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Résumé
Dans cette thèse nous nous sommes intéressées à la modélisation et à la simulation à

l’échelle atomique de la croissance des couches minces de Cu sur un substrat de Si. Ainsi,

nous avons utilisé la méthode de Dynamique Moléculaire qui s’est avérée être un outil efficace

pour ce genre d’étude. L’utilisation de cette méthode nécessite un choix pertinent du potentiel

d’interatomique décrivant les interactions entre les particules constituant le système. Dans

cette étude, nous avons utilisé trois types de potentiel EAM, Tersoff et MEAM afin de prédire

les propriétés des couches minces de Cu. Nous avons étudié les influences des différents

paramètres de dépôt sur les propriétés morphologiques et structurales des couches minces de

Cu. Les paramètres utilisés sont l’énergie, l’angle d’incidence, la température du substrat,

le taux de dépôt et le traitement thermique. Nos résultats montrent que l’augmentation de

l’énergie d’incidence et de la température du substrat permet d’augmenter l’épaisseur de la

phase d’inter-diffusion entre les atomes du film et le substrat. Dans ce cas, la rugosité de

la surface est améliorée tandis que la structure du film se transforme d’un état cristallin à

un état amorphe. De plus, la croissance des atomes de Cu à des angles obliques montrent la

formation de structures colonnaires inclinées avec une morphologie de surface plus rugueuse.

Cette formation provoque une augmentation de la concentration des vides dans le film, ce

qui provoque une diminution dans la densité du film. Pour des angles de dépôt inférieurs

à 45°, la contrainte résiduelle du film se trouve en état de compression, tandis qu’avec des

angles supérieurs à 60°, la contrainte devient en état de traction. Plus important, la variation

du taux de dépôt peut affecter le mode de croissance et la structure du film. Les résultats

montrent que le film se développe suivant un mode de croissance de type 3D à un taux de

10 at/ps et présente une structure amorphe. Par contre, à un taux de dépôt de 1 at/ps, le

mode de croissance devient de type de 2D (couche par couche), ce qui produit un film avec

une structure cristalline. De plus, l’application du processus de recuit thermique permet de

recristalliser la structure du film et d’améliorer la rugosité de la surface. L’analyse par la

fonction de distribution radiale (RDF) montre que le film se transforme d’un état amorphe
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à un état cristallin après le processus de recuit.
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Abstract
In this thesis, we are interested in the modeling and simulation of the growth Cu thin

films on a Si substrate at the atomic scale. Thus, we used the Molecular Dynamics method

which proved to be an efficient tool for this kind of study. This method requires a relevant

choice of the interatomic potential describing the interactions between the particles in the

system. In this study, we used three types of potential EAM, Tersoff and MEAM to predict

the properties of Cu thin films. Within this simulation, we studied the influences of the

different deposition parameters on the morphological and structural properties of Cu thin

films. The deposition parameters used in this study are incident energy, incident angle,

substrate temperature, deposition rate and thermal annealing. Our results show that the

increase of the incident energy and substrate temperature allows increasing the thickness of

the intermixing phase between the film and the substrate. In this case, the surface roughness

is improved while the film structure is transformed from a crystalline to an amorphous

structure. Moreover, the growth of Cu atoms at oblique angles reveals the formation of

inclined columnar structures with rougher surface morphology. This formation induces an

increase in the concentration of voids and vacancies in the film, which causes a decrease in

the film density. For deposition angles lower than 45°, the residual stress of the film is in

compression type, while for angles higher than 60°, the stress becomes in traction type. More

importantly, the deposition rate can affect the growth mode and structure of the deposited

film. The results demonstrate that the film grows in a 3D type mode at a deposition rate

of 10 at/ps and exhibits an amorphous structure. In contrast, the growth mode becomes 2D

type (layer-by-layer) for a deposition rate of 1 at/ps, which produces a crystalline structure.

In addition, the implementation of the thermal annealing process helps to recrystallize the

film structure and improve the surface roughness. The RDF analysis shows that the film

transforms from an amorphous to a crystalline structure after the annealing process.
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Introduction Générale

Actuellement, la croissance des couches minces est devenue l’une des méthodes la plus

utilisées dans la nanoscience et dans la nanotechnologie pour créer de nouveaux matériaux

dont l’épaisseur varie de quelques fractions de nanomètres à plusieurs micromètres et avec

des propriétés physiques et chimiques qui sont différentes de celle aperçues lorsque les ma-

tériaux sont à l’état massif. De plus, en raison de leurs intérêts à la fois fondamentaux et

technologiques, les couches minces trouvent de nombreuses applications dans la fabrication

des dispositifs de la conversion photovoltaïques [1], la corrosion [2], la magnétorésistance [3],

l’optique [4], la conductivité thermique [5] ainsi que l’aérospatiale [6]. Il existe deux grandes

catégories de préparation des couches minces selon le procédé de dépôt à savoir, les mé-

thodes physiques (dépôt par pulvérisation, épitaxie par jet moléculaire, ablation au laser. . . )

[7, 8] et les méthodes chimiques (dépôt par bain chimique, spray pyrolyse. . . ) [9, 10]. Plu-

sieurs études ont été réalisées sur la croissance des couches minces d’une grande variété de

matériaux : semi-conducteur, métaux, oxydes, métaux/oxydes etc...[11] En particulier, les

couches minces métalliques constituent un très grand sujet de recherche dans le domaine de

la science des matériaux, que ce soit dans la recherche académique ou industrielle (ingénie-

rie). En effet, les couches métalliques sont des composantes essentielles dans divers domaines

d’application : microélectronique, optoélectronique, aéronautique, énergie renouvelable etc...

Dans le cadre de cette thèse, nous nous sommes intéressés aux couches minces métal-

liques et aux processus de leur croissance, en choisissant le Cu comme matériau modèle. Le

Cu est un bon conducteur grâce à sa faible résistivité électrique et à sa grande résistance

à l’électro-migration [12]. Ces caractéristiques lui confèrent un élément principal dans la

fabrication des dispositifs électroniques. Un effort immense est consacré au dépôt et à la

caractérisation des couches minces du Cu par différentes techniques. Plusieurs travaux ont

été faits sur la croissance des couches minces du Cu sur des substrats différents, Jian et

al.[13] ont utilisé la technique d’évaporation par faisceau d’électrons pour étudier la crois-
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Introduction Générale

sance du Cu sur un substrat de NaCl et de SiO2. Purswani et al. [14] ont déposé le Cu sur

un substrat de MgO par la méthode de pulvérisation magnétron. Par la même technique,

Chan et al.[15] ont étudié la déposition de Cu sur un substrat de silicium (Si) dopé par

le phosphore P. En particulier, un intérêt considérable a été porté à la déposition du Cu

sur des substrats semi-conducteurs. Récemment, la croissance des couches minces du Cu

sur un substrat de Si est devenu essentielle en raison de son application dans la métallisa-

tion des dispositifs à semi-conducteurs tels que les circuits intégrés de très grande échelle

(Ultra-large scale integrated circuits) [16, 17]. Dans ce contexte, plusieurs travaux ont été

faits pour faire déposer le Cu sur le Si, notamment, la méthode d’évaporation par faisceau

d’électron [18, 19], l’épitaxie par jet moléculaire [20] et la pulvérisation magnétron [21]. En

effet, la croissance du Cu sur le Si conduit toujours à la formation d’une phase de siliciure

à l’interface à cause de sa forte réactivité avec le Si même à des températures très basses,

ce qui influence négativement la performance des dispositifs électroniques. Donc, l’étude des

propriétés d’interface, morphologiques et structurales du système Cu/Si a été suffisamment

étudiées [22, 23, 24]. Malgré cette diversité d’étude sur le comportement du système Cu/Si,

la maitrise de leur croissance est encore largement pilotée par des considérations empiriques.

L’analyse détaillée des mécanismes de croissance ainsi que les propriétés du film n’est pas

facile à comprendre uniquement, à partir des expériences pour la limitation de ce domaine.

Donc une meilleure compréhension des mécanismes de croissance est nécessaire pour prédire

et comprendre leur comportement. Pour combler ce défaut, nous avons pensé à l’adoption

d’une approche au niveau atomique qui est à notre avis, un complément incontournable pour

expliquer et comprendre ces mécanismes.

Il nous a donc paru très légitime de procéder à la modélisation numérique de la croissance

des couches minces du Cu sur le substrat de Si(001). Notre étude, vise à développer une

meilleure compréhension de la formation du film mince du Cu à l’échelle microscopique et

de fournir plus d’information sur l’influence des paramètres de dépôt sur leurs propriétés,

notamment (morphologie, interface, structure et orientation, densité, contrainte. . . ) lors du

processus de croissance.

Avec le développement de l’informatique, les méthodes de simulation à l’échelle atomique

deviennent une technique incontournable en parallèle avec les approches expérimentales et

théoriques. La simulation est en fait, un outil très puissant non seulement pour comprendre

et interpréter les expériences au niveau microscopique mais également, pour étudier des pro-

H. MES-ADI 2



Introduction Générale

priétés non détectées expérimentalement. En effet, la méthode de dynamique moléculaire

(DM) qui présente un outil convenable pour simuler les différentes propriétés des matériaux

à l’échelle atomique. Conformément avec ceci, plusieurs études ont été élaborées sur la crois-

sance des couches minces en s’intéressant au type du substrat, à la température, à l’énergie

d’incidence et l’angle d’incidence des atomes déposées [25, 26, 27, 28].

Cette thèse est organisée en cinq chapitres :

Le chapitre 1 est divisé en trois parties. Dans la première, nous avons présenté quelques

techniques de fabrication et de caractérisation des couches minces. Dans la deuxième, nous

avons rappelé les concepts fondamentaux de la physique de la croissance y compris, la notion

de la croissance, la relation épitaxiale, le mode de croissance ainsi que les différents méca-

nismes mis en jeu lors de la croissance. Dans la troisième partie, une attention particulière

sera consacrée à la croissance des couches minces de Cu sur un substrat du Si. Ainsi, nous

avons présenté quelques notions générales sur la réaction entre le Cu et le Si en l’occurrence,

la formation de la phase de siliciures à l’interface, la diffusion du Cu dans le Si ainsi que les

mécanismes de croissance.

Le chapitre 2 est réservé à la description des aspects fondamentaux de la méthode de

simulation par DM et aux techniques d’analyse utilisées au cours de ce travail. Cette méthode

a pour but de simuler, de comprendre et de prédire les propriétés des couches minces de Cu.

Nous avons également, défini les potentiels décrivant les interactions interatomiques.

Le chapitre 3 est consacré à l’étude des processus de croissance de Cu sur le substrat du

Si. Nous allons, en premier lieu, préparer le substrat sur lequel les atomes sont déposés. Par

la suite, nous allons discuter l’effet de l’énergie d’incidence et la température du substrat

sur les propriétés morphologiques et sructurales des couches minces de Cu obtenues. La

morphologie, la rugosité et la structure seront discuté en détail.

Le chapitre 4 a porté sur l’étude de la croissance de Cu sur le Si sous des angles obliques

(oblique angle déposition : OAD). Dans cette étude, nous avons varié les angles d’incidence

des atomes de Cu déposés afin d’analyser et disctuter leurs effets sur la rugosité de surface,

l’interface Cu/Si, la densité, le taux de remplissage des couches et la contrainte interieure

du film.
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Le chapitre 5 est consacré à l’étude du processus de recuit du film mince du Cu. Dans

cette étude, le taux de dépôt, la température du substrat et le processus de recuit sont pris

en considérations en termes de leurs effets sur les propriétés du film mince du Cu. Le mode

de croissance, la morphologie, la structure sont aussi discutés.

Le présent travail se termine par une conclusion générale qui dresse le bilan des principaux

résultats trouvés. Nous avons mis, également en évidence les différents aspects pris en compte

dans ce travail et nous avons présenté un certain nombre de perspectives qui pourront être

utilisés pour des recherches futures sur ce thème.
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Chapitre 1 Généralités sur la croissance des couches minces

1.1 Introduction

La croissance épitaxiale est un processus de fabrication des couches minces dans lequel

les particules d’un matériau sont déposées sur une surface matérielle (substrat) sur laquelle

elles sont condensées pour former une couche solide. Les particules déposées peuvent être

des atomes, molécules, ions ou fragment des molécules. Dans la croissance épitaxiale, on

distingue deux types : la croissance homoépitaxial et hétéroépitaxial. Le première type se fait

par le dépôt des particules de même nature que le substrat et le deuxième lorsque la nature

des particules déposées sont différentes de celles du substrat. La couche résultante peut

être variée de quelques couches atomiques à une dizaine de nanomètres. La fabrication des

couches minces avec une épaisseur de plus en plus faible a permis de découvrir qu’elles ont des

propriétés physiques surprenantes et différentes de celles trouvées dans les matériaux à l’état

massif. La différence entre les couches minces et les matériaux massifs est liée essentiellement,

aux effets de surface. Dans l’état massif, les effets de surface sur le détail physique du matériau

sont négligeables, tandis que dans les couches minces, les effets de surface sont prépondérants.

La croissance des couches minces est une étape essentielle dans l’élaboration et le traitement

de la plupart des matériaux, qui a conduit à des progrès substantiels dans la technologie de

dépôt au cours des 50 dernières années [29]. Les couches minces sont principalement, utilisées

dans différents domaines d’applications dont on cite :

� la fabrication de composés électroniques, pour leurs propriétés conductrices ou iso-

lante, par exemple cellule photovoltaïque. . .

� les applications optiques, comme les couches anti-reflet dans les cellules solaires, photo

détection. . .

� La fabrication des outils coupants, pour leurs propriétés mécaniques, telle que les

résistances à l’usure, à la corrosion et barrière thermique. . .

La technologie de couches minces trouve des applications très diverses dans différents do-

maines. Plusieurs techniques ont été développées pour la fabrication de couches minces.

Cela peut être relié à la croissance de la demande industrielle des matériaux en couches

minces. Ces techniques de dépôt ont chacune leurs avantages, leurs inconvénients et leurs

domaines d’application. La variété de ces techniques permet de produire des matériaux en

couches minces de différentes natures comme : (métal, isolant, semi-conducteur, carbure,

polymère. . . ). La qualité de couches minces élaborées dépend de plusieurs paramètres, le

choix de la technique, le matériau utilisé, les techniques d’analyse et le contrôle précis des
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conditions de dépôt intervenant (la température de dépôt, le type du substrat, la vitesse

de dépôt. . . ) lors de la croissance. En effet, la meilleure compréhension des mécanismes de

croissance permet d’obtenir de couches minces avec bonne qualité. De plus, pour déterminer

les caractéristiques des couches minces après être élaborés pour leurs applications souhaitées,

des techniques de caractérisation sont nécessaires pour analyser leurs propriétés structurale

et morphologique. Ainsi, les techniques de caractérisation sont développées pour analyser

leurs propriétés. Dans les sections suivantes, nous allons citer les principales techniques de

fabrication et de caractérisation de ces couches.

1.2 Techniques de fabrication des couches minces

La croissance de couches minces est réalisée par différentes techniques selon les propriétés

recherchées. Les techniques de croissance regroupées en deux catégories : les processus phy-

siques de dépôt par évaporation (PVD :Physical Vapor Deposition) et les processus chimiques

(CVD : Chemical Vapor Deposition). Pour les techniques physiques, le matériau que l’on sou-

haite déposer est soumis au chauffage ce qui conduit à l’évaporation des atomes et par la suite

à la condensation sur la surface du substrat sans réaction chimique pour former une couche

mince. Dans les techniques de dépôt chimique, les atomes déposés sont de forme de précur-

seurs gazeux, dans ce cas le matériau en couches minces est formé par l’adsorption et par

réaction chimique des atomes sur le substrat. Dans la première catégorie, on trouve plusieurs

techniques comme l’Epitaxie par Jet Moléculaire, Pulvérisation Cathodique, Dépôt par Eva-

poration et Ablation Laser. Pour la seconde catégorie, les processus chimiques se répartirent

en deux types : les dépôts en solution se fait par les méthodes (sol-gel, spray pyrolyse, le

dépôt électrolytique. . . ) et les dépôts en phase vapeur comme (PECVD : Plasma-Enhanced

Chemical Vapor Deposition et MOCVD : Metal Organic Chemical Vapor Deposition).

1.2.1 Techniques de dépôt physique

Épitaxie par jets moléculaire

L’épitaxie par jet moléculaire ou (Molecular Beam Epitaxy MBE ) est une technique de

dépôt qui permet d’élaborer des matériaux en couche mince et de contrôler leurs épaisseurs

à l’échelle d’un plan atomique. Dans cette technique le dépôt est réalisé par l’évaporation du

matériau déposé par effet joule ou par bombardement électronique (canon à électrons) dans

H. MES-ADI 7



Chapitre 1 Généralités sur la croissance des couches minces

la chambre de déposition sous des vides très poussée, appelé (Ultra-High-Vacuum : UHV ) à

savoir 10−10 torr classiquement [30]. En outre, sous UHV le flux des atomes évaporés sont di-

rectionnels et se déplaçant en ligne droite sans aucun choc avant de se déposer sur le substrat

Fig.1.1 C’est pour cette raison que la croissance est dite « épitaxiale » car elle permet de

déposer couche par couche sur un substrat monocristallin présentant une surface orientée se-

lon une direction cristallographique choisie, ce qui privilégie une direction cristallographique

particulière de dépôt.

