communs (CNA) du film déposé montre que la plupart des couches déposées 

prennent la structure cubique centrée avec des pourcentages qui atteignent 50%. Cette structure est la 

forme préférée pour le système NiAl, mais les trois premières couches représentent la coexistence des 

deux structures FCC et BCC, (figure (V.13c). L’arrangement atomique est caractérisé par l’orientation 

(110) de NiAl. Ce plan (110) de la phase NiAl est parallèle au plan (001) du substrat FCC-Ni. Notez que 

cette orientation correspond à l’énergie de surface la plus faible pour le système NiAl [19]. Dans chaque 

plan, de petits grains de NiAl se forment, et sont séparés par des joints de grains (figure (V. 4a)), ce qui est 

similaire aux résultats obtenus lors de l’étude de la transformation structurale de l’alliage NiAl avec une 

composition non-stœchiométrique durant un refroidissement en échelons [20].   

Afin d’étendre cette étude, nous avons calculé les pourcentages des structures cristallines par la 

méthode CNA pour chaque couche de L0 à L10 (Ln est la nième couche à partir du substrat, L0 est la surface 

du substrat). Nous avons remarqué que la quantité de structure FCC diminue d’une manière exponentielle 

en faveur de la structure BCC qui dépasse 24% à partir de la 4ème couche et se stabilise autour de 50% 

(figure (V.13c)). Dans une étude similaire, Baras et al. [21] ont étudié la réactivité d'un système Ni-Al-Ni 

en couche par MD utilisant un potentiel EAM. Le système est constitué d'une couche FCC-Al intégrée 

dans une structure FCC-Ni initialement chauffé à la température 600 K. Ils ont constaté la formation 

spontanée de la phase B2-NiAl avec un pourcentage d’atomes BCC autour de 52%. En général, nous 

avons remarqué que le pourcentage de structure BCC augmente en s’éloignant du substrat. Cela crée une 

interface à deux ou trois couches entre le substrat FCC et le film déposé à structure dominante BCC, en 

raison de la concurrence entre ces deux structures (voir les zones encerclées à la figure (V.13c)). Cette 
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adaptation entre deux structures différentes via l’apparition d’une interface due à la compétition 

énergétique et structurale a déjà été trouvée lors du dépôt des couches minces d’Al sur le substrat de 

Ni(001) [22]. 

Par conséquent, les atomes déposés sur le substrat sont soumis à une compétition énergétique entre 

la structure FCC moins stable imposée par le substrat et la structure BCC du film en croissance. La plupart 

des atomes de la première couche déposée ont adopté la structure FCC en raison de la forte influence du 

substrat. Mais, au-delà de la deuxième couche, les atomes commencent à se libérer de l’effet de substrat 

en adoptant de plus en plus la structure BCC jusqu’à leur domination complète dans les couches 

supérieures. 

V.3.2.2. Orientation (110) 

Après avoir mené l’étude de l’orientation (001), nous avons abordé l’analyse du film obtenu sur la 

surface (110). Comme le montre la figure (V.6a), les adatomes déposés sont alignés dans une direction 

(001) différente du cas précédent (substrat du Ni(001)). D’après le résultat trouvé on observe la formation 

des phases intermétalliques sous formes des grains de différentes structures BCC, FCC et autres (figure 

(V.6b)). Cette formation des grains montre une inclinaison par rapport au substrat par deux angles =4° 

et 2=51°(voir figure (V.7)), dans une étude similaire Baras et al. [14] ont trouvé des grains inclinés par 

rapport au substrat par trois angles =4°, 2=55° et 3=64°. Tant que le processus de dépôt s’effectue 

d’une manière aléatoire, ceci conduit à une construction autonome de chaque élément ; expliquant 

l’agglomération en nickel et l’autre en aluminium au niveau du substrat figure (V.6), donnant naissance à 

l’angle 1, qui est dû essentiellement à la différence de la taille entre les atomes Ni et Al i.e. (𝑟𝑁𝑖 =

1.24Å, 𝑟𝐴𝑙 = 1.43Å) (voir figure (V.7)). 