De plus, différents outils d’analyses structurales et chimiques in-situ permettent de contrô-

ler avec une grande précision la qualité des couches pendant le dépôt (voir Fig 1.1) . Deux

chambres distinctes connectées au dispositif de croissance permettent de disposer de spec-

troscopie d’électrons Auger et XPS pour le contrôle chimique et un outil de Diffraction

d’Electrons à Haute Energie en mode Réflexion (RHEED) qui permet de contrôler la qualité

structurale du dépôt (texture, rugosité de surface).

Figure 1.1 – Schéma descriptif du bâti de déposition de l’épitaxie par jet moléculaire.

Pulvérisation Cathodique

La pulvérisation cathodique (ou sputtring) est une technique qui permet de déposer

des atomes éjectée de la cible sur un substrat. Les systèmes de pulvérisation cathodique
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bénéficient maintenant d’une très grande popularité en milieu industriel. Le principe de cette

technique consiste à arracher les atomes de la cible portée à un potentiel négatif (cathode)

pour les déposer sur le substrat. Les atomes arrachés vont se propager vers le substrat pour

s’y déposer. L’arrachement des atomes est obtenu par le bombardement de la surface du

matériau (cible) à déposer par les ions d’un gaz neutre (en générale l’Argon). Le substrat

sur lequel se fait la déposition est placé à un potentiel positif (anode) en face de la cible.

L’ensemble de ces deux électrodes sont placés dans une enceinte de faible pression de l’ordre

de (mTorr) et elles sont distantes de quelques cm. La description du dispositif de la technique

est montrée sur la Fig 1.2.

Figure 1.2 – Dispositif de la pulvérisation cathodique.

Les différents processus mis en jeu lors de la déposition sont illustrés dans la Fig 1.3.

Après l’injection du gaz d’Ar, la différence de potentiel de quelques KeV appliqué entre

la cathode et l’anode provoque une décharge qui contient un gaz des électrons libres qui

sont accélérés par la haute tension et viennent de choquer les atomes d’Ar (processus a).

Les atomes sont ionisés par la collision avec les électrons pour former un gaz d’ions d’Ar

(processus b) et qui sont ensuite, accélérés vers la cible (processus c) sous l’effet d’un champ

électrique. Les atomes de la cible sont arrachés (processus d) par le bombardement des ions

Ar+ et traversant le plasma pour se déposer sur le substrat. Les principaux avantages de

cette technique est la meilleure uniformité de dépôt sur de grandes surfaces et la déposition

des n’importe quels matériaux notamment, les matériaux difficiles à évaporés.
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Figure 1.3 – Déroulement de l’arrachement des atomes de la cible vers le substrat.

Dépôt par Evaporation

La technique d’évaporation thermique consiste à vaporiser un matériau qui est placé

sur un creuset (généralement en tungstène) et chauffé soit, par effet Joule soit, par un

canon à électrons dans une enceinte sous faible pression (vide). Les atomes évaporés peuvent

atteindre le substrat sans collision ce qui permet de former une couche mince de très bonne

qualité. Cette technique est applicable notamment pour le dépôt métallique. La température

d’évaporation de ce métal étant inférieure à la température de fusion du creuset. La Fig 1.4

montre le principe de la déposition par évaporation sous vide.

Figure 1.4 – Schéma de principe de dépôt par évaporation.

Cette technique permet de déposer des couches minces dont l’épaisseur compris entre 10

nm et 1 µm. Le contrôle de l’épaisseur se fait par l’utilisation d’une balance à quartz, qui

permet de détecter la dérive de la fréquence d’oscillation du quartz par la modification de sa

masse lors de la déposition. L’arrangement des atomes dans la plupart des couches minces

élaborées est amorphe, ce qui signifie que les atomes ne sont pas ordonnés. Néanmoins,
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l’arrangement atomique est obtenu par le contrôle précis de la pression et de la température.

Dépôt par Laser Pulsé (PLD)

Le dépôt par le Laser pulsé (ou Ablation laser) est une technique conceptuellement,

simple : un faisceau laser pulsé intense passe par la fenêtre optique d’une chambre à vide et

est focalisé sur une cible qui peut être solide ou liquide. L’énergie est partiellement absorbée et

si la densité d’énergie (fluence) est supérieure au seuil de claquage du matériau, l’interaction

Laser-matériau résulte en la création d’un plasma constitué d’espèces partiellement ionisées

dirigé perpendiculairement à la surface de la cible. Un substrat est placé face à la cible à

une certaine distance de celle-ci et les espèces du plasma s’y condensent. Il s’en suit donc la

nucléation et la croissance du film (voir Fig 1.5).

Figure 1.5 – Schéma descriptif de technique de déposition par laser pulsé (PLD).

Les principaux avantages de cette technique résident dans la possibilité d’obtenir des

films de haute densité, avec une stœchiométrie contrôlée, de manière relativement simple

comparée à d’autres méthodes de dépôts sous vide et sans contamination extérieure.

1.2.2 Techniques de dépôt chimique

Dépôt chimique en phase vapeur (PECVD)

Le dépôt chimique en phase vapeur assisté par (PECVD) est un processus par lequel des

couches minces de divers matériaux peuvent être déposées sur des substrats à une tempéra-

ture inférieure à celle du dépôt chimique en phase vapeur (CVD). Le dépôt par (PECVD) est
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réalisé en introduisant des gaz réactifs entre des électrodes parallèles - une électrode mise à

la terre et une électrode alimentée par RF (Radio-Frequency). Le couplage capacitif entre les

électrodes excite les gaz réactifs en un plasma, ce qui induit une réaction chimique et conduit

au dépôt du produit de réaction sur le substrat. Le substrat, qui est placé sur l’électrode

mise à la terre, est généralement chauffé entre 250°C et 350°C, en fonction des exigences

spécifiques des couches minces [31]. En comparaison, CVD nécessite 600°C à 800°C. Les

températures de dépôt plus basses sont essentielles dans de nombreuses applications où les

températures CVD pourraient endommager les dispositifs fabriqués.

Les couches minces élaborées à l’aide de PECVD sont généralement le nitrure de silicium

(SixNy), le dioxyde de silicium (SiO2), l’oxy-nitrure de silicium (SiOxNy), le carbure de

silicium (SiC) et le silicium amorphe (α − Si). Le silane (SiH4), le gaz source de silicium,

est combiné avec un gaz source d’oxygène pour former du dioxyde de silicium ou une source

d’azote gazeux pour produire du nitrure de silicium [32, 33, 34]. Le dioxyde de silicium et

le nitrure de silicium sont des matériaux diélectriques (isolants) couramment utilisés dans la

fabrication de dispositifs électroniques pour isoler plusieurs couches conductrices, condensa-

teurs et pour la passivation de surface.

Dépôt chimique en phase vapeur (MOCVD)

MOCVD est une méthode de dépôt chimique en phase vapeur utilisée pour produire

des films minces monocristallins ou poly-cristallins. Il s’agit d’un processus de croissance de

couches cristallines pour créer des multicouches semi-conductrices complexes [35]. Contrai-

rement à l’épitaxie par jet moléculaire (MBE), la croissance des cristaux se fait par réaction

chimique et non par dépôt physique.

Dans le processus de MOCVD, des gaz précurseurs ultra-purs sont injectés dans un ré-

acteur, généralement avec un gaz porteur non réactif. Pour un semi-conducteur III-V, un

métal-organique pourrait être utilisé comme précurseur du groupe III et un hydrure pour

le précurseur du groupe V. Par exemple, le phosphure d’indium peut être déposé avec des

précurseurs de triméthylindium ((CH3)3In) et de phosphine (PH3). Lorsque les précurseurs

s’approchent du semi-conducteur (Wafer), ils subissent une pyrolyse et les sous-espèces ab-

sorbent sur la surface du semi-conducteur (Wafer). La réaction de surface de la sous-espèce

précurseur aboutit à l’incorporation d’éléments dans une nouvelle couche épitaxiale du ré-

seau cristallin semi-conducteur. Dans le régime de croissance limité par le transport de masse
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dans lequel les réacteurs MOCVD fonctionnent généralement, la croissance est entraînée par

la sursaturation des espèces chimiques en phase vapeur [36]. MOCVD peut faire croître des

films contenant des combinaisons du groupe III et du groupe V, du groupe II et du groupe

VI, groupe IV.

MOCVD est largement adopté dans l’industrie des semi-conducteurs. Les appareils qui

bénéficient de cette technologie comprennent les Lasers et les LED, les cellules solaires et

les transistors à effet de champ (FET). MOCVD permet la production de haut volume

d’hétérostructures semi-conductrices conçues à bande interdite. Le MOCVD peut également,

être utilisé pour la production contrôlée de nanomatériaux 0D, 1D et 2D.

Dépôt en phase liquide par sol-gel

Le principe de la technique sol-gel est étalé sur un substrat sous forme d’une solution

constituée d’un solvant dans lequel est dissout le matériau à déposer. L’étalement uniforme

est obtenu par rotation à vitesse constante du substrat. Le solvant est ensuite évaporé et un

deuxième traitement thermique permet de cristalliser la couche déposée [37, 38]. L’évapora-

tion du solvant est une étape délicate car la probabilité de fissurer la couche est grande.

Cette technique présente l’avantage d’être assez simple d’utilisation, elle ne nécessite

pas un équipement lourd et spécifique comme la MOCVD. De plus, il est facile d’ajuster

la composition de la solution. Par contre, la stœchiométrie finale de la couche obtenue est

difficile à obtenir mais l’inconvénient majeur est la faible épaisseur de la couche. Ainsi, pour

obtenir l’épaisseur voulue, l’étape d’étalement de la solution et d’évaporation du solvant doit

être effectuée plusieurs fois ce qui augmente les risques de fissures car les premières couches

déposées subissent tous les recuits successifs d’évaporation.

La grande diversité des matériaux obtenus par voie sol-gel fait que ceux-ci sont utilisés

dans de nombreuses applications. Un secteur particulièrement, exploité est celui de l’optique.

L’incorporation de colorants, de semi-conducteurs, de particules métalliques, de terres rares

permet de développer des systèmes tels que les cellules solaires, les Lasers à colorant, les

miroirs à conjugaison de phase, des luminophores. . .

Dépôt en phase liquide par spray pyrolyse

Spray pyrolyse est le nom le plus courant donné à cette technique. Il se compose de :

Spray et pyrolyse. Spray est un mot anglais qui indique le jet d’un liquide en fines gout-
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telettes, lancé par un pulvérisateur. La pyrolyse est un processus par lequel un solide (ou

un liquide) subit, sous l’effet de la chaleur et sans interaction avec l’oxygène ou tout autres

oxydants, une dégradation de ses produits chimiques à des plus petites molécules volatiles.

Cette méthode est basée sur la formation d’un aérosol à partir de diverses solutions de

précurseurs, qui pourraient être une solution de sels métalliques ou une solution colloïdale.

Les gouttelettes de solution générées (aérosol) sont ensuite chauffées très rapidement dans

un four à température donnée, passant ainsi par plusieurs étapes : (1) évaporation du solvant

de la surface des gouttelettes, (2) séchage des gouttelettes contenant le soluté précipité, (3)

le recuit du précipité à des températures élevées (thermolyse), (4) la formation de particules

microporeuses de composition de phase définie, (5) la formation de particules solides, et (6) le

frittage de particules solides [39, 40]. Par rapport à d’autres techniques synthétiques, le spray

pyrolyse est une méthode rentable et possède plusieurs avantages distinctifs. Principalement,

en raison de son équipement simple et de son agencement expérimental, elle ne nécessite pas

l’utilisation de réactifs et de compositions de haute qualité.

La technique de spray pyrolyse est peu coûteuse et l’une des méthodes dominantes per-

mettant d’obtenir des films poreux et des films avec un conditionnement à haute densité

et une grande uniformité des particules [41]. C’est également une méthode importante pour

obtenir des poudres ultrafines avec une petite taille de particules (< 1 mm), une distri-

bution granulométrique étroite (1 − 2 mm), une pureté élevée, une porosité élevée et une

grande surface spécifique [42, 43, 44]. Un certain nombre de matériaux, tels que Li4Ti5O12,

LiCoO2, LiFePO4 et Li2Ti3O7, qui sont des candidats prometteurs pour la fabrication de

batteries secondaires au lithium à l’état solide qui devraient être utilisées pour le stockage

d’énergie dans les véhicules électriques et pour la production d’électricité photovoltaïque ou

production d’énergie éolienne, ont été préparés en effectuant la méthode ultrasonique spray

pyrolyse [45] .

1.3 Techniques de caractérisation des couches minces

Dans la fabrication des couches minces, il est nécessaire de déterminer leurs caractéris-

tiques structurale et morphologique selon l’application visée. Pour cela, plusieurs techniques

de caractérisation sont développées pour analyser les propriétés des matériaux. Dans cette

section, nous allons citer quelques-unes les plus utilisées :
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1.3.1 Diffraction des rayons X

L’analyse par la diffraction des rayons X (XRD) est une technique utilisée en science des

matériaux pour déterminer la structure cristallographique d’un matériau. XRD fonctionne en

irradiant un matériau avec des rayons X incidents, puis en mesurant les intensités et les angles

de diffusion des rayons X qui quittent le matériau. Une utilisation principale de l’analyse

XRD est l’identification des matériaux en fonction de leur diagramme de diffraction. En plus

elle fournit également, des informations sur la manière dont la structure réelle s’écarte de

l’idéale, en raison de contraintes internes et de défauts.

Cette technique se base sur l’interaction des rayons X avec les atomes Fig 1.6, ce qui

provoque la diffusion des rayons incidents, ce phénomène est connu sous le nom de diffusion

élastique. Dans ce cas, un réseau régulier d’ondes sphériques est produit dont la majorité des

directions des ondes s’annulent par interférence destructrice, mais elles s’ajoutent de manière

constructive dans quelques directions spécifiques, comme déterminé par la loi de Bragg :

nλ = 2d sin θ (1.1)

Où d est l’espacement entre les plans de diffraction, θ est l’angle d’incidence, n est un entier

et λ est la longueur d’onde du faisceau.

Figure 1.6 – Technique de la diffraction des rayons X.

1.3.2 Microscope électronique à transmission

La microscopie électronique à transmission (TEM) est une technique utilisée pour ob-

server les caractéristiques de très petits spécimens [46, 47]. La TEM utilise un faisceau
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d’électrons accéléré, qui passe à travers un spécimen très mince pour permettre à un cher-

cheur d’observer des caractéristiques telles que la structure et la morphologie. La TEM est

également un outil important pour se renseigner sur la présence d’une relation d’orientation

entre la couche mince et le substrat, la présence de dislocations inadaptées à l’interface, la

présence de précipités, de défauts d’empilement et des joints de grain à faible angle.

Dans un microscope électronique à transmission, un canon à électrons tire un faisceau

d’électrons. Le canon accélère les électrons à des vitesses extrêmement élevées en utilisant

des bobines électromagnétiques et des tensions allant jusqu’à plusieurs millions de volts. Le

faisceau d’électrons est focalisé en un petit faisceau mince par une lentille à condensateur, qui

a une grande ouverture qui élimine les électrons à angle élevé. Ayant atteint leur vitesse la plus

élevée, les électrons zooment à travers l’échantillon ultra-mince et des parties du faisceau sont

transmises en fonction de la transparence de l’échantillon aux électrons. La partie du faisceau

émise par l’échantillon est focalisé par une lentille dans une image. L’image produite par le

TEM, appelée micrographie est vue par projection sur un écran phosphorescent. Lorsqu’il est

irradié par le faisceau d’électrons, cet écran émet des photons. Une caméra à film positionnée

sous l’écran peut être utilisée pour capturer l’image ou une capture numérique peut être

réalisée avec une caméra à dispositif à couplage de charge (CCD).

1.3.3 Microscope à sonde à balayage

Le microscope à sonde à balayage (SPM) est une méthode d’observation de la surface

d’un échantillon qui utilise une sonde physique pour interroger un échantillon plutôt que

la lumière [48]. Cela fournit une mine d’informations qui ne peuvent pas être obtenues par

microscopie optique. La résolution atomique de SPM peut systématiquement résoudre des

caractéristiques sub-nanométriques, dépassant même les techniques avancées telles que la

microscopie électronique à balayage (SEM) et la microscopie électronique à transmission

(TEM).

Le microscope à sonde à balayage a une pointe de sonde pointue à l’extrémité d’un porte-

à-faux, qui peut balayer la surface de l’échantillon. La pointe se déplace d’avant en arrière

de manière très contrôlée et il est possible de déplacer la sonde atome par atome. Une force

dévie le cantilever lorsque la pointe se rapproche de la surface de l’échantillon, qui peut être

mesurée par un laser réfléchi du cantilever dans les photodiodes. Il existe de nombreuses

forces différentes qui peuvent provoquer les déformations, telles que les liaisons mécaniques,
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électrostatiques, magnétiques, chimiques, de van der Waals et les forces capillaires. Les don-

nées des réflexions laser détectées par les photodiodes sont combinées pour générer une image

par un ordinateur. L’image n’a pas de couleur car il s’agit d’une représentation des propriétés

plutôt que de la lumière, bien qu’elles soient souvent colorées par le programme informatique

pour aider à différencier les différentes propriétés de l’échantillon.

1.4 Physique de la croissance des couches minces

1.4.1 Croissance épitaxiale

La croissance épitaxiale se réfère à la formation d’une couche monocristalline d’un ma-

tériau donné déposée sur une surface (substrat) monocristalline. En effet, l’épitaxie consiste

à obtenir un accord d’orientation et de position cristallographique entre le réseau atomique

de la couche déposée et celui du substrat. Il existe donc une relation d’orientation (ou épi-

taxiale) entre la couche et le substrat. La relation épitaxiale est déterminée par l’intervenant

d’un paramètre important (le désaccord paramétrique ou misfit) définie par la quantité :

f =
af − as
as

(1.2)

où af et as sont les paramètres de maille du film et du substrat respectivement.

Dans le cas de l’homo-épitaxie, le paramètre de maille, la structure et l’orientation de

la couche déposée sont les mêmes que pour le substrat. Par contre, dans le cas de l’hétéro-

épitaxie, la nature de la couche déposée est différente de celle du substrat. Ce type de

l’épitaxie est le plus général pour diverse applications technologiques telles que, les semi-

conducteurs, les dispositifs supraconducteur et optoélectronique... etc. En outre, la couche

obtenue par l’épitaxie dépend de la nature cristalline, l’orientation et de la qualité du sub-

strat. Il est donc nécessaire de déterminer la relation épitaxiale.

La Fig 1.7 illustre les différentes possibilités selon l’ordre de grandeur du désaccord de

maille entre le film et le substrat. La Fig 1.7-a montre le type d’interface dite incohérente,

ce cas est observé généralement lorsque le désaccord de maille est trop important. Lorsque

le désaccord de maille est faible (généralement inférieur à 10%) [49], la couche déposée se

déforme uniformément dans le plan d’interface pour adopter le réseau cristallographique

du substrat (Fig 1.7-b), dans ce cas on parle d’épitaxie cohérente. Au-delà d’un certain
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désaccord, la déformation élastique devient trop importante et les couches relaxent par l’in-

troduction de défaut, à savoir de dislocation à l’interface [50] (Fig 1.7-c).

Figure 1.7 – Illustration des interfaces selon le désaccord de paramètre de maille : (a) interface
incohérente, (b) interface cohérente avec une déformation élastique du film, (c) film relaxé par
l’introduction de dislocation à l’interface.

1.4.2 Processus atomiques de la croissance

La croissance est considérée comme un ensemble des processus élémentaire atomiques qui

se produisent sur le substrat. Les processus atomiques intervenant durant la croissance sont

montrés sur la Fig 1.8 .

Figure 1.8 – Processus atomiques de croissance d’un flux d’atomes sur le substrat.

Le flux d’atomes déposés sur la surface forme une structure de matière par interaction

avec les atomes du substrat. Les atomes arrivés sur la surface deviennent des adatoms et ils

peuvent diffusés pour créer un dimère (début de nucléation) ou pour s’attacher à un cluster

(îlots, agrégat) déjà formé. Lorsque le nombre des atomes déposés augmentent, les clusters

formés atteignent des dimensions suffisamment grandes sur la surface et donne une couche
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poreux. Ces clusters s’agglomèrent les uns aux autres parallèlement et perpendiculairement

sur la surface en diminuant la porosité de la couche. Cette étape est appelé la coalescence

et peut être accéléré par l’élévation de la mobilité des atomes déposés en augmentant la

température du substrat. Pendant cette étape, de nouveaux clusters peuvent être formés sur

des surfaces libérés par le rapprochement des clusters existant déjà, ne laissant que des trous

de faible dimension entre elle. Peu à peu, les trous se remplissent et une couche continue est

formée.

1.4.3 Modes de croissance cristallines

Lors de la croissance, la couche peut se développer en bidimensionnelle, tridimensionnelle

ou mixte selon les valeurs des énergies d’interaction du film (γf ), du substrat (γs) et d’inter-

face (γi) mises en jeu. La prédiction du mode de croissance peut se faire par une comparaison

des énergies d’interactions film-substrat en utilisant le critère de Bauer [51].

• γi+γf > γs d’un point de vue thermodynamique, il est plus favorable de minimiser les

surfaces libres du substrat et du film au détriment d’interactions film-substrat. Dans

ce cas, les atomes déposés se condensant sur le substrat peuvent nuclées et former des

îlots 3D (Fig 1.9-a). Ces îlots peuvent ensuite grossir et coalescer pour former une

couche plus ou moins continue. Ce mode est appelé Volmer-Weber.

• γi+γf < γs cette fois-ci, il est plus favorable thermodynamiquement de maximiser les

interactions film-substrat en minimisant les surfaces libre de ce dernier. Les atomes

qui arrivent à la surface se condensent et forment une monocouche recouvrant toute

la surface du substrat (Fig 1.9-b). Dans ce cas, la croissance de la couche Nme ne se

fait que lorsque la couche (N − 1)me a été totalement remplie. Ce mode de croissance

dit bidimensionnelle ou couche par couche, aussi appelé de type Frank-Ven der

Merewe.

• γi + γf ≈ γs dans ce cas intermédiaire, la croissance est une combinaison des deux

modes précédents. Au début, la croissance est bidimensionnelle pour former les pre-

mières couches, mais au-delà d’une certaine épaisseur l’énergie d’interaction atome-

substrat diminue progressivement et la croissance devient tridimensionnelle. Ce mode

présente une transition 2D-3D a pour nom le mode Stranski-Krastanov (Fig 1.9-c).

Ces modes peuvent dépendre des propriétés intrinsèques des matériaux étudiés i.e. les pro-

priétés élastiques, la réactivité chimique film-substrat etc..., mais également des conditions
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d’élaboration (température du substrat, vitesse de dépôt, taux de dépôt. . . ). Par exemple :

l’augmentation de la température du substrat influence la diffusion des adatoms sur la sur-

face et peut donc avoir un effet sur la compétition adsorption/désorption. La croissance de

type 3D conduit à un espacement des ilots et à une diminution de leur densité.

Figure 1.9 – Les modes de croissance des couches minces.

1.5 Système Cu/Si : état de l’art

Le système Cu/Si s’avère d’un intérêt énorme pour la conception des dispositifs à circuits

intégrés. En effet, le Cu est l’élément le plus prometteur dans la métallisation des matériaux

d’interconnexion pour la technologie de sub-microélectronique grâce à sa faible résistivité

électrique qui est d’environ 1.63 µΩcm et à sa haute température de fusion Tf = 1085

°C. Ces caractéristiques lui confèrent une résistance relativement forte à l’électro-migration.

Cependant, le cuivre présente des inconvénients que l’on cite entre autres, sa très haute

diffusion dans le silicium, ce qui conduit à la formation des couches de siliciures à l’interface

à des basses températures. Dans ce qui suit, nous allons présenter les principaux mécanismes

de la diffusion, formation des siliciures, réaction d’interface dans le système Cu/Si.

1.5.1 Réaction d’interface entre le Cu et le Si

Récemment, un grand intérêt a été accordé à l’étude d’interfaces Cu/Si. L’inter-diffusion

à travers l’interface, la nature des siliciures métalliques ou semi-conducteurs formés ont

fait l’objet de plusieurs études en raison de l’utilisation de ces siliciures dans les contacts
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et l’inter-diffusion des circuits intégrés à très grande échelle. Cet intérêt qui ne cesse de

croitre envers l’application des siliciures dans les schémas des circuits intégrés nécessite une

bonne compréhension de leurs associations avec d’autres éléments simples et composés. Les

propriétés physiques et chimiques des interfaces sont tributaires d’un certain nombre de

paramètres telles que la propreté de la surface du substrat Si, la méthode et les conditions

de déposition ainsi que de la microstructure de la couche déposée. La réaction d’interface dans

le système a été étudiée par Hong et al.[52]. Les résultats montrent l’évolution temporelle

du système au cours d’un recuit à une température de 240 °C, la Fig 1.10-b représente la

formation de première phase Cu3Si, celle-ci s’étend latéralement jusqu’à une limite de 4 à 7

µm. Après 3 heures de recuit d’autre phase sont identifiées comme Cu15Si4 et Cu5Si (Fig

1.10-c). Dans la gamme de température de recuit étudiée de 200 °C à 240 °C, la largeur de

Figure 1.10 – Représentation schématique vue de côté et images de MET (en champ clair)
de la zone de diffusion latérale du système Cu/Si : (a) avant recuit, (b) après un recuit à
240°C pendant 30 min, et (c) après un recuit à 240°C pendant 180 min. D’après Hong et
al.[52]

la phase Cu3Si augmente quadratiquement avec le temps comme suit.

e2 = D t2, et D = D0 exp−Ea/KT (1.3)

où e représente l’épaisseur de la phase interfaciale, t est le temps de recuit, D est le coefficient

de diffusion, D0 représente une constant qui varie en fonction de la température, Ea est une

énergie d’activation de la diffusion,KB et T sont la constante de Boltzmann et la température

respectivement.

La formation de cette phase est contrôlée par la diffusion. L’énergie d’activation estimée à

partir de la courbe d’Arrhenius présentée sur la Fig 1.11 est 0.95 eV . Ward et al.[53] et

Becht et al.[54] ont montré que pour des échantillons massifs, la formation de Cu3Si était

contrôlée par la diffusion aux joints de grains pour une température inférieure à 475°C et

par la diffusion en volume pour des températures supérieures.
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Figure 1.11 – Courbe d’Arrhenius d’évolution de la constante de croissance L²/t en fonction
de la température de recuit. L et t sont respectivement la largeur de la phase Cu3Si et le
temps de maintien à la température T. D’après Hong et al. [52]. Les deux courbes Bulk1
et Bulk2 superposées à celle de Hong sont issues d’études similaires réalisées respectivement
par Ward et al. [53] et Becht et al. [54].

1.5.2 Diffusion de Cu dans le Si

Le terme de diffusion est relatif aux déplacements individuels des atomes à l’intérieur

du réseau cristallin, ce qui aboutit à un transfert de matière. En générale, les principaux

mécanismes de diffusion sont la diffusion substitutionnelle et interstitielle. Les métaux de

transition (Cu, Ta, Pd, Ti. . . ) diffusent dans le Si via le mécanisme interstitiel [55, 56] au

cours duquel les atomes saute de proche en proche d’un site à un autre. Ce mécanisme conduit

à des coefficients de diffusion élevés. En particulier, le Cu possède un grand coefficient de

diffusion dans la plupart des semi-conducteurs Si, Ge, AsGa, etc. . . Dans le système Cu/Si,

l’inter-mixe entre les atomes du Cu et Si à l’interface est plus fort, ce qui conduit à la

formation d’une couche du siliciure dont l’épaisseur peut atteindre 200 nm. L’inter-mixe

entre les atomes pendant le dépôt est causé par les processus de diffusion qui sont dominés

par des effets thermique (voir Fig 1.12) et sont également influencés par l’énergie des atomes

incident [57].

Il est généralement admis que la diffusion rapide du cuivre est due principalement aux

interstitiels. Hall et Recette [58] ont mesuré le coefficient de la diffusion du cuivre dans le

silicium à des températures comprises entre 400°C et 680°C, ils ont conclu que le Cu diffuse

aux sites interstitiels du Si. Différent auteurs [59], [60] ont observé sur des échantillons de Si

contaminé au Cu, un défaut corrélé dont le coefficient de diffusion est supérieur de plusieurs

ordres de grandeur à celui extrapolé à température ambiante. Notons que le coefficient in-
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trinsèque de diffusion du cuivre dans le silicium à température ambiante est de l’ordre de

2, 8.10−7cm2s−1.

Figure 1.12 – Inter-mixe entre à l’interface les atomes du Cu et Si : (a) avec une température
300°C, (b) avec une température 100°C [57].

Nous donnons ci-dessous quelques valeurs des coefficients de diffusion du Cu dans le Si

pour différentes température.

T(°C) 25 300 400 500 600 700
D(m2/s) 5,49.10−10 0,77.10−6 2,8.10−6 0,75.10−5 0,154.10−4 0,2710−4

Tableau 1.1 – Coefficient de diffusion de Cu dans le Si à différentes température [61]

1.5.3 Croissance de Cu sur le Si

La croissance des couches minces métallique sur Si a fait l’objet de plusieurs études dans

les années 80 afin d‘établir des contacts électriques sur des dispositifs semi-conducteurs en Si.

La croissance conduit souvent à des textures poly-cristallines et à la formation des siliciures

métalliques. Ceci est causé par le désaccord paramétrique et par la forte réactivité du Si

avec la plupart des métaux. En particulier, le Cu fait partie des rares exceptions s’épitaxie

directement sur Si à température ambiante. Les couches du Cu sont le plus souvent utilisées

comme couches d’adaptation pour la reprise d’épitaxie des autres métaux. Un grand intérêt

est porté à l’étude du système Cu/Si avec le développement des nouvelles applications,

notamment la magnétorésistance (capteur et tête de lecture), l’enregistrement magnétique,

et les contacts ohmique etc... Hanbücken et al.[62] sont parmi les premiers à avoir publié

une étude sur la croissance du Cu et la caractérisation de l’interface Cu/Si(001)− (2× 1) à
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température ambiante. L’analyse par spectre Auger montre la présence d’un composé sans

structure proche de Cu3Si, dû la réaction ente le Cu et le Si à l’interface. Kemmann et

al.[63, 64] ont étudié la croissance sur Si(111)− (2×1) à température ambiante, suggère que

cette croissance se fait en deux étapes : premièrement, la croissance d’une couche 2D composé

d’un mélange allié Cu-Si puis d’une croissance 3D d’îlots de Cu. Pour le dépôt à haute

température, la croissance suit un mode de (Stanski-Krastanov). Ikeda et al.[65] ont étudié

le mode de croissance et les structures de la surface en fonction du traitement thermique.

Pour une faible épaisseur de Cu, l’étude porte sur le changement de structure de la surface

liée à la ségrégation du Cu provoquée lors de la trempe. A température ambiante, les résultats

montrent l’apparence d’une couche d’inter-diffusion de l’ordre de 2 monocouches. Ikeda et

al suggèrent également que le mode de croissance est de type (Stanski-Krastanov) pour

des températures supérieures à 400°C. Hashim et al.[66] ont étudié la croissance du Cu sur

Si(001)-hydrogéné par pulvérisation par faisceau d’ions à température ambiante. Une analyse

par Reflexion high energi-electron diffraction (RHEED) montre une amélioration de la qualité

cristalline du dépôt. De plus, à l’interface, la microscopie électronique en transmission montre

qu’il n’y a pas de zone d’inter-diffusion apparente.

La plupart des études de la croissance du Cu sur Si ont été fait par des techniques expéri-

mentales et sont focalisées sur l’inter-diffusion et la caractérisation de l’interface, mais il n’y

a pas beaucoup d’étude sur la morphologie et la qualité structurale de la couche du Cu for-

mée. Cependant, en raison de la limitation des conditions d’expérimentation, les études sont

limitées à quelques cas spécifiques, ce qui ne permet pas d’avoir une compréhension globale.

Avec le développement de l’informatique, la simulation se rapproche de plus en plus aux

conditions expérimentales, dans la mesure où les résultats fournis par l’ordinateur peuvent

souvent, être directement comparés aux résultats expérimentaux. Dans ce contexte, l’utilisa-

tion des outils de simulation devient extrêmement puissante pour comprendre et étudier des

régions qui ne sont pas accessible expérimentalement ou qui impliqueraient des expériences

très coûteuses comme les phénomènes sous très hautes pression et/ou température. Pour ses

intérêts, nous allons décrire dans le chapitre suivant, les aspects de la modélisation de la

croissance des couches minces avec différentes méthodes.
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1.6 Contexte et objectif de la thèse

La croissance des couches minces est devenue l’une des méthodes de fabrication per-

mettant de créer divers matériaux dont l’épaisseur est de quelques nanomètres et avec des

propriétés physiques différentes de celle des matériaux massifs. Les couches minces ont attiré

l’attention de nombreux chercheurs en raison de leurs intérêts fondamentaux et technolo-

giques. Leurs fabrications trouvent de nombreuses applications dans les divers domaines :

les composantes électroniques, l’optique, les cellules photovoltaïques. . . etc. En particulier,

la croissance des films de Cu sur le Si devient un objectif primordial pour le circuit intégré

remplaçant l’Al grâce à sa haute résistance à la migration et à sa faible résistivité. Plusieurs

techniques sont utilisées pour faire croître les couches minces de Cu sur le substrat de Si

notamment, la méthode d’évaporation par faisceau d’électrons [18, 19], l’épitaxie par fais-

ceau moléculaire [20] et la pulvérisation magnétron [21]. En effet, la croissance des couches

minces regroupe essentiellement, plusieurs phénomènes qui peuvent avoir lieu sur le substrat

(adsorption des adatoms, diffusion, désorption. . . ). Ces phénomènes sont fortement liés aux

conditions de dépôt par exemple, le type du substrat, la température, l’énergie et l’angle

d’incidence des atomes, le flux de dépôt. . . et ils ont influencé les propriétés (morphologie,

structure cristalline, rugosité de surface. . . ) des couches minces obtenue. Et par conséquent,

la compréhension et le contrôle précis de ces phénomènes pendant le processus de dépôt est

crucial pour la production d’une couche mince de haute qualité. De plus, les mécanismes

de croissance des couches minces ne sont pas faciles à expliquer uniquement à partir des

expériences et ce, pour ses limitations de l’analyse en détail les processus de dépôt à l’échelle

atomique. Pour ce fait, certaines méthodes numériques ont été développées pour comprendre

le mécanisme de croissance des couches minces. La méthode de dynamique moléculaire (DM)

est l’une de ces méthodes qui est souvent utilisée pour renforcer les expériences en matière

d’analyse et à compréhension de ces mécanismes de croissance. Dans notre thèse, nous avons

utilisé la (MD) pour étudier la croissance des couches minces de Cu sur le substrat de Si

en contrôlant le changement des propriétés (morphologie, structure cristalline, rugosité de

surface, la contrainte) en fonction des paramètres de dépôt (énergie, angle d’incidence des

atomes déposée, la température du substrat, le flux de dépôt ainsi la température de recuit).