 

Figure V.6 : Coupes transversales de la couche L8 a) Les atomes sont colorés selon leur type en bleu pour Ni et en rouge pour Al. b) 
Les atomes sont colorés selon leur ordre cristallin local obtenu à partir de l’analyse CNA. 
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Figure V.7 : Vues en perspective suivant x et y du film déposé sur le substrat Ni(110) montrant les angles d’inclinaison  et  

La fonction de distribution radial g(r) pour chaque doublet Ln-n+1(n= 1..….9) dans l’orientation (110), 

montre que la tendance vers la structure B2-NiAl n’apparait qu’à partir du 6ème doublet contrairement à 

l’orientation (001) qui a apparu à partir de la 5ème  couche. 

 

Figure V.8 : La fonction g(r) du film déposé NiAl sur un substrat du Ni(110). 

V.3.2.3.  Orientation (111) 

Dans le même contexte nous aborderons l’étude de l’orientation (111), les résultats trouvés montrent 

que le film obtenu est cristallisé selon la symétrie (110) parallèle au substrat avec la formation de grains 

désorientés les uns par rapport aux autres (figure (V.9a)). La figure (V.9b) montre que la structure de type 

BCC est plus dominante que les autres structures. Il est déduit qu’il y’a une divergence de ladite structure 

idéal du fait qu’il y’a formation de blocs de NiAl de symétrie (110). 
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Figure V.9 : Coupes transversales de la couche L8 a) Les atomes sont colorés selon leur type en bleu pour Ni et en rouge pour Al. b) 
Les atomes sont colorés selon leur ordre cristallin local obtenu à partir de l’analyse CNA. 

La surface (111) réagie d’une manière différente que les autres surfaces étudiées auparavant de telle 

manière que l’on observe l’apparition de la structure B2-NiAl dès la troisième couche L3 figure (V.10).  

 

Figure V.10 : La fonction g(r) du film déposé NiAl sur un substrat du Ni(111). 

Le calcul des pourcentages des structures cristallines par l’outil CNA, nous a permis de déterminer 

le pourcentage des différentes structures pour chaque couche. Les résultats de la figure (V.15c) montrent 

que dans la couche L0 les deux structures FCC (35%) et HCP (28%) sont comparables. Pour la couche L1, 

la structure de type FCC est majoritaire (34%) devant les autres structures qui deviennent négligeables. 

D’après cette figure nous pouvons observer qu’à partir de la couche L2 la structure BCC devient importante 

(L2→24 %;… ;L10→58%). 
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V.3.3. Étude de la stœchiométrie    

L’analyse de la stœchiométrie nous a permis de faire un suivie du pourcentage du nickel dans chaque 

couche pour les trois orientations (111), (110) et (001) (figure (V.11)). L’allure des courbes nous montre 

que pour (111) et (001) on a pratiquement le même taux du Nickel à partir de la troisième couche avec 

une différence apparente dans les deux couches en bas et la première couche du substrat. Quant à 

l’orientation (110) on remarque que la quantité du nickel varie d’une couche à l’autre avec des pourcentages 

importants. Nous mentionnons que nos investigations sur l’effet de la température seront dédiées 

uniquement à la croissance des films NiAl sur les deux substrats Ni(111) et Ni(001). L’exclusion du substrat 

Ni(110) est dû à son complexité d’isolé une seule couche. 

 

Figure V.11 : Pourcentage du Nickel dans les différents couches (L0-L10) pour les trois surfaces (111), (110) et (001). 

V.3.4. Effet de la température 

V.3.4.1. Surface (001) 

En ce qui concerne l’effet de la température sur la composition du film, la figure (V.12) présente un 

suivi du pourcentage atomique de nickel en fonction des couches pour les trois différentes températures. 

Il montre une petite influence de la température sur le pourcentage des éléments du film en croissance 

dans la première couche déposée. Cependant, il y a une pénétration importante des atomes d’aluminium 

dans le substrat, environ 25% à 1000 K, ce qui influence le pourcentage de nickel dans les premières 

couches. Au-delà de la troisième couche, le pourcentage de nickel diminue à 51 %, cela a été observé aussi 

dans la littérature [23,24]. Par conséquent, la température n’influence que le pourcentage de nickel dans les 

premières couches qui jouent un rôle essentiel dans la transition de la structure FCC à la structure BCC. 

Du côté riche en Ni, l’excès d’atomes de Ni réside sur les positions d’Al sous forme d’antisites [16,25]. En 
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outre, l’existence des lignes de défauts dans les plans atomiques favorise la diffusion rapide du Ni [21]. 

Cela suggère la formation d’un composé B2-NiAl riche en nickel.  

 

Figure V.12 : Pourcentage de nickel dans les couches du L0 au L10 pour les trois températures étudiées. 