Le chapitre suivant est l’objet de la description en détail, de telle méthode.
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1.7 Conclusion

Dans ce chapitre, nous avons présenté trois parties, la première a été consacrée à une vue

générale sur les couches minces, leurs propriétés intéressantes, leurs domaines d’application,

ainsi que les différentes techniques de leurs fabrication et de leurs caractérisation. Dans

la deuxième partie, nous avons rappelé le concept fondamental de la croissance des couches

minces, notamment la relation épitaxiale, le processus atomique de la croissance et les modes

de croissance rencontrés lors des dépôts de ces couches. Ensuite, nous avons donné l’état de

l’art du système Cu/Si qui nous intéresse dans le cadre de cette thèse. Nous avons également

exposé l’intérêt du système Cu/Si et les mécanismes sur la réaction entre le film mince du

Cu avec le substrat en Si, la diffusion de Cu dans Si, ainsi que la formation des siliciures par

la croissance de Cu sur le Si.
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Chapitre 2 Méthodes de simulation

2.1 Introduction

Avec le développement des ordinateurs électronique, les méthodes des simulations nu-

mériques sont devenues des outils très puissants qui complètent les approches théoriques et

expérimentales. Elles donnent la meilleure contribution dans les situations où le fossé entre

l’explication théorique et les mesures du laboratoire est grand. Ces méthodes sont cloisonnées

à des échelles spatiales et temporelles différentes. En sciences des matériaux, les méthodes de

simulations numériques permettent de modéliser un matériau depuis la structure électronique

jusqu’aux milieux continus. A l’échelle la plus fondamentale, la théorie de la fonctionnelle

de la densité (DFT) permet d’avoir une bonne compréhension des propriétés des matériaux

par la description de leurs structures électroniques [67]. A l’échelle atomique ou moléculaire,

la méthode de Dynamique Moléculaire (DM) permet de décrire les propriétés dynamiques,

thermodynamique et structurales sur des échelles de l’ordre de 100 nanomètres et à quelques

dizaines de nanosecondes. A l’échelle mésoscopique, la méthode de Monte Carlo cinétique

permet d’aborder les phénomènes à l’échelle de l’ordre de la microseconde avec une taille de

l’ordre de micromètres. Pour l’échelle macroscopique, les méthodes de différences finies et

éléments finis sont les plus utilisées et elles permettent de donner l’accès aux comportements

thermiques et mécaniques des matériaux. La Fig 2.1 montre les méthodes de simulation

utilisées selon les échelles du temps et d’espace spécifique.

Figure 2.1 – Méthodes de simulation numérique dans les échelles du temps et d’espace.
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Dans cette thèse, nous étudions un système représentant la croissance des atomes de

cuivre sur un substrat de silicium. Nous avons modélisé ce système par une approche à

l’échelle atomique en utilisant la méthode de dynamique moléculaire [68]. Cette méthode

permettra d’analyser les propriétés structurales et dynamiques des systèmes ainsi d’accéder

aux mécanismes de croissance et de diffusion atomique sur la surface et à l’interface qui

ne sont pas accessibles par les méthodes expérimentales disponibles actuellement. Dans ce

travail, nous avons effectué la simulation numérique (DM) à l’aide du logiciel (LAMMPS)

(Large-Scale Atomic/Molecular Massively Simulator) [69]. Dans ce chapitre nous présentons

dans un premier temps, le fonctionnement de la DM : principe et aspects techniques. Dans

un second temps, nous allons consacrer la deuxième partie de ce chapitre à la présentation

des potentiels d’interaction décrivant notre système étudié.

2.2 Dynamique moléculaire

La méthode de DM consiste à simuler l’évolution temporelle d’un système contenant N

particules (atome ou molécule) qui sont en équilibre ou hors équilibre. La DM constitue un

outil de compréhension de la matière fondé sur la mise en œuvre des forces interatomiques.

La résolution de ce système se fait par l’intégration numérique des équations du mouvement

classique en utilisant les lois newtoniennes de la mécanique classique. Dans ce cas, la particule

est considérée comme la masse ponctuelle obéie à une interaction mutuelle avec les autres

constituants du système et chaque particule étant définie par trois degrés de liberté relatifs

aux positions et trois relatifs aux impulsions, ce qui signifie que le système est déterminé par

6N degré de liberté.

2.2.1 Equation du mouvement

Considérons un système isolé constitué de N particules supposons ponctuelle de mass m

avec les cordonnées de position {ri = 1, .., N} et d’impulsion {pi = 1, .., N} les particules en

interaction à travers un potentiel V (ri, ..., rN). L’hamiltonien du système s’écrit :

H(ri, ..., rN , pi, ..., pN) =
N∑
i=1

p2i
mi

+ V (ri, ..., rN) (2.1)
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Les équations du mouvement s’écrivent sous la forme suivant :

ṗi =
∂H

∂ri
= Fi(ri, ..., rN) (2.2)

ṙi =
∂H

∂pi
=

pi
mi

(2.3)

avec Fi la résultante des forces appliquées sur la particule i :

Fi = −∂V
∂ri

(2.4)

D’autre part, à partir de la définition de l’accélération ȧi = ṗi/mi, nous retrouvons le principe

fondamental de la dynamique :

Fi = miai (2.5)

Pour résoudre les équations 2.2 et 2.3 du mouvement des particules, nous sommes amené à

connaitre le modèle d’interaction et donc le potentiel V (ri, ..., rN), qui permettra de déter-

miner les forces et les accélérations.

2.2.2 Description des interactions entre les particules

Dans une simulation de DM, la connaissance de la force s’exerçant entre les particules

constituent le système est crucial pour déterminer leur évolution. Ces forces sont déterminées

à partir de dérivé d’une fonction d’énergie potentielle V (rN) :

F = −∂V (rN)

∂rN
(2.6)

Cette fonction constitue un élément clé pour le calcul moléculaire, il permet de reproduire

toutes les interactions intramoléculaire et intermoléculaire présentes dans le système. La

modélisation de ces interactions passe en générale par une écriture sous la forme analytique

suivante :

V (rN) = v0(ρ)+
N∑
i1

v1(ri1)+
1

2 !

N∑
i1 6=i2

v2(ri1 , ri2)+
1

3 !

N∑
i1 6=i2 6=i3

v3(ri1ri2 , ri2ri2 , ri1ri3)+ ... (2.7)

Le terme v0(ρ) décrit le comportement du gaz d’électrons dans les systèmes métalliques. Le

deuxième correspond à l’énergie due au champ de forces externe : la gravité, champ électrique
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ou magnétique qui agit sur les atomes. Les autres termes successifs de ce développement à

deux, trois corps ou plus concernent les interactions faisant intervenir simultanément deux,

trois atomes ou plus, respectivement. Le terme d’interaction à deux corps est le terme prin-

cipal et peut parfois suffire à lui seul à représenter les interactions d’un système réel. Les

termes suivants dans l’équation 2.7 peuvent représenter des caractéristiques directionnelles

des liaisons physiques. Le potentiel d’interaction dépend du matériau à simuler parce qu’il

repose sur la reproduction de toutes les interactions existantes dans le système considéré.

Donc, le choix du modèle d’interaction est le premier pas de la simulation. La deuxième

partie de ce chapitre sera consacré à la description de potentiel d’interaction dans le système

Cu-Si.

2.2.3 Algorithmes d’intégration des équations du mouvement

La résolution des équations du mouvement pour un système deN particules en interaction

ne peut se faire que numériquement en utilisant une méthode de différences finies. Le principe

de la résolution consiste à déterminer les positions et les vitesses de chaque particule du

système à un instant t+ ∆t, connaissant (position, vitesses et forces) au temps t en utilisant

le développement de Taylor :

ri(t+ ∆t) = ri(t) +
dri(t)

dt
∆t+

1

2!

d2ri(t)

dt2
∆t2 + ...+

1

n!

dnri(t)

dtn
∆tn (2.8)

Tous les algorithmes d’intégration supposent que les positions, les vitesses et les accélérations

peuvent être approchées par le développement en série de Taylor (équation 2.8).

r(t+ ∆t) = r(t) + v(t)∆t+
1

2
a(t)∆t2 + ... (2.9)

v(t+ ∆t) = v(t) + a(t)∆t+
1

2
b(t)∆t2 + ... (2.10)

a(t+ ∆t) = a(t) + b(t)∆t+ ... (2.11)

où r, v et a sont la position, vitesse et accélération respectivement, ∆t est le pas de temps

d’intégration. Il existe plusieurs algorithmes pour intégrer numériquement les équations de

Newton du mouvement.

Algorithme de Verlet-vitesse

L’algorithme de Verlet dit "sous forme des vitesses" est généralement utilisé pour intégrer
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les équations de mouvement et obtenir une trajectoire de chaque atome en fonction du temps.

L’algorithme a été développé par Swope et al.[70]. Il se présente sous la forme suivante :

ri(t+ ∆t) = ri(t) + vi(t)∆t+
1

2

Fi(t)

mi

∆t2 (2.12)

vi(t+ ∆t) = vi(t) +
1

2

[
Fi(t)

mi

+
Fi(t+ ∆t)

mi

]
∆t (2.13)

L’équation 2.13, correspond l’évolution temporelle des vitesses s’obtient par une combinaison

des développements au second ordre de ri(t + ∆t) et vi(t + ∆t). A partir des positions,

vitesses et accélérations des particules à l’instant t, on détermine les positions des particules

à l’instant t+ ∆t à partir de l’équation 2.12. A partir des vitesses à l’instant t, on détermine

partiellement les vitesses à l’instants t+ ∆t à partir de l’équation 2.9, on évalue ensuite les

forces à l’instant t+ ∆t et on complète le calcul des vitesses à l’instant t+ ∆t par le dernier

terme du membre de droite de l’équation 2.13.

L’algorithme de Verlet-vitesse est à la fois simple à implémenter, précis et stable pour

des grands pas de temps, ce qui explique sa popularité parmi les algorithmes de dynamique

moléculaire. Cet algorithme ne nécessite que la donnée d’une seule configuration de positions

et de vitesses pour démarrer, contrairement à l’algorithme de Verlet original.

2.2.4 Conditions aux limites

En général, dans une simulation de dynamique moléculaire, les particules sont placées

dans une boîte avec un volume V = Lx × Ly × Lz de taille ne dépasse habituellement

pas la dizaine de nanomètre. La petitesse de cette taille rend inévitable les effets de bord

et de surface puisque les particules proches de bord auraient moins de voisins que ceux

à l’intérieur. Cette situation n’est pas réaliste lorsqu’on veut étudier l’évolution d’un gaz

d’atomes. Dans ce cas les effets de surface induits fausseraient les résultats de simulation.

Pour cela, l’application des conditions aux limites périodiques est cruciale pour éviter le

problème des effets de bord et de surface [71]. La figure 2.2 illustre la boîte de simulation et

l’application des conditions périodiques. Les atomes (en rouge) sont placées dans la boîte dite

centrale (ou principale). Cette boîte est entourée par d’autres boîtes dite (image) produite

par la répétition de la boîte centrale dans toutes les directions, ce qui constitue 8 boîtes dans

le plan 2D et 26 boîtes dans l’espace 3D. Les boîtes virtuelles sont des copies de la boîte

centrale, c’est-à-dire que les mouvements des atomes sont similaires. Lorsqu’une particule sort
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de la boîte centrale par une des faces, elle est remplacée par une particule image d’une boîte

adjacente de la face opposée. Cela permet de garder le nombre de particules constant dans

la boîte de simulation [72]. L’application des conditions aux limites périodiques introduit la

Figure 2.2 – Illustration des conditions aux limites périodiques.

possibilité d’interaction d’une particule avec ses propres images ou avec d’autres particules

et leurs images simultanément. Pour éviter cet effet, une convention dite image minimale

a été introduit pour la première fois par Metropolis et al.[73]. Cette méthode consiste à

ne compter pour chaque particule que les forces provenant de ses voisines. La portée des

interactions entre les particules est contrôlée par un cercle troncature de rayon de coupure

rc, au-delà duquel les interactions sont considéré négligeables comme montré sur la Fig 2.3.

Cette portée est assumée d’être plus petite que L/2, où L est la longueur de la boîte.
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Figure 2.3 – Représentation de la convention d’image minimale de la particule dans la boîte
centrale.

2.2.5 Ensembles thermodynamiques

Les ensembles thermodynamiques sont définis par un nombre restreint des grandeurs

thermodynamiques appelées variables, comme par exemple, le nombre de particule N , la

température T , la pression P , le volume V et l’énergie E. durant d’une simulation de dy-

namique moléculaire, le système va évoluer dans le temps et par conséquent les grandeurs

thermodynamiques vont également évoluer. Il est important de déterminer l’ensemble ther-

modynamique dans le but de réaliser des simulations plus proche de l’expérience. Dans cette

partie, nous citons trois ensembles thermodynamique : ensemble micro-canonique NV E,

ensemble canonique NV T et l’ensemble isotherme-isobare NPT .

Ensemble micro-canonique NVE :Cet ensemble correspond un système isolé c’est-

à-dire qu’il ne peut échanger ni énergie ni particules avec le milieu extérieur. Dans ce cas,

son volume, énergie et le nombre de particule est fixe. Il s’agit de l’ensemble naturel des

simulations de dynamiques moléculaire.

Ensemble canonique NVT :Dans cet ensemble, le système n’est plus isolé mais en

contact avec un thermostat ou réservoir de chaleur. Généralement, les simulations à tempé-

rature constante sont aussi réalisées, ce qui suppose que le système soit couplé à un ther-

mostat pour maintenir la température autour d’une valeur moyenne durant la simulation.

Pour réaliser cette opération, le thermostat est considéré comme un ou plusieurs degrés de
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liberté supplémentaires. Il existe plusieurs approche de thermostats : approche Berendsen

[74], Andersen [75] et Nosé-Hoover [76].

Ensemble isotherme-isobare NPT : Le nombre d’atomes (N), la pression (P) et

la température (T) sont conservés. C’est un ensemble thermodynamique qui représente les

conditions expérimentales réelles du laboratoire. L’ensemble est couplé avec un deuxième

réservoir appelé barostat. Cet ensemble permet d’étudier des changements structuraux dus

à des transitions de phase ou à la pression.

2.3 Potentiel d’interaction pour le système Cu/Si

Dans les simulations de DM, les potentiels et les paramètres correspondants décrivant

les interactions entre les atomes sont très cruciales pour prédire avec précision les propriétés

des matériaux. Pour avoir une description réaliste de comportement du système Cu/Si,

les potentiels doivent décrire correctement la liaison métallique du cuivre en prenant en

compte le degré de covalence dû à la présence du silicium. Dans la littérature, trois types

de potentiels ont été proposé pour étudier ce genre du système métal/silicuim. Les deux

premier type ont été faite par Dongare et al.[77] qui combine un potentiel (Embedded Atom

Method : EAM) proposé par Daw et Baskes [78] avec un potentiel à trois corps Stillinger-

Weber [79]. Le deuxième type est le potentiel (Modified Embedded Atom Method : MEAM) a

été proposé par Kubo et al.[80] pour la description du dépôt de goutte Au sur un substrat de

silicium. Dans cette partie, nous allons présenter le formalisme des potentiels : EAM, Tersoff

et MEAM pour décrire les interactions de notre système Cu/Si. Le potentiel EAM donne une

description réaliste du comportement des métaux que ce soit pour les propriétés de volume

ou de surface. Il a été utilisé avec succès pour étudier les propriétés physique des verres

métallique [81, 82, 83] et la diffusion des surfaces [84, 85]. En outre, il est largement utilisé

pour étudier la croissance des couches minces [26, 86, 87]. Le potentiel de Tersoff est parmi les

potentiels les plus utilisés pour simuler convenablement les propriétés structurales et élastique

des éléments (silicium, germanium, carbone. . . ). Dans notre étude, nous avons combiné le

potentiel EAM avec le potentiel de Tersoff et son extension [88] pour décrire les interactions

entre Cu-Cu, Si-Si et Cu-Si respectivement. Le potentiel MEAM est également utilisé dans ce

travail pour décrire les interactions entre Cu-Si. Ryu et al.[89] ont été développé récemment

le potentiel de MEAM par ajustement des paramètres sur les propriétés thermodynamique
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du système métal-silicium ce qui nous est apparu promoteur pour notre étude.

2.3.1 Formalisme du potentiel EAM

Le potentiel EAM est un potentiel à multi-corps utilisé généralement pour décrire la

liaison atomique dans les systèmes métalliques. Le potentiel EAM ont permis de décrire un

bon nombre de propriétés des métaux à structure cfc, des métaux de transition, ainsi certains

alliages [78, 90]. Dans l’EAM, chaque atome d’un cristal est considéré comme étant plongé

dans un gaz d’électron fourni par les autres atomes voisins. Dans ce cas la densité électronique

du solide est approchée par la superposition des densités électroniques sur chaque atome.

Dans ce modèle, l’énergie potentielle est exprimée comme la somme des énergies requises

pour placer un atome dans le métal. L’énergie totale du système est donné par :

Etot =
∑
i

(
Fi(ρi) +

1

2

∑
i 6=j

)φij(rij)

)
(2.14)

ρi =
∑
i 6=j

fi(rij) (2.15)

où Etot est l’énergie totale du système, ρi est la densité électronique autour de l’atome i

due aux autres atomes du métal et Fi(ρi) est une fonctionnelle de la densité qui représente

l’énergie nécessaire pour immerger l’atome i dans la densité de charge électronique locale ρi.

φij(rij) est un potentiel à deux corps qui peut être choisi le plus simple possible.

2.3.2 Formalisme du potentiel de Tersoff

Le potentiel de Tersoff est un modèle de potentiel à trois corps qui permet de décrire

les systèmes à liaisons tétraédriques contrairement aux potentiels à deux corps se révèlent

incapables de modéliser tous les types de structures comme les structures tétraédriques

puisqu’ils ne prennent en compte ni la directivité de la liaison chimique, ni sa nature. Ce

modèle permet de reproduire avec exactitude les propriétés structurales et élastiques des

semi-conducteurs élémentaires tels que le silicium et le carbone [91]. Récemment, ce potentiel

a été amélioré pour pouvoir étudier les propriétés physiques de divers composés : SiC, GeC

[92] et BN [93]. Dans le formalisme de Tersoff, le potentiel est caractérisé par la combinaison

d’une fonction angulaire simple et d’un potentiel de pair très cohésif, l’énergie potentielle
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totale :

E =
1

2

∑
i

∑
j 6=i

Uij (2.16)

où Uij représente le potentiel interatomique entre l’atome i et l’atome j a la forme suivante :

Uij = fc(rij) [fR(rij) + bijfA(rij)] (2.17)

fR(rij) désigne un potentiel de pair répulsif et forme un terme à deux corps, tandis que et

fA(rij) représente un potentiel de pair attractif et inclut des interactions à trois corps. Leurs

formes sont s’exprimées comme suit :

fR(rij) = A exp−λ1r (2.18)

fA(rij) = −B exp−λ2r (2.19)

fc(rij) dans l’Eq 2.17 est une fonction de coupure utilisé pour limiter la portée du potentiel,

fc(rij) =


1 si x < R−D

1
2
− 1

2
sin
(
π
2
r−D
D

)
si R−D < r < R +D

0 si r < R +D

(2.20)

où deux paramètres de coupure sont représentés par R −D et R + D qui sont sélectionnés

pour inclure uniquement les interactions du premier voisin.

La fonction bij dans l’Eq 2.17 représente le terme principale dans le potentiel qui caractérise

l’angle de liaison et dépend de la coordination des atomes autour de l’atome i, son expression

est donnée par :

bij =
(
1 + βnεnij

)1/2n (2.21)

avec

εij =
∑
k 6=i,j

fc(rik)g(θijk) (2.22)

g(θijk) = 1 +
c2

d2
− c2

d2 + (h− cos (θijk))2
(2.23)

Le terme εij définit le nombre de coordination de l’atome i, à savoir le nombre de voisins les

plus proches, pris en compte la distance relative des deux voisins (rij − rik). θijk représente

l’angle entre les atomes i, j et k. En outre la fonction g(θijk) à un minimum pour h-cos θijk.
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Les paramètres de ce potentiel ont été choisis pour qu’ils soient compatibles avec les

données théoriques et expérimentales obtenues pour des configurations de Si et de Cu. Les

règles de combinaison entre les deux composants sont utilisées comme suit.

λij1 =
1

2
(λi1 + λj1) (2.24)

λij2 =
1

2
(λi2 + λj2) (2.25)

Aij = (AiAj)1/2 (2.26)

Bij = χij(B
iBj)1/2 (2.27)

Qij = (QiQj)1/2 (2.28)

Sij = (SiSj)1/2 (2.29)

Les valeurs de ces paramètres, y compris A, B, λ1, λ2, R, D, β, n, c et d pour un seul

composant Cu et Si sont définies dans [87] :

Si Cu
A(eV) 1830.8 803.12
B(eV) 471.18 43.25
λ(Å−1) 2.4799 2.83
µ(Å−1) 1.7322 1.412
β 1.1000.10−6 0
n 0.78734 1
c 1.0039.105 0
d 16.217 1
h -0.59825 0

R(Å) 2.85 3.075
D(Å) 0.15 0.255

Tableau 2.1 – paramètres du potentiel Tersoff pour Si et Cu

2.3.3 Formalisme du potentiel MEAM

La méthode MEAM est le premier formalisme semi-empirique du potentiel interatomique

qui a montré la possibilité d’appliquer un seul formalisme à un large éventail d’éléments, no-

tamment les structures cfc, bcc, hcp, diamant et même les éléments gazeux [94, 95, 96]. Le

potentiel MEAM est une forme plus générale du potentiel EAM qui a inclut les caracté-
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ristiques directionnelles de la liaison chimique avec une dépendance angulaire explicite de

la densité électronique locale contrairement au modèle EAM. Dans le modèle de MEAM,

l’énergie potentielle d’un système d’atomes est donnée par :

E =
∑
i

[
Fi(ρi) +

1

2

∑
j 6=i

Sijϕij(Rij)

]
(2.30)

où Fi(ρi) est une fonction dépendant de la densité électronique ρi de l’atome i, Sij et ϕij(Rij)

sont le facteur d’écrantage et le potentiel d’interaction de pair entre les atomes i et j séparés

par une distance Rij.

La fonction Fi(ρi) s’écrit de la manière suivant :

Fi(ρi) = AEc
ρi
ρ0

ln
ρi
ρ0

(2.31)

où A est un paramètre ajustable, Ec est l’énergie cohésive, ρ0 est la densité électronique

de référence (lorsque les atomes individuels sont aux positions exactes de la maille). ρi se

compose de densité électronique partielle à symétrie sphérique ρ(0)i et angulaire ρ(1)i , ρ(2)i , et

ρ
(3)
i . Les expressions de densité électronique est donnés par :

(
ρ
(0)
i

)2
=

[∑
j 6=i

Sijρ
α(0)
j (Rij)

]2
(2.32)

(
ρ
(1)
i

)2
=
∑
α

[∑
j 6=i

Rα
ij

Rij

Sijρ
α(1)
j (Rij)

]2
(2.33)

(
ρ
(2)
i

)2
=
∑
α,β

[∑
j 6=i

Rα
ijR

β
ij

R2
ij

Sijρ
α(2)
j (Rij)

]2
− 1

3

[∑
j 6=i

Sijρ
α(2)
j (Rij)

]2
(2.34)

(
ρ
(3)
i

)2
=
∑
α,β,γ

[∑
j 6=i

Rα
ijR

β
ijR

γ
ij

R3
ij

Sijρ
α(3)
j (Rij)

]2
− 3

5

[∑
j 6=i

Sijρ
α(3)
j (Rij)

]2
(2.35)

Les fonctions ρα(m)
i (m = 0...3) représentent la densité électronique de l’atome j situé à une

distance Rij de l’atome i. α est la composante de Rij avec α = x, y, z.

Le potentiel d’interaction de pair ϕij(Rij) dans l’Eq 2.30 est déterminé à partir de l’énergie

totale par atome et la fonction dépendant de la densité électronique. L’expression de ce
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potentiel prend deux formes selon la somme des termes d’interaction de pair. Si la somme

est prise sur les premiers voisins à la distance R, l’énergie potentielle prend la forme dite

1NN (first nearest neighbour).

Eu(R) = F
(
ρ0(R)

)
+ (

Z1

2
)ϕ(R) (2.36)

où Z1 est le nombre d’atomes en premiers voisins. Pour une structure de référence cfc de

Cu Z1 = 12 et Z1 = 4 pour une structure de référence de Si diamant. R est la distance des

premiers voisins.

Dans le cas où la somme des termes d’interaction de pair est allongée aux seconds voisins,

l’énergie prend la forme dite 2NN (second nearest neighbour) en supposant que tous les

atomes ont le même environnement. L’énergie est exprimée comme suit :

Eu(R) = F
(
ρ0(R)

)
+ (

Z1

2
)ϕ(R) + (

Z2

2
S)ϕ(aR) (2.37)

où Z2 est le nombre d’atomes en position de seconds voisins, S est le facteur d’écrantage

pour les interactions 2NN et a le rapport entre 1NN et 2NN.

Le potentiel d’interaction de pair ϕ(R) peut être obtenu à partir de l’Eq 2.37 par l’introduc-

tion d’une autre fonction ψ(R) donnée par :

Eu(R) = F
(
ρ0(R)

)
+ (

Z1

2
)ψ(R) (2.38)

ψ(R) = ϕ(R) + (
Z1

Z2

)ϕ(aR) (2.39)

A partir de l’équation 2.38 (2.39),

ψ(R) =
2

Z1

+
[
Eu − F

(
ρ0(R)

)]
(2.40)

Le potentiel d’interaction de pair prend alors la forme suivante

ϕ(R) = ψ(R) +
∑
n=1

(−1)n
(
Z2

Z1

S

)n
ψ(anR) (2.41)

La somme sur n est effectué jusqu’à la convergence vers la valeur de l’énergie potentielle

pour la structure de référence.
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Le dernier terme (le facteur d’écrantage Sij ) de l’équation 2.30 (2.31) a été proposé pour

pallier les effets de la troncature du potentiel. Pour deux atomes i et k, leur interaction est

écranté par un facteur Sik, qui dépend de la distribution des voisins communs j aux atomes

i et k. l’expression de ce facteur est donné par :

Sij =
∏
j 6=i,k

Sijk (2.42)

Le facteur Sijk est calculé à l’aide d’une construction géométrique simple. Imaginez une

ellipse sur le plan (x, y) passant par les atomes i, j et k, l’axe x de l’ellipse étant déterminé

par les atomes i et j. l’équation de l’ellipse est donnée par :

x2 +
1

C
y2 =

(
1

2
Rij

)2

(2.43)

Pour chaque atome k, la valeur du paramètre C peut être calculée à partir des distances

relatives entre les trois atomes i, j et k, comme suit :

C =
2 (Xij +Xjk)− (Xij −Xjk)

2

1− (Xij −Xjk)
2 (2.44)

avec Xij = (Rij/Rik)
2 et Xjk = (Rjk/Rik)

2. Le facteur Sijk est déterminé par deux para-

mètres Cmin et Cmax. Pour C = Cmax (l’atome j est à l’extérieur de l’ellipse), l’interaction

entre les deux atomes n’est pas écranté Sijk. Si C = Cmin (l’atome j est à l’intérieur de l’el-

lipse), l’interaction est écranté totalement (Sijk = 0). Dans l’espace entre les deux ellipses,

l’interaction est partiellement écrantée et le facteur Sijk prend des valeurs comprises entre 0

et 1 données par :

Sijk = fc

(
C − Cmin

Cmax − Cmin

)
(2.45)

avec

fc =


1 x ≥ 0

(1− (1− x4))2 1 < x < 0

0 x ≤ 0

(2.46)

cette fonction assure la continuité et la dérivabilité de Sijk quelque que soit la valeur de x.

dans la plupart des cas, Cmax et Cmin prend les valeur par défaut 2.8 et 2.0 pour assurer que

toutes les interactions en premiers voisins ne sont jamais écrantées et les interactions avec

les seconds voisins sont toujours écrantées respectivement.
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Les paramètres du potentiel MEAM pour le Cu, Si purs et Cu-Si [97] sont donnés par le

Tableau 2.2 et 2.3 respectivement :

Tableau 2.2 – Paramètres du potentiel MEAM pour Si et Cu purs

Elem Ec(eV ) a0(Å) A α β0 β1 β2 β3

Si 4.63 5.4 1.0 4.87 4.4 5.5 5.5 5.5
Cu 3.54 3.62 1.07 5.1 3.63 2.2 6.0 2.2

Elem t0 t1 t2 t3 Cmin Cmax ρ0
Si 1 2.05 4.47 -1.8 2 2.8 2.2
Cu 1 4.91 2.49 2.95 0.8 2.8 1.1

Tableau 2.3 – Paramètres du potentiel MEAM pour Cu-Si.

Elem Ec(eV ) R0(Å) α CSi,Cu,Si
min CSi,Cu,Si

max

Cu-Si 0.14 2.46 4.74 0.0 2.8

CCu,Si,Cu
min CCu,Si,Cu

max CSi,Si,Cu
min CSi,Si,Cu

max CSi,Cu,Cu
min CSi,Cu,Cu

max

0.0 2.8 2.0 2.8 2.0 2.8

Les paramètres Ec, R0 et α représentent la valeur expérimentale de l’énergie de sublima-

tion, la distance entre les premiers voisins et le module de compressibilité respectivement.

La valeur A est déterminé pour reproduire la différence des énergies du réseau cfc et cc. Les

valeurs βm (m = 0..3) et t2 sont ajusté sur les valeurs expérimentale de cisaillement, t3 et t1

sur l’énergie de défaut d’empilement et l’énergie de formation des lacunes respectivement.

2.4 Procédure d’une simulation de dynamique molécu-

laire

Une simulation de DM consiste une préparation de l’échantillon constitue N particules

placer dans une boîte de simulation avec une géométrie particulier et à leur affecter des

positions et une distribution initiale de vitesses. Les différentes étapes de cette simulation

sont détaillées comme suit :
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Conditions initiales : Dans cette étape, les positions du système sont généré selon

une structure particulière (aléatoire, cristalline, composite, etc. . . ) et la distribution de vi-

tesse peuvent être nulles ou généré aléatoirement selon une distribution gaussienne à une

température choisie.

P (v) =

(
m

2πKBT

)3/2

4πv2 exp−mv
2/2KBT (2.47)

où KB = 1.38.10−23JK−1 est la constante de Bolzmann.

Pas du temps : Le pas du temps est l’un des paramètres cruciaux de la simulation.

Cependant, le choix d’un pas du temps trop grand peut optimiser le temps de calcul mais

il ne permet pas donc de décrire la physique du système étudier. Par contre, l’utilisation

d’un pas trop petit engendre des temps de simulation prohibitifs afin d’avoir une portion

suffisante de la trajectoire de phases. Dans la grande majorité des cas, les valeurs choisies

sont comprises entre 10−15s et 10−14s en dynamique moléculaire classique. Dans notre travail

nous avons utilisé un pas du temps de 1fs.

Thermalisation :Cette étape traduit la période pendant laquelle le système évolue vers

une valeur stationnaire. Puisque l’état initiale du système est généralement hors équilibre, il

faut lui donné un pas du temps pour que les propriétés physique du système puissent arrive

à son état d’équilibre en tenant compte les paramètres thermodynamiques imposées.

Production :Le calcul des propriétés peut être réalisé lorsque le système arrive à son état

d’équilibre. Ceci se fait en continuant la simulation sur une portion de trajectoire de phase

suffisante pour réaliser une analyse statistique : c’est la période de production. Souvent, lors

de cette étape, les positions et vitesses des particules ainsi que d’autres quantités calculées

directement lors de la simulation sont sauvegardées pour une analyse ultérieure, dite en

post-traitement.

2.5 Méthodes d’analyse

Dans la section précédente, nous avons présenté les concepts de déroulement de la mé-

thode de dynamique moléculaire pour réaliser une simulation. Dans cette partie nous allons

exposer les méthodes que nous avons utilisées pour analyser et calculer les propriétés phy-

siques de notre système Cu-Si à partir des données produites par la simulation.
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2.5.1 Fonction de distribution radiale

La fonction de distribution radiale (ou Radial Distribution Function : RDF), est l‘une des

méthodes les plus utilisées pour décrire les propriétés structurales des systèmes désordonnés

comme les liquides et les amorphes. Cette méthode décrit comment la densité atomique

varie en fonction de la distance d’une particule de référence. Elle représente la probabilité de

trouver les particules voisines autour d’une particule pris comme origine dans une couronne

sphérique de distance comprise entre [r, r + ∆r] comme l’indique la Fig 2.4.

Figure 2.4 – La distribution des particules dans une couronne sphérique d’épaisseur dr.

Afin de définir la fonction de distribution radiale, il nous faut déterminer le nombre d’atomes

moyen situés à une distance r d’un atome donné. Pour cela on considère un atome i de

référence (situé au centre de la Fig 2.4) localisé en ri et un atome j appartient à la couche

de rayon r et d’épaisseur ∆r. Le nombre d’atomes j situés à une distance comprise entre r

et ∆r d’un atome i est donné par [98] :

dnj =

〈∑
j 6=i

δ (r − ‖−→ri −−→rj ‖) dr

〉
(2.48)

nous pouvons maintenant écrire le nombre moyen d’atomes situés à une distance comprise

entre r et r + ∆r d’un atome quelconque de la structure :

dn =
1

N

∑
i

〈∑
j 6=i

δ (r − ‖−→ri −−→rj ‖) dr

〉
(2.49)
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La fonction de distribution radiale est obtenue en normalisant par la densité atomique du

système ρ = N/V

g(r) =
dn

dn0

1
N

∑
i

〈∑
j 6=i δ (r − ‖−→ri −−→rj ‖) dr

〉
ρ04πr2∆r

(2.50)

g(r) =
V

N2

∑n
i=1 n(r)

4πr2∆r
(2.51)

Nous allons discuter par la suite la variation de g(r) en fonction de r de la couche de cuivre

obtenue.