L’interface où la coexistence entre la structure FCC et BCC comparables en pourcentage est 

remarqué pour la température 800K à la couche L4 et pour les températures 900K et 1000K à la couche 

L3. Alors, l’effet de la température est un paramètre important pour favoriser la structure BCC et diminuer 

l’influence du substrat (figure (V.13)). 

V.3.4.2. Surface (111) 

Comme mentionné au paragraphe précédent, la température est un paramètre qui a un effet 

considérable sur l’empilement des structures, le résultat de la figure (V.14) représente la distribution des 

adatomes de nickel en pourcentage pour les différentes températures (800K, 900K et 1000K). A T=1000K 

le pourcentage de nickel dans la couche L0 est d’environ de 87% cependant pour les deux températures 

800K et 900K il est très important et presque le même 95%. Ce résultat révèle que la pénétration de 

l’aluminium dans le substrat de nickel est très faible (≤ 13%). Concernant la couche L1, il est claire que le 

pourcentage de nickel diminue de façon remarquable pour les trois températures (entre 45% et 53%). A 

partir de la couche L2 les trois pourcentages deviennent presque égaux et montrent un composé 

intermétallique légèrement riche en nickel. 
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Figure V.13 : Pourcentages de structures cristallines dans le film en croissance sur la surface Ni(001) à différentes températures pour 
chaque couche, de la couche L0 à la couche L10. 

 

Figure V.14 : Pourcentage du Nickel dans les différents couches (L0-L10) pour différent température. 
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Les adatomes déposés sur une partie de facette (111) forment des grains (ilots). Ces grains peuvent 

se former indépendamment sur différentes parties de la surface (111) et selon différents empilements FCC 

et HCP. En raison de l’action des processus du dépôt et de diffusion des adatomes, les ilots vont croître 

selon différents empilements (FCC et HCP) et finalement se coalescent, mais ils sont incapables de former 

immédiatement un seul grand ilot (grain) car leurs adatomes constituants résident sur différents types de 

sites. Les résultats de la figure (V.15) montrent le pourcentage de la structure du composé intermétallique 

à différentes températures (800K, 900K et 1000K). Pour les trois températures on constate que la structure 

BCC est apparu à partir de la couche L2 et continue à augmenter au fur et à mesure en s’éloignant du 

substrat. Cette structure atteint 50%, 55% et 58% pour les trois températures 800K, 900K et 1000K, 

respectivement.  

 

Figure V.15 :  Pourcentages de structures cristallines dans le film en croissance sur la surface Ni(001) à différentes températures pour 
chaque couche, de la couche L0 à la couche L10. 
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V.3.5. Paramètre d'ordre chimique à courte portée 

Pour analyser la structure des films déposés nous avons définir un paramètre d’ordre chimique à 

courte portée (SRO), noté η, ce paramètre SRO est donné par 𝜂 =
〈𝑁𝐴𝑙

𝑁𝑖〉−6

2
, 〈𝑁𝐴𝑙

𝑁𝑖〉  est le nombre moyen 

d’atomes de Al entourant un atome de Ni dans la première sphère de coordination. Cette définition garantit 

que η = 1 pour la phase parfaitement ordonnée B2-NiAl et η = 0 pour celle qui est complètement 

désordonnée. 

La figure (V.16) représente le paramètre η des films déposés sur les deux orientations (111) et (001) 

en fonction de la température. D’après ces résultats on constate que l’orientation (111) possède un 

paramètre η fluctue autour de 0.76 pour 800K et 900K mais pour 1000K il diminue à 0.65. Concernant la 

surface (001) ce paramètre vaut η=0.65 à 800K et il diminue vers 0.61 pour 900K. La diminution du 

paramètre d’ordre à 1000K est expliquée par le monter des atomes du substrat vers le film déposé sous 

l’effet de haute activation thermique. (figures (V. 12 et14)).  

 

Figure V.16 : Variation du paramètre η du film déposé suivant les orientations (111) et (001) pour les températures (800K, 900K 
et 1000K). 

V.3.6. Morphologie des films 

Outre la structure cristalline et l’orientation, la qualité des films déposés est également liée à la 

morphologie de la surface. Une surface plus lisse permet une meilleure résistance à l’usure et à l’oxydation 

[8]. La rugosité du film est affectée par la température du substrat. Il est bien connu que les métaux 

présentent des facettes à leurs surfaces, par exemple, Thornton a effectué des études expérimentales 

approfondies de l’influence de la température du substrat sur la structure d’un revêtement épais de Cu 
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pulvérisé lors d’un dépôt normal [26]. Il a observé à la fois le facettage de surface et la rugosité extrême du 

substrat pour les basses températures. 