2.5.2 Analyse en paires liées

La méthode d’analyse en paires liées (Common Neighbors Analysis : CNA) a été propo-

sée par Honeycutt et Andersen [99]. Cette méthode permet de caractériser les arrangements

d’atomes localement et d’identifier les différentes structures de base connues comme la struc-

ture cfc, cc, hc, ou plus complexes tels l’ordre icosaédrique à partir des relations topologiques

entre les particules voisines. Dans cette méthode, la fonction de distribution radiale est dé-

composée selon l’environnement des paires à l’intérieur d’une sphère de rayon de coupure

rc qui correspond à la position du premier minimum. Par conséquent, deux paires d’atomes

sont liées si les deux atomes sont à une distance inférieure au rayon de coupure r < rc ou

non liées dans le cas contraire. Pour assigner une structure cristalline, chaque paire d’atome

est décrite par quatre indices caractéristiques :

� Le premier est utilisé pour distinguer entre les deux paires d’atomes (1 pour les paires

liées et 2 pour les paires non liées).

� le deuxième indice précise le nombre de premiers voisins partagés par les deux atomes

appartenant à la même paire.

� le troisième indice indique le nombre de liaisons entre les proches voisins.

� le quatrième indice permet d’éliminer les géométries de paires différentes qui ont les

trois premiers indices identiques.

La figure 2.5 [100], montre la géométrie de quelques paires de base, les atomes i et j sont

les paires d’atomes et les atomes k représentent les premiers voisins partagés par les deux

atomes de la même paire. La Fig 2.5-a montre la géométrie de pair d’atomes (1421) indiquant

que les atomes i et j ont quatre voisins communs liés par deux liaisons. La Fig 2.5-b (2.4-b)

montre la paire d’atomes (1422) qui se trouve dans la structure hexagonal compact (hcp) en
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même quantité égale à celle de (1421) et les deux dernières figures (c) et (d) représentes les

paires (1441) et (1661) respectivement qui se trouvent dans la structure cubique centré (cc).

Avec cette méthode, il est possible de caractériser l’ordre local et d’identifier les différentes

Figure 2.5 – Illustration de la classification des paires d’atomes en fonction de leur environne-
ment local, les atomes i et j sont les paires d’atomes, et k les plus proches voisins sont représentés
en bleu clair [100]

structures de base connues comme la structure cubique à faces centrées (cfc), cubique cen-

tré (cc), hexagonal compact (hcp), ou plus complexes tel que l’ordre icosaédrique. Dans la

figure 2.5, la structure (cfc) est caractérisée par quatre paires (1421), la structure (hcp) est

caractérisée par les mêmes paires et aussi par les quatre paires (1422) et la structure cubique

centré (cc) se compose des paires d’atomes (1441) et (1661).

2.6 Conclusion

Dans ce chapitre, nous avons décrit les éléments nécessaire à la compréhension de la mé-

thode de simulation (dynamique moléculaire). Dans un premier temps, nous avons exposé les

principaux fondamentaux théoriques utiles à notre étude : principe de base de la méthode,

algorithme d’intégration des équations de mouvement, ainsi que les ensembles thermody-

namiques. Dans un deuxième temps nous avons développé les formalismes des potentiels

interatomiques utilisés dans ce travail. Les méthodes d’analyse pour exploité les résultats

ont été aussi présentées. La combinaison entre les méthodes d’analyse et la méthode de DM

peuvent conduire à modéliser les propriétés morphologique et structurale des couches minces

de Cu qui seront présentés dans les chapitres suivants.
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3.1 Introduction

Les films métalliques présentent des propriétés mécaniques intéressantes, telles qu’une

dureté et une résistance à l’usure, une friction réduite et une meilleure résistance à l’oxyda-

tion [101, 102, 103]. Le Cu en tant que métal de transition occupe une place remarquable

en raison de ses propriétés électrique, mécanique, thermique etc... Il joue un rôle primordial

dans la fabrication de nombreux dispositifs modernes, i.e. les circuits intégrés, les boîtiers

électroniques et d’autres composants microélectroniques. En particulier, la réaction d’inter-

face entre les couches minces du Cu et un substrat en Si présente un intérêt énorme à la

réalisation des contacts ohmiques, les détecteurs optiques, les cellules solaires ainsi que les

capteurs chimiques [104]. En effet, les propriétés des couches minces, qu’elles soient de type

optique, mécanique, électrique etc... sont fortement tributaire de leur microstructure. Les

recherches scientifiques et industrielles se concentrent sur le contrôle et la modulation com-

plète des propriétés microstructurales des couches minces (densité, défaut, taille des grains,

rugosité, orientation cristalline, etc.). Il est important de noter que ces caractéristiques sont

déterminées par les mécanismes élémentaires prenant en place en volume et en surface lors

de la croissance. Le contrôle de la morphologie et la microstructure des films nécessite une

compréhension fine et détaillée des processus d’élaboration en relation avec les paramètres

de croissance, notamment (type du substrat, énergie et angle de dépôt, température du sub-

strat, taux de dépôt etc...). Plusieurs travaux ont été faits sur la croissance du Cu sur Si.

Vaz et al.[105] ont étudié les propriétés morphologiques et structurales du film de Cu sur un

substrat de Si(001). Echigoya et al.[22] ont étudié la formation de la phase amorphe à l’in-

terface Cu/Si(001) par un microscope électronique à transmission. De plus, les mécanismes

de croissance des couches minces ne sont pas faciles à comprendre uniquement à partir des

méthodes expérimentales puisqu’elles sont limitées à des cas spécifiques. En parallèle, la si-

mulation par la méthode de DM présente un outil très puissant pour étudier le processus

de formation des couches minces ainsi que leurs propriétés physiques. Dans les littératures,

plusieurs études ont été réalisées par la méthode de DM pour comprendre et contrôler la

formation des couches minces en fonction des paramètres de dépôt [26, 106, 107, 108]. Pour

les études de la croissance du Cu sur Si, on trouve l’influence du dépôt des clusters, la tem-

pérature et orientation du substrat sur les propriétés de surface et structure des couches

minces du Cu [87, 109, 110, 111]. Par contre, l’effet de l’énergie d’incidence sur les propriétés

des films de Cu n’a pas été pris en considération.
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Dans ce chapitre, nous allons étudier la croissance des atomes de Cu sur un substrat du

Si(001) afin de montrer l’impact de l’énergie d’incidence et la température du substrat sur

le processus de formation du film en utilisant la méthode de DM. Dans cette étude, nous

discuterons en détail, l’effet de ces paramètres sur la morphologie, la rugosité de surface

et la structure du film mince de Cu formé. Le chapitre contient deux parties. Dans la pre-

mière, nous allon présenter la méthodologie de la modélisation de notre système (préparation

du substrat, l’intégration du potentiel d’interaction et les paramètres de dépôt des atomes

de Cu). Dans la deuxième partie, nous allons discuter les résultats obtenus à l’aide de la

simulation numérique.

3.2 Modélisation de la déposition du Cu sur Si(001)

3.2.1 Préparation du substrat Si(001)

La croissance épitaxiale est toujours effectuée à partir d’une surface, ce qui permet de

donner plus d’information sur la diffusion des atomes, la formation des clusters (nucléa-

tion), ainsi que l’apparition des lacunes. Le choix du substrat doit donc être un paramètre

intéressant dans le processus de croissance.

Dans ce travail, nous avons utilisé un substrat en Si orienté selon le plan (001) pour

réaliser la croissance des couches minces du Cu. Le Si est un élément chimique de la famille

des cristallogènes, de numéro atomique Z = 14 et de masse 28.0855 g/mol. Le Si cristallise

en phase cubique diamant. Dans la Fig 3.1, nous illustrons la maille primitive du Cristal Si

et son projection dans le plan (001). Le choix du plan (001) est lié à son large utilisation

dans la fabrication des circuits intégrés.
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Figure 3.1 – Cristal Si en structure cubique diamant : (a) la maille primitive, (b) représente la
surface du Si dans le plan (001).

Dans notre modélisation, les atomes du Si sont confinés dans une boite 3D avec une

taille de 76.02 Å×76.02 Å×32.58 Å suivant les axes X, Y et Z respectivement. Le modèle

du substrat Si(001) est montré sur la Fig 3.2. Le substrat est subdivisé en trois régions :

région fixe, région de thermostat et région libre. La région fixe est située au bas du substrat et

comporte 5 couches atomiques. Dans cette région, les atomes sont fixés à leurs sites du réseau

cristallin pour empêcher le mouvement du substrat à cause du transfert d’énergie des atomes

lors de la déposition. La deuxième région comporte 12 couches atomiques (existés au milieu

du substrat) destinées à contrôler la température du substrat et adsorber l’énergie cinétique

des atomes déposés. Afin de contrôler la température, nous avons utilisé le thermostat de

rééchelonnement de vitesse (velocity rescaling thermostat) incorporé dans le code LAMMPS

par défaut. La dernière région est appelée région libre qui se constitue de 3 couches atomiques

qui sont en haut du substrat. Cette région est décrite par l’équation du mouvement de Newton

et sur laquelle les atomes sont déposés. L’algorithme de Verlet-vitesse a été utilisé pour faire

évoluer les positions des atomes avec un pas du temps ∆t = 1 fs. Dans cette modélisation,

les conditions aux limites périodiques sont appliquées sur les deux directions X et Y , alors

que suivant la direction Z on le laisse libre.
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Figure 3.2 – Le modèle du substrat Si(001) en bleu et les atomes du Cu déposés en rouge

3.2.2 Paramètres de dépôt et potentiel d’interaction

Après avoir préparé le substrat, le choix du potentiel d’interaction entre les atomes consti-

tuant le système est crucial pour prédire avec fiabilité les propriétés des matériaux. Dans ce

travail, nous avons utilisé le potentiel d’EAM, Tersoff et extended Tersoff pour décrire les

interactions entre les atomes du Cu-Cu, Si-Si et Cu-Si respectivement, comme nous l’avons

présenté dans le chapitre 2. Aussi, les paramètres de dépôt constituent des facteurs pertinents

dans le contrôle des mécanismes qui se produisent lors de la croissance et qui vont, par la

suite, influencer la qualité des couches mince formées. Dans cette étude, nous avons simulé la

déposition des atomes du Cu par différentes énergies d’incidence et différentes températures

du substrat pour contrôler les propriétés morphologiques et structurales de la couche mince

du Cu en utilisant un ensemble NVE. Les valeurs utilisées dans cette simulation sont 0.1 eV,

5 eV, 7 eV, et 10 eV pour les énergies d’incidence et 300 K, 500 K, 700 K, et 900 K pour les

températures du substrat.

3.2.3 Déposition de Cu sur le Si(001)

Dans cette partie, nous allons décrire le comportement de la croissance du Cu sur le

substrat sous l’effet de l’énergie d’incidence et de la température du substrat. Dans cette

étude, la morphologie, la rugosité de surface et la structure cristalline du film en Cu seront

discutées en détail.

Pendant chaque simulation, 6000 atomes de Cu ont été déposé à une distance de 45 Å

au-dessus du substrat avec un taux de dépôt de 5 at/ps, ce qui signifie que le temps nécessaire

pour déposer ce nombre d’atomes est de l’ordre de 1.2 ns. La Fig 3.3 illustre la déposition
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des atomes de Cu à une température de 300 K et une énergie d’incidence de 0.1 eV dans des

instants de dépôt différents.

Figure 3.3 – Distribution des atomes du Cu sur le substrat Si à une température 300 K et une
énergie d’incidence 0.1eV dans le temps : (a) 50 ps, (b) 100 ps, (c) 200 ps

Après un temps de dépôt de 50 ps, les atomes du Cu arrivant sur le substrat montrent

la formation des petits clusters (voir Fig 3.3-a). Au cours du temps, le nombre des atomes

déposés augmente et les clusters commencent à se grandir sur la surface, ce qui recouvre la

totalité du substrat comme montre la Fig 3.3-b. Cela signifie que les couches atomiques du

Cu croissent suivant un mode de type 3D. Avec l’évolution de temps, les clusters s’attachent

les uns aux autres par le phénomène de coalescence pour former un film continu (voir Fig

3.3-c).

Dans les sections suivante, nous allons voir comment les paramètres de dépôt (l’éner-

gie d’incidence et la température du substrat) affectent les propriétés morphologiques et

structurales des couches minces du Cu.

3.3 Effet de l’énergie d’incidence et de la température du

substrat

3.3.1 Morphologies et rugosité de surface du film déposé

Pour étudier l’effet de l’énergie d’incidence, nous avons simulé la déposition des atomes

du Cu sur le substrat Si(001) avec différentes énergies d’incidence (0.1 eV, 5 eV, 7 eV, et 10

eV). Après avoir déposé 6000 atomes du Cu avec une énergie donnée, nous présentons dans

la Fig 3.4 les morphologies du film mince obtenue.
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Figure 3.4 – Morphologies du film mince du Cu sur Si(001) à une température 300 K : (a) 0.1
eV ; (b) 5 eV ; (c) 7 eV ; (d) 10 eV

Ces résultats montrent que les énergies d’incidence utilisées affecte les processus de crois-

sance des atomes du Cu sur le substrat Si. D’après la Fig 3.4, on peut observer l’apparition

du phénomène de l’inter-diffusion entre les atomes de Cu et du Si à l’interface Cu/Si. Les

atomes de Cu diffusent dans les couches atomiques du substrat, ainsi que les atomes du

Si sont trouvés dans les premières couches du film. De plus, lorsque l’énergie d’incidence

est égale à 0.1 eV (Fig 3.4-a), on voit que la pénétration des atomes de Cu ne dépasse pas

approximativement les deux premières couches supérieures du substrat. Par contre, lorsque

l’énergie d’incidence est supérieure à 0.1 eV, nous avons trouvé que le nombre des atomes

de Cu pénétrée dans le substrat augmente avec l’énergie d’incidence. Les Figs 3.4 (b-d)

montrent que la phase d’inter-diffusion entre le film et le substrat devient plus prononcée

par l’augmentation de l’énergie d’incidence. Dans le même contexte, Lee et al.[112] ont utilisé

la méthode DM pour étudier la déposition des clusters du Cu sur un substrat en Cu avec

une énergie de 5 eV. Ils ont trouvé que la phase d’inter-diffusion devient plus claire avec

l’augmentation de l’énergie d’incidence.

De plus, la morphologie de la surface du film a été également étudiée sous l’effet de

l’énergie d’incidence. Pour illustrer cet effet, nous avons présenté dans la Fig 3.5 les résultats

des surfaces du film pour différentes valeurs de l’énergie. Les résultats montrent la présence
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des vides dans la surface du film lorsque l’énergie d’incidence est égale à 0.1 eV (voir Fig

3.5-a). Cela signifie que les couches atomiques de la surface du film ne sont pas complètement

remplies. Dû à la faible énergie d’incidence, les atomes déposés se condensent sur les couches

supérieures et ne peuvent pas diffuser pour remplir les couches inférieures, cela rend la

surface plus rugueuse. Par contre, lorsque l’énergie est augmentée à 5 eV, on peut observer

que l’épaisseur de la surface est diminuée, cela montre que les atomes du Cu sont diffusés

sur la surface en remplissant les couches atomiques inférieures (voir Fig 3.5 (b-c)). De plus,

quand l’énergie d’incidence est égale à 10 eV (voir Fig 3.5-d), la surface du film devient plus

lisse par rapport aux autres surfaces. Cette observation est interprétée par l’augmentation

de la mobilité des atomes du Cu. Dans ce cas, les adatomes peuvent diffuser facilement pour

remplir les couches atomiques du film et par conséquent favorise la formation d’une surface

plus lisse. Dans la littérature, Qiang’s et al. [113] ont également rapporté que l’élévation de

l’énergie d’incidence peut produire une surface plus lisse.

Figure 3.5 – Les morphologies de surface du film sous une température de 300 K : (a) 0.1 eV ;
(b) 5 eV ; (c) 7 eV ; (d) 10 eV.

Pour clarifier qualitativement l’effet de l’énergie d’incidence sur la rugosité de la surface,

nous avons utilisé la rugosité quadratique moyenne (root-mean-square roughness :RMS)

définie par l’équation 3.1. La rugosité de la surface présente un facteur important qui peut
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affecter les propriétés physiques et chimiques des couches minces. Timoshevskii et al. [114]

ont étudié l’effet de la rugosité de surface sur la conductivité électrique des couches minces

du Cu en utilisant la méthode ab initio. Leurs résultats révèlent que la conductivité diminue

avec l’augmentation de la rugosité de surface. Dans la Fig 3.6, la rugosité de surface est

présentée pour chaque valeur de l’énergie d’incidence. Le résultat montre que la rugosité

de surface diminue avec l’énergie d’incidence. Quand l’énergie augmente de 0.1 eV à 10 eV,

la valeur de la rugosité diminue de 1.3 Å à 0.63 Å respectivement. D’après ces résultats,

l’augmentation de l’énergie d’incidence peut diminuer la rugosité de la surface du film.

R =

√∑N
i=1

(
Zi − Z

)2
N

(3.1)

où Zi représente la hauteur des atomes déposés sur la surface du film, Z est la hauteur

moyenne de tous les atomes déposés et N est le nombre total des atomes déposés.

Figure 3.6 – La rugosité de surface en fonction de l’énergie d’incidence.

3.3.2 Interface entre le film de Cu et du substrat Si

Dans cette partie, nous allons étudier l’effet de la température du substrat sur l’inter-

diffusion entre les couches atomiques du Cu et le substrat Si (001) à l’interface. Les propriétés

physique et chimique de l’interface du système Cu/Si présentent un factor intéressant dans

la fabrication de nombreuses applications. Plusieurs travaux expérimentaux ont été fait pour
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étudier l’interface du système Cu/Si [22, 105].

Afin d’analyser l’inter-diffusion à l’interface du Cu/Si, nous avons tracé dans la Fig 3.7,

la distribution des atomes du Si (courbe bleu) et de Cu (courbe rouge) le long de la direction

de croissance (axe Z) pour différentes températures du substrat (300 K-900 K). Dans cette

figure, l’interface entre les couches atomiques de Cu et du substrat est présentée par (la ligne

pointillée en noire). A partir de ces figures, les cinq premières lignes représentent les couches

atomiques de la région fixe du substrat, tandis que les autres lignes sont déviés de leur site à

cause du mouvement des atomes dans la région de thermostat et la région libre. Les résultats

montrent que l’augmentation de la température du substrat permet d’augmenter l’épaisseur

de l’inter-diffusion entre les atomes de Cu et du Si à l’interface. On peut observer au niveau

de l’interface que les atomes du Cu diffusent vers les couches atomiques du substrat ainsi

que les atomes de Si se trouvent dans les couches atomiques du film (Fig 3.7 (a-b)), cela

provoque une formation d’une phase de structure amorphe comme indique la (Fig 3.4-d).

La formation de cette phase est relié au désaccord paramétrique de maille entre le Cu et

le Si, ce qui permet aux atomes de Cu de diffuser et distribuer sur les sites interstitiels du

substrat pour former la composante CuSix. La formation de cette composante a été observée

expérimentalement à l’interface du système Cu/Si [115]. De plus, les résultats révèlent que

l’épaisseur de la zone d’inter-diffusion augmente de 4 Å pour la température de 300 K à 9 Å

pour la température de 900 K (voir Fig 3.7-d). Cela signifie que l’élévation de la température

du substrat augmente la diffusion des atomes à l’interface. Il est connu que le coefficient de

diffusion des atomes dans les solide est définie par :

D = D0 exp−Ed/KBT (3.2)

où D0 est un facteur constant de la diffusion, Ed est l’énergie d’activation, T et KB repré-

sentent la température et la constante de Bolzmann respectivement.

A partir de cette équation, on peut expliquer la diffusion des atomes à l’interface. Lorsque la

température du substrat augmente, les atomes reçoivent une énergie thermique supplémen-

taire qui augmente leurs mobilités sur la surface du substrat.
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Figure 3.7 – La distribution des atomes du Cu et du substrat Si le long de l’axe Z de croissance
à une énergie 0.1 eV : (a) 300 K ; (b) 500 K ; (c) 700 K ; (d) 900 K

Il faut noter que la température du substrat est un paramètre important qui peut éga-

lement influencer sur les propriétés morphologique des couches minces. Pour cette raison,

nous avons étudié la rugosité de la surface du film dans la gamme de température (300 K-900

K) en utilisant l’Eq 3.1. D’après la Fig 3.8 on peut observer que la surface du film est ru-

gueuse lorsque la température du substrat est de 300 K. Par contre, lorsque la température

augmente à 900 K, la surface du film devient plus lisse. Cela implique que la rugosité de

la surface du film diminue avec l’augmentation de la température du substrat. La Fig 3.8,

indique également que la valeur du RMS diminue de 1.3 à 0.6 lorsque la température du

substrat augmente de 300 K à 900 K. Ce résultat peut s’expliquer par la haute mobilité et

diffusivité des atomes déposés sur la surface du substrat. Ceci est causé par l’augmentation

de la température, ce qui permet de donner aux atomes une énergie supplémentaire pour se

déplacer et d’occuper les sites vacants dans le film et par conséquent de diminuer la rugosité

de surface. Ce résultat est cohérent avec l’étude de Smith et al.[106, 116] qui ont montré

que l’augmentation de l’énergie des atomes déposés et la température du substrat permet de
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diminuer la rugosité de surface.

Figure 3.8 – La rugosité de la surface du film en fonction de la température du substrat.

3.3.3 Structure de la couche mince de Cu déposé

La structure cristalline des couches minces présente l’une des propriétés les plus impor-

tante dans la performance de plusieurs applications technologiques. Donc, la compréhension

des mécanismes de formation des couches minces est cruciale lors des processus de croissance.

Afin d’avoir une meilleure qualité des couches minces nous avons besoin de contrôler leurs

processus de croissance par les paramètres de dépôt (l’énergie d’incidence, température du

substrat, flux de dépôt etc...). Dans cette partie, nous allons voir comment l’énergie d’in-

cidence affect la structure cristalline des couches minces du Cu en utilisant la fonction de

distribution radiale g(r). Cette fonction pourrait fournir une observation intéressante sur le

changement de la structure cristalline du film. La Fig 3.9 montre l’évolution de g(r) du film

en fonction de la distance r sous l’effet de différente énergie d’incidence. D’après la figure, Les

pics discrets représentent les premiers, deuxièmes et nimes proches voisins de l’atome. Ces

pics correspondent à la structure cristalline de Cu à l’état massif (cubique à faces centrées),

tandis que les autres pics correspondent à la structure de couche mince de Cu obtenue pour

différentes énergies d’incidence. Dans cette figure, nous avons comparé la variation de g(r)

d’un cristal du Cu avec celle des couches minces simulées. A partir de la figure, nous obser-
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vons que les pics du film pour l’énergie d’incidence 0.1 eV sont discrets et approximativement

similaire que celle du Cu à l’état massif. Cela indique que la structure du film à cette énergie

est cristalline. Cependant, quand on augmente l’énergie d’incidence, nous remarquerons que

les pics s’élargissent de plus en plus. En particulier, lorsque l’énergie d’incidence dépasse

5 eV, nous observons une atténuation des pics de deuxième, troisième et quatrième proche

voisins. Dans ce cas nous pouvons conclure que la structure du film est devenue désordon-

née correspondant à un état amorphe. Ce résultat montre que l’énergie d’incidence affecte

clairement la structure du film. Cet effet peut s’expliquer par l’augmentation de l’épaisseur

d’inter-diffusion entre les atomes de Cu et du substrat à l’interface Cu/Si avec l’énergie d’in-

cidence. Cela implique que les couches atomiques de Cu formées sont mélangées avec celles

du substrat, ce qui produit une structure amorphe.

Figure 3.9 – La fonction de distribution radiale du film pour différente énergie d’incidence.

3.4 Conclusion

Dans ce chapitre, nous avons étudié la croissance des couches mince du Cu sur un sub-

strat de Si (001) en utilisant la méthode de DM. Dans ce travail, Nous sommes concentrés

sur l’influence de l’énergie d’incidence et de la température du substrat sur les propriétés

morphologiques et structurales des couches minces du Cu. Dans un premier temps, nous
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avons décrit en détail, la méthodologie de la croissance des atomes du Cu, commençant par

la préparation du substrat Si(001) (la taille, distance Cu-substrat, température du substrat)

ainsi que les paramètres de dépôt (taux de dépôt, énergie d’incidence, température). Avant

de commencer la déposition des atomes du Cu, nous avons intégré le paramètre le plus im-

portant dans cette simulation c’est le potentiel d’EAM et Tersoff pour décrire les interactions

entre les atomes du Cu et Si. Dans un second temps, nous avons commencé la simulation en

déposant les atomes du Cu sur le substrat Si (001) pour les différentes valeurs d’énergie d’in-

cidence et de température du substrat. Les résultats obtenus montrent que la croissance du

film du Cu est étroitement influencée par les deux paramètres à savoir, l’énergie d’incidence

et la température du substrat. Dès lors, nous avons identifié l’apparence d’une phase amorphe

à l’interface entre le film et le substrat. L’épaisseur de cette phase augmente avec l’énergie

d’incidence et la température du substrat. La morphologie de surface du film a été également

analysée sous l’effet des deux paramètres. Les résultats confirment que la rugosité du film

diminue avec l’augmentation de l’énergie d’incidence et la température du substrat. De plus,

la structure du film se transforme de l’état cristallin pour les faibles énergies d’incidence à

un état amorphe pour les hautes énergies d’incidence.
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4.1 Introduction

Après l’étude de la croissance des atomes du Cu avec une incidence normale à la surface

du substrat lors du chapitre précédent, nous allons focaliser notre étude sur la croissance

des couches minces du Cu sous des angles (obliques). La croissance des films minces par

cette technique (Oblique Angle Deposition ; OAD ou Glancing Angle Deposition ; GLAD)

[117, 118], présente des propriétés structurelles, mécaniques et optiques intéressantes qui

pourraient être utilisées dans diverses applications notamment, dans les capteurs, les filtres

optiques, les revêtements antireflets et le stockage de données magnétiques. OAD est une

technique qui appartient à la catégorie de dépôt physique en phase vapeur qui explore les

effets d’ombrage atomique (atomic shadowing effect) pour élaborer des couches minces avec

des nanostructures intéressantes. La technique OAD présente des procédés de croissance

différentes de ceux de nombreuses autres méthodes, par exemple (l’épitaxie par faisceau

moléculaire MBE) dans lequel les atomes du film sont déposés généralement perpendiculaire

à la surface du substrat. Par contre, dans la technique OAD, la déposition est contrôlée

de façon à ce que le flux des atomes est déposé sous des angles (obliques) par rapport à la

normale du substrat. Lorsque les atomes de vapeur se déposent sous des angles plus larges, ils

se condensent pour former des régions ombragées sur la surface du substrat. Ces régions ne

reçoivent pas les atomes subséquents lors de la croissance. Au fur et à mesure que l’épaisseur

du film évolue, la majorité du flux d’atomes se tombe sur le nucleus (un flux minimal ou

nul se tomber sur l’ombre des nucleus) et par conséquent le film se forme avec une structure

colonnaire inclinée vers le flux des atomes déposés. La Fig 4.1 montre la formation du film

par la technique de dépôt à un angle oblique [119] .
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Figure 4.1 – (a) Illustration schématique de la croissance par angle oblique, (b) Image obtenue
par microscopie électronique à balayage (SEM) du film SiO2 fabriqué par le dépôt à angle oblique
sur un substrat de Si [119].

Dans cette technique, deux angles distincts sont utilisés y compris un angle azimuthal fixe

θ (correspond un substrat fixe) et un angle azimuthal aléatoire φ (correspond un substrat en

rotation). Au cas où le substrat serait maintenu fixe, le film se développe avec une structure

colonnaire inclinée (γ) vers le flux des atomes incident comme indique la Fig 4.1-a. La relation

entre l’angle de dépôt et l’angle d’inclinaison est donnée par [120].

γ = θ − arcsin (1− cos θ)/2 (4.1)

En revanche, lorsque le substrat est tourné autour de la normale de surface, on observe la

formation d’un film avec une variété des nanostructures comme montre la Fig 4.2, incluant

des structures verticales, nano-colonne, nanosprings, nanoballs etc... Ces nanostructures du

film trouvent de nombreuses applications dans plusieurs domaines, tels que dans les disposi-

tifs optiques, la surface à mouillabilité contrôlée et biocompatibilité [121, 122, 123, 124].
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Figure 4.2 – Images en coupe du film obtenues par SEM sous différents formes de structure ;(a)
nanocolonnes ;(b) nanosprings ;(c) nanosprings on seeds ;(d) nanoballs [124].

En effet, les structures obtenues par OAD peuvent affecter les propriétés microstructures

du film (la rugosité de surface, la porosité, la densité etc...) et également les propriétés

optiques, électriques et tribologiques [125, 126, 127]. Plusieurs études ont été menées sur la

structure du film déposé sous des angles obliques, incluant des couches minces métalliques

et semi-conducteurs [128, 129]. Kesapragada et Gall [130] ont étudié la nanostructure du Cu

par la méthode de GLAD. Leur résultat montre que les nano-colonnes du Cu s’élargissent de

façon anisotrope, ce qui attribue à un changement de la direction de croissance d’une direction

verticale à une direction latérale. Dans le travail de Salazar et al.[131], la fabrication de la

nanostructure du Cu a été fait par la méthode de GLAD avec un angle d’incidence fixe

à 80◦. D’autres travaux ont été concentrés sur la formation des nanostructures du Cu sous

différents formes, Cu nano-fils, nano-belts, nano-colonne [132, 133, 134]. Donc, il est essentiel

de comprendre comment ces structures colonnaires se développent en dépendance avec les

conditions de dépôt. Pour cela, une variété des modèles simplifiée [135, 136] a été utilisée

avec succès pour modéliser la dépendance entre les propriétés morphologiques et structurales

des couches minces obtenues par OAD et les conditions de dépôt. Dans ce contexte, plusieurs

études ont été faites sur la croissance des couches minces par la méthode de DM pour montrer

la dépendance entre les paramètres de dépôt et les propriétés du film formé. Hubartt et

al.[137] ont étudié la croissance du Cu sur le substrat Cu (100) à des angles plus larges. Ils
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ont trouvé que l’angle d’incidence affect les propriétés du film, incluant la rugosité de surface,

la concentration de défaut, la porosité et la contrainte du film. Liu et al.[138] ont montré

que la rugosité de surface augmente avec l’angle d’incidence. En particulier, la croissance du

Cu sur le substrat Si a été également étudiée par la DM [86, 87, 139]. Mais, la plupart de

ces études ont été faites par la déposition verticale des atomes du Cu sur le substrat de Si.

En revanche, la croissance du Cu sous des angles obliques (OAD) n’est pas encore prise en

considération.

Dans cette étude, nous proposons de modéliser et simuler les processus de croissance des

atomes de Cu sur le substrat Si (001) sous des angles obliques en utilisant la méthode de

DM. Nous allons discuter en détaille la rugosité de surface, l’interface Cu/Si, la densité, le

taux de remplissage des couches et la contrainte interieure du film sous l’effet de l’angle

d’incidence.

Dans ce chapitre, nous allons commencer par une description détaillée de notre modèle

de simulation (substrat, paramètres de dépôt). Par la suite, nous présenterons et discuterons

les résultats de notre simulation.

4.2 Déposition des couches minces de Cu sur Si (001)

sous des angles obliques

Dans cette partie, nous allons présenter le modèle utilisé pour réaliser la déposition des

atomes de Cu sur le substrat Si (001) sous des angles obliques en utilisant la méthode de DM.

Nous commençons notre modèle par la préparation du substrat ainsi que les paramètres de

dépôt. Dans la Fig 4.3, nous présentons le substrat de Si (001) maintenu fixe avec une taille

de 54.3 Å×54.3 Å×27.15 Å , constituées de 4000 atomes distribués sur 20 couches atomiques.

Comme montre la Fig 4.3, le substrat est divisé en trois régions ; la région fixe, la région

de thermostat et la région libre comportant 5, 11 et 4 couches atomiques respectivement.

Le rôle de chaque région a été déjà expliqué dans le chapitre précédant. Les conditions aux

limites périodiques ont été également appliquées le long des directions X et Y , le direction

Z était libre. Dans le processus de croissance, les atomes du Cu sont déposés à une distance

de 45 Å au-dessus du substrat avec des angles d’incidence spécifiés. L’angle d’incidence des

atomes est défini par l’équation 4.2, et leurs vitesses initiales sont déterminées par l’équation
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4.3 :

vz = −v0 cosα; vx = −v0 sinα; vy = 0 (4.2)

v0 =

√
2Ei
m

(4.3)

Où v0 est la vitesse des atomes déposés, Ei est l’énergie d’incidence, m est la masse de

l’atome, vx,vy et vz sont les composantes de la vitesse dans l’axe X, Y et Z respectivement.

α est l’angle de dépôt.

Dans cette simulation, nous avons utilisé le potentiel de Tersoff et EAM pour décrire les

interactions entre les atomes du Cu et Si. Pour chaque simulation, nous avons déposé 5000

atomes du Cu avec des angles d’incidence varie de 0◦ à 85◦, tandis que la température du

substrat et le taux de dépôt sont fixé à 300 K et à 3 at/ps respectivement. Afin de bien

contrôler la formation du film sous des angles très larges, notre modélisation de croissance

correspond à la méthode d’évaporation thermique avec une énergie d’incidence fixe à 0.1 eV.

Après la déposition des atomes, le film obtenu subir à une relaxation de 20 ps en utilisant

l’ensemble NVT.

Figure 4.3 – Modèle de croissance des atomes du Cu sur le substrat Si (001).
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4.3 Effet des angles d’incidence sur les propriétés du film

4.3.1 Morphologie de surface et structure du film

Dans cette partie, nous allons discuter la morphologie et la structure du film obtenu par

la croissance des atomes du Cu à des angles oblique.

Tout d’abord, nous expliquons le comportement de croissance des atomes du Cu avec

différents angles d’incidence. La Fig 4.4, montre la formation du film après la déposition des

atomes du Cu avec des angles d’incidence qui varie de 0° à 85°. À partir de la figure, on peut

distinguer deux types de valeurs des angles, les faibles angles d’incidence (0°-45°) et les hauts

angles (60°-85°). D’après la figure, on observe que le film possède une structure compacte avec

une surface approximativement lisse (voir Fig 4.4-(a-c)). Cela implique que dans la gamme

de (0°- 45°), les atomes sont déposés proche de la direction normale du substrat. Dans ce

cas, les atomes de Cu couvrent la totalité du substrat et le film se développe suivant un

mode 2D (couche par couche). Par contre, pour les valeurs de (60°-85°) (voir Fig 4.4-(a-c)),

nous observons la formation d’une structure colonnaire avec une morphologie de surface plus

rugueuse. La formation de ces structures peut être expliquée par l’apparition des régions

ombragées (shadowing effect) sur le substrat. Ces régions adsorbent les atomes incidents

en haut de la colonne, ce qui empêche leurs écoulements vers la surface du substrat. Cela

indique que les points de faible hauteur reçoivent moins d’atomes que ceux de plus grande

hauteur. Dans le même contexte, d’autres études [140, 141] ont montré que la formation des

structures en colonne était fortement affectée par l’effet d’ombrage pendant le dépôt sous

des angles obliques.

Sur la Fig 4.5, nous allons présenter les morphologies de surface du film sous l’effet de

l’angle d’incidence. D’après la figure, nous observons que lorsque l’angle de déposition est

inférieur à 45°, la morphologie de surface est approximativement lisse (voir Fig 4.5-(a-c)).

Mais lorsque l’angle d’incidence augmente la morphologie de surface devient plus rugueuse

(voir Fig 4.5-(d-f)).
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Figure 4.4 – Configurations morphologiques du film mince du Cu sur le substrat Si sous différents
angles d’incidence. Les atomes sont colorés en fonction de leur hauteur au-dessus du substrat.
(a) 0° ; (b) 30° ; (c) 45° ; (d) 60° ;(e) 75° ;(f) 85°.

Afin de montrer qualitativement l’effet de l’angle d’incidence sur la rugosité de surface,

nous avons présenté la fonction RMS dans la Fig 4.6. A partir de cette figure, on peut

observer que les valeurs de RMS sont approximativement constantes dans la gamme d’angle

d’incidence de (0°- 45°). Ce résultat peut être interprété par le mode de croissance de couche

par couche qui conduit à la génération d’une structure dense avec une surface lisse. En

revanche, lorsque l’angle d’incidence dépasse 60°, particulièrement pour 75° et 85°, la rugosité

de surface augmente brutalement. Ce comportement pourrait être attribué au changement

de mode de croissance. Pour des angles d’incidence plus larges, les atomes croissent selon

un mode de type 3D (ilots), ce qui conduit à la formation d’une structure colonnaire et par

conséquent une surface rugueuse.
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Figure 4.5 – Les morphologies de surface du film sous différents angles d’incidence.

Figure 4.6 – La rugosité de surface du film sous l’effet de l’angle d’incidence.

En plus de la morphologie et de la rugosité de surface, la structure cristalline du film du

Cu peut également être affectée par les paramètres de dépôt. Afin de la caractériser, nous

avons utilisé la RDF pour différents angles d’incidence. D’après la Fig 4.7, nous pouvons
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voir l’apparition des pics du deuxième, troisième et quatrième plus proches voisins quand

l’angle d’incidence est inférieur à 45°. Ce résultat montre que le film de Cu a une structure

cristalline. Par contre, lorsque l’angle d’incidence dépasse 45°, on observe la disparition des

pics de plus proche voisin. Ce comportement montre que la structure du film est désordonnée

et que les atomes n’ont pas d’ordre à longue portée, ce qui indique que le film de Cu est dans

un état amorphe.

Figure 4.7 – La fonction de distribution radiale du film de Cu sous différents angle d’incidence.
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4.3.2 Interface entre les couches mince de Cu et le substrat Si

Il est intéressant d’analyser le phénomène d’inter-diffusion entre le film et le substrat

à l’interface. Dans cette étude, nous avons calculé la fonction de couverture des couches

atomiques qui représente le rapport entre le nombre d’atomes qui occupent la couche et

le nombre total d’atomes dans une couche atomique. Dans la Fig 4.8, nous présentons la

fonction de couverture des couches atomiques du Cu sous différents angles d’incidence. Dans

cette figure, nous avons pris en compte les cinq couches atomiques supérieures du substrat.

La ligne pointillée en noire correspond à l’origine de l’interface entre le film et le substrat. Les

résultats obtenus montrent que les atomes du Cu diffusent dans les couches atomiques du

substrat. Cette diffusion est limitée aux deux premières couches supérieures (la couche 19 et

20) du substrat avec des taux de diffusion différents. Dans la gamme d’angle d’incidence (0°-

45°), les taux de diffusion des atomes du Cu dans la couche 19 et 20 du substrat sont 0.66 et

0.26 respectivement (voir Fig 4.8-a). Par contre, pour les angles 60° et 75°, ce rapport diminue

légèrement à 0.57 pour la couche numéro 20 et à 0.23 pour la couche numéro 19 du substrat.

De même, à l’angle 85° le rapport diminue à 0.46 et à 0.20 pour les couches numéros 20 et 19

respectivement (voir Fig 4.8-b). En raison du plan cristallin du substrat de Si, les densités

atomiques du plan (001), (110) et (111) sont 2/a2, 2
√

2/a2 et 4
√

3/3a2 respectivement, cela

signifie que la densité atomique du plan (100) est faible et plus favorable pour la diffusion

des atomes de Cu auprès de l’interface Cu-Si. Lorsque les atomes du Cu arrivent à la surface

du substrat, ils se diffusent à l’intérieur des couches atomiques du substrat pour former une

phase amorphe à l’interface. En outre, les propriétés chimiques et physiques de l’interface de

Cu/Si ont été largement étudiées. Palasantzas et al.[142] ont rapporté que les nano-clusters

du Cu montrent une immersion partielle dans le substrat Si. Vaz et al.[105] ont également

montré que le phénomène d’inter-diffusion se produisait à l’interface Cu/Si est limitée à

moins de 10 nm.

Par ailleurs, les défauts dans les matériaux causés par la réduction du nombre d’atomes

dans les couches atomiques du film peuvent être affectés les propriétés du film. L’étude

qui a été fait par Shi [143] révèle que la conductivité thermique des matériaux diminue

avec la réduction du nombre d’atomes dans les couches du film. Donc, l’analyse de taux de

remplissage des couches atomiques déposée est un factor important pour contrôler la qualité

du film formé. Pour cette raison, nous avons également rapporté dans la Fig 4.8, le taux

de remplissage des couches atomiques de Cu sous l’effet de différents angles d’incidence. A
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partir de la figure, on peut observer que le taux de remplissage des couches atomiques est

plus importante lorsque l’angle d’incidence est inférieur à 45°, ce qui signifie que le nombre

d’atomes dans les couches atomiques atteint quasiment son maximum (voir Fig 4.8-a). Par

contre, la Fig 4.8-b montre clairement que l’influence de l’angle d’incidence sur le taux de

remplissage commence dans la gamme de (60°- 85°). Dans ce cas, les couches atomiques ne

sont pas complètement remplies, et leurs valeurs varient approximativement entre 80 % pour

l’angle de 60° et 40 % pour l’angle de 85°. Ce résultat montre que l’augmentation de l’angle

d’incidence entraine une réduction du nombre d’atomes dans les couches atomiques du film.

Figure 4.8 – Inter-diffusion à l’interface Cu/Si et taux de remplissage des couches atomiques
pour différent angle d’incidence.

4.3.3 Densité et contrainte du film mince de Cu

Dans cette partie, nous allons discuter la densité et la contrainte interne du film sous

l’effet de l’angle d’incidence. Nous présentons dans un premier temps les résultats de la

densité et par la suite les résultats de la contrainte du film.

Tout d’abord, la densité est également un factor important en termes de sa effet sur les

propriétés du film telles que, l’indice de réfraction, l’adhésion et le comportement de cristal-

lisation. Donc, le contrôle de la densité du film est crucial dans la fabrication des couches

minces. Pour analyser la densité du film, nous avons divisé le film en un ensemble de tranches

suivant la direction de croissance. La Fig 4.9, montre que notre système Cu/Si est divisé en

quatre zones, la zone du substrat, la zone de transition, la zone intérieure et la zone de
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surface.

Figure 4.9 – La densité du système Cu/Si le long de la direction de croissance avec différent
angle d’incidence : (a) 0° ; 30° and 45° ; (b) 60° ; (c) 75° ; (d) 85°.

A partir de la Fig 4.9-a, on observe que la densité du film dans la zone intérieure est ap-

proximativement constante lorsque l’angle d’incidence est inférieur à 45°. Par contre, quand

l’angle d’incidence est d’environ 60° (Fig 4.9-b), la densité du film diminue légèrement et sa

variation dans la zone intérieure devient plus évidente sous l’angle 75° et 85° (voir Fig 4.9-

(c et d)). Cette diminution est probablement liée à la formation des structures colonnaires

qui favorise une augmentation de la concentration des vides dans le film. Ce comportement

est dû à l’apparition de l’effet d’ombrage (shadowing effect). Ce processus est reconnu sous

le nom de dépôt balistique qui donne naissance à la structure colonnaire inclinée. D’après

ces résultats, l’augmentation de l’angle d’incidence entraine la formation d’un film avec une

structure colonnaires incliné et plus poreuse, ce qui diminue leur densité.

Maintenant, nous allons présenter les résultats de la contrainte intérieure du film. La

contrainte est définie par deux contributions distinctes. La première provient des forces
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interatomiques et la seconde de l’énergie cinétique. Dans les matériaux solides, l’énergie

cinétique est plus faible par rapport aux forces interatomiques. Donc, la première contribution

est la plus dominante. La contrainte peut être exprimée comme suit [144].

σ =
1

Vi

[
mivi ⊗ vi +

1

2

∑
j 6=i

rij ⊗ fij

]
(4.4)

où Vi, mi et vi sont le volume, la masse et la vitesse de l’atome i respectivement. rij est la

distance entre l’atome i et j, fij est la force interatomique exercé sur l’atomes i par j et ⊗

désigne le produit tensoriel de deux vecteurs. La somme des composantes xx, yy et zz ont

été utilisées pour caractériser la contrainte de l’atome i.

σi =
σixx + σiyy + σizz

3
(4.5)

La contrainte atomique moyenne utilisé est donnée par :

σavg =
1

N

N∑
i=1

σi (4.6)

La Fig 4.10, présente la contrainte du film sous différents angles d’incidence. Dans cette figure,

les valeurs positives indiquent une contrainte de traction, tandis que les valeurs négatives

indiquent une contrainte de compression. Les résultats montrent que dans la gamme d’angle

d’incidence de (0°- 60°), le film présent une contrainte de compression. En revanche, lorsque

l’angle d’incidence devient supérieur à 60°, le film se retrouve sous une contrainte de traction.

Il est intéressant de noter que la contrainte du film se transforme d’un état de compression

en un état de traction. Ce comportement a été rapporté par les travaux expérimentaux

[145, 146]. Ils ont interprété leur résultat par l’effet d’auto-ombrage (self-shadowing effect)

et la faible susceptibilité des adatomes à être incorporés aux joints de grains. De plus, le

changement de la contrainte du film peut être expliqué par la variation de la densité du film.

Lorsque l’angle d’incidence est inférieur à 60°, les atomes déposés ont tendance à être adsorbés

sur le haut des atomes pré-déposés, et le film se croître suivant un mode de couche par

couche, ce qui permet de générer une structure dense. Inversement, lorsque l’angle d’incidence

augmente jusqu’à 85°, le mode de croissance est changé au mode en îlots. Dans ce cas, le

film présente une structure plus poreuse avec une faible densité. Dans les études précédentes

[147, 148] il a été démontré qu’avec des larges angles d’incidence, la densité du film était
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diminuée et que la contrainte était en traction. Ce qui est en bon accord avec le comportement

trouvé dans l’étude expérimentale [149].

Figure 4.10 – La contrainte du film sous différentes angles d’incidence.
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De plus, nous avons également calculé les valeurs de la contrainte diagonale pour différent

angle d’incidence. Les valeurs de ces composantes sont indiquées dans le Tableau 4.1. D’après

le Tableau, les valeurs de σxx et σyy indiquent que le film a une contrainte de compression

lorsque l’angle d’incidence est égale à 60°, mais quand l’angle augmente à 75° et 85°, la

contrainte du film devient une traction. Nous pouvons également voir que les valeurs de

σzz sont légèrement les mêmes dans la gamme de (0°- 45°), mais lorsque l’angle d’incidence

augmente, les valeurs de σzz augmentent progressivement, ce qui indique que le film a une

contrainte de traction.

0° 30° 45° 60° 75° 85°
σxx(GPa) -1.614 -2.951 -2.8 -3.54 0.15 1.173
σyy(GPa) -2.06 -2.3613 -1.811 -2.472 0.742 1.03
σzz(GPa) 0.97 1.01 0.83 1.6 2.06 2.3

Tableau 4.1 – Les valeurs de la contrainte de diagonale à différent angle d’incidence.
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4.4 Conclusion

Ce travail contribue à la compréhension des processus de croissance des couches minces du

Cu sous des angles obliques (oblique angle deposition : OAD). En particulier, nous avons étu-

dié l’effet de l’angle d’incidence sur les propriétés morphologiques et structurales des couches

minces du Cu. Pour mieux comprendre l’évolution morphologique et structurale du film dé-

posé, une étude de simulation des processus de dépôt a été réalisée par la méthode de DM.

Nous avons commencé par une description détaillée du système (les atomes déposés, taille du

substrat, ainsi que les paramètres de dépôt). Dans un second temps, nous avons présenté les

résultats de simulation en discutant plusieurs propriétés du film (morphologie, rugosité de

surface, interface, densité, et contrainte). Les résultats de simulation montrent qu’avec des

angles d’incidence (0°-45°), les atomes du Cu suivent un mode de croissance bidimensionnel

(couche par couche), ce qui génère une structure dense et une surface approximativement

lisse. Par contre, quand l’angle d’incidence dépasse 45°, la croissance des atomes du Cu

suivent un mode en îlots, ce qui provoque la formation d’une structure colonnaire avec une

surface rugueuse. Les résultats suggèrent également l’apparition de l’inter-diffusion entre les

atomes de Cu et Si à l’interface pour tous les angles d’incidence. Ainsi, l’analyse de taux de

remplissage révèle que les couches atomiques du Cu sont approximativement remplies dans

la gamme de (0°-45°), mais lorsque l’angle d’incidence augmente de 60° à 85°, les couches

ne sont pas complètement remplies. De plus, la densité du film diminue avec l’augmenta-

tion de l’angle, ce qui est dû à la haute concentration des vides dans le film. Finalement, la

contrainte du film a été également analysée. Le résultat montre que le film a une contrainte

de compression dans la gamme de (0°-60°), mais quand l’angle augmente à 85°, l’état de la

contrainte se transforme en état de traction.
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5.1 Introdcution

Dans les chapitres précédents, nous avons étudié la croissance des couches minces du Cu

avec deux techniques différentes. Dans la première, la déposition des atomes de Cu sur le

substrat du Si (001) a été faite par une incidence normale, et la deuxième déposition a été

faite par la technique d’OAD. Dans ces études, nous avons analysé les propriétés du film avec

différents paramètres de dépôt. Dans ce chapitre, nous allons nous concentrer sur l’étude des

processus de recuit thermique du film mince du Cu. Le traitement de recuit peut affecter les

propriétés morphologiques et microstructurale du film. Alors, l’étude de recuit thermique est

plus importante pour comprendre le phénomène de diffusion sur la surface ou les interfaces,

car la structure de la surface des dispositifs est fortement influencée par le comportement

de transport des atomes lors de la croissance des films minces. Plusieurs travaux ont été

faits sur l’étude de processus de recuit. Par exemple Jing et al.[150] ont étudié l’effet de

l’énergie d’incidence et température du substrat sur le dépôt d’un film mince du Cu sur un

substrat de Cu avant et après traitement de recuit. Leurs résultats indiquent que la surface

présente moins de rugosité et que la microstructure du film devient plus ordonnée après le

processus de recuit. Wu et al.[151] ont rapporté à travers la méthode de DM qu’après un

recuit thermique, le film de NiAl est rendu plus lisse, plus homogène et plus compact. Dans

le même contexte, Pham et al.[152] ont également étudié l’effet du processus de recuit sur

le système Cu-Ni. Leurs résultats montrent que la structure cristalline du film mince est

améliorée et que la contrainte résiduelle est réduite après le traitement thermique. En plus

de cela, le taux de dépôt est l’un des paramètres les plus critiques qui affecte également les

propriétés du film déposé. Dans l’étude de Ju et al.[108] ont déduit que le taux de dépôt a un

effet très remarquable sur la morphologie du film à des énergies incidentes plus élevée. Hong

et al.[153] ont constaté que l’inter-diffusion entre (Fe/Cu (001) ou Co/Cu (001)) augmente

avec le taux de dépôt. De plus, la dépendance entre les propriétés du film, le traitement

thermique et le taux de dépôt a été l’une des problématiques intéressantes. Par ailleurs, les

études de la croissance de Cu sur Si qui ont été faites par la méthode de DM ont concentré sur

l’effet de l’énergie d’incidence