Les résultats de la figure (V.17) montrent la morphologie de la surface du film mince NiAl déposé 

sur le substrat Ni(111) à l’état final en fonction de la température. D’après ces résultats on constate qu’à 

chaque température existe une morphologie de surface (rugosité) différente. La rugosité est très importante 

à la température 500K et très faible à la température 1000 K. 

 

Figure V.17 : La morphologie des films déposés après 9.6 ns à différentes températures. 

La figure (V.18) représente la morphologie des films déposés des éléments Al et Ni séparé et du 

composé total NiAl à différentes températures. Il est vu clairement que l’allure de la rugosité montre deux 

comportements en fonction de la température. L’un est la diminution de cette rugosité dans les gammes 

de température 500K-700K et 900K-1000K. L’autre comportement c’est une petite augmentation entre 

700K et 900K. Cela est en accord avec les résultats de Zhang et al. [27] qui ont trouvé que la rugosité de 

la surface diminue à mesure que la température du substrat augmente. Alors la connaissance de l’influence 

de la température du substrat sur les propriétés du film permet de mieux contrôler la production de la 

couche mince.  
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Figure V.18 : Représentation de la rugosité des films déposés en fonction de la température. 

V.4. Conclusion  

À l’aide de la dynamique moléculaire, nous avons simulé le processus de dépôt simultané d’atomes 

de Ni et d’Al sur des substrats de nickel à faibles indices (001), (110) et (111). Le potentiel d’interaction 

est modélisé par la méthode de l’atome entourée (EAM) et la croissance se déroule à une énergie 

d’incidence de 0.06 eV. Les résultats obtenus montrent pour les surfaces (001) et (111) la formation des 

grains du composé intermétallique NiAl de structure B2 riche en Ni de symétrie (110) parallèle au substrat 

et désorientés les uns par rapport aux autres, ainsi que la formation des sites vides dans les sous-réseaux 

Ni et Al et des antisites, avec un excès d’atomes de Ni sur le sous-réseau Al. Pour la surface (110) nous 

avons remarqué la formation de grains de structure B2 inclinés par rapport au substrat avec différentes 

orientations (angles). En outre, l’augmentation de la température du substrat augmente le taux de la 

structure B2 et diminue la rugosité. Nos résultats ont montré que la connaissance des détails 

microscopiques de la formation des grains et les conditions de la croissance épitaxiale (température, 

orientation …) permet de mieux contrôler la fabrication des films minces.  
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Conclusion générale & perspectives  

La croissance des composés intermétalliques est un sujet très important à étudier et riche en 

terme des sciences physiques et chimiques. Il ne cesse d’attirer l’attention de la communauté 

scientifique qui aborde les propriétés des structures et les phases de stabilité liées aux alliages et les 

phénomènes produits au cours de leurs évolution. Le développement des potentiels d’interactions 

métal-métal, représente l’un des piliers et un défi majeur dans l’investigation de ce type d’alliage. 

Dans ce contexte nous avons adopté le potentiel dit, méthode de l’atome entouré (EAM) qui est 

plus utilisés pour modéliser les interactions intermétalliques dans leur alliage. 

Dans ce travail, et en premier lieu nous avons étudié numériquement la croissance 

homoépitaxiale des systèmes Cu/Cu(111), Ag/Ag(111), Al/Al(111) et Ni/Ni(111) par la 

simulation dynamique moléculaire. La nucléation des sites du type HCP et FCC montre qu’il s’agit 

d’une différence au niveau d’énergie d’adsorption entre les deux sites. Dans le cas des systèmes 

Al/Al(111) et Ni/Ni(111) cette différence est très importante ce qui donne aux atomes la 

probabilité de nucléer sous forme de structure FCC. Par contre, dans le cas des systèmes 

Cu/Cu(111), Ag/Ag(111) où la différence est faible, l’adsorption est faite dans les deux sites HCP 

et FCC. Pour le cas du cuivre, on est devant une coexistence de deux structures FCC et HCP sur 

la même couche.  La connexion entre ces structures engendre la création d’une nouvelle structure 

rectangulaire. La transformation des sites HCP en sites FCC génère un mouvement collectif des 

atomes en favorisant la croissance 2D. Cependant, la coexistence des structures HCP et FCC peut 

favoriser une coalescence en reliant deux grands amas.  

Les énergies d’incidence jouent un rôle essentiel dans les premiers instants de dépôt en 

fournissant aux adatomes l’énergie supplémentaire avec laquelle ils peuvent surmonter les barrières 

de Schowbel. Après, l’énergie d’échange fait la différence de la rugosité entre les films déposés. 

Sur la surface (111) la barrière de Schowbel reste importante en défavorisant la croissance en 

2D en absence des fortes énergies supplémentaires des adatomes acquises par des énergies 

d’incidence. Dans ce cas, l’énergie d’échange joue un rôle primordial dans la formation des films 

déposés. Une forte énergie d’échange donne un film plus rugueux. 

En outre, l’énergie d’incidence a favorisé le remplissage des couches inférieures en réduisant 

cette rugosité de surface. Cependant, l’effet de la température a besoin de plus de temps de 

relaxation pour remplir les couches inférieures. 

En deuxième lieu, notre attention s’est focalisée sur l’étude de dépôt du mélange Ni:Al 

correspondant au rapport 3:1 sur les substrats Ni(001), Ni(110) et Ni(111) à 1000K. Les résultats 
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trouvés dans cette partie montrent pour les trois substrats que le dépôt produit des couches minces 

avec un taux de cristallisation assez élevé. Cependant, le film le plus ordonné est constaté pour la 

surface (110) avec un taux d’environ 78% de structure FCC. En outre, l’analyse du film formé par 

le paramètre SRO, η, est aussi le plus élevé (η = 0,62) par rapport aux autres films, ceci confirme 

le résultat cité auparavant. Pendant la croissance des couches nous avons remarqué le phénomène 

de pénétration des adatomes de Al dans le substrat avec des taux de pénétration de 3%, 8% et 20% 

respectivement sur les surfaces (111), (001) et (110). La pénétration de Al dans la dernière surface 

(110) est relativement élevée pour les sous-couches, ce comportement peut favoriser la formation 

de la structure Ni3Al par des mécanismes d’échange. 

 Pour le substrat de Ni(111), seuls quelques atomes de Ni ont pu monter vers les couches 

supérieures, mais cette ascension s’est limitée à la première couche déposée. Pour le substrat de 

Ni(110), une forte vibration des atomes a été enregistrée en raison de l’anisotropie géométrique. 

Puisque le dépôt est effectué à 1000K, la forte agitation thermique a encore favorisé les mécanismes 

d’échange, en particulier pour les couches superficielles. 

En fin, nous avons terminé ce travail par l’étude du système B2-NiAl dans les trois symétries 

(001), (110) et (111) avec une énergie d’incidence de 0.06 eV.  Les résultats obtenus par la simulation 

dynamique moléculaire montrent que, pour les surfaces (001) et (111), il y’a formation de grains du 

composé intermétallique NiAl de structure B2 riche en Ni de symétrie (110) parallèle au substrat 

et désorientés les uns par rapport aux autres.  Formation des sites vacants et des antisites dans les 

sous-réseaux Ni et Al, avec un excès d’atomes de Ni sur les sous-réseaux Al. Pour la surface (110) 

nous avons remarqué la formation de grains de structure B2 inclinés par rapport au substrat avec 

différentes orientations (angles ; =4° et 2=51°). Cependant, l’augmentation de la température 

du substrat augmente le taux de structure B2 et diminue la rugosité. Nos résultats ont montré que 

la connaissance des détail microscopiques de la formation des grains et les conditions de la 

croissance épitaxiale (température, orientation …) permet de mieux contrôler la croissance des 

films minces.  

Le but de notre travail était de fournir le maximum d’informations sur le phénomène de la 

croissance des couches minces à partir des composés intermétalliques. Ce travail stimule l’envie de 

poursuivre la recherche dans d’autres voix intéressantes à savoir : 

✓ Caractérisation des propriétés mécaniques (étude de dureté) des composés résultant 

des travaux menés par dépôt, par la méthode de nanoidentation ;  

✓ Mener les mêmes études sur d’autres composé intermétalliques tels que Cu3Au, 

Zr3Al, ZrAl et d’autres ; 
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✓ Etudier l’effet de l’ajout d’élément formant des composés intermétalliques ternaire 

et/ou quaternaire pour l’amélioration des propriétés structurelle des composés 

étudiés. 
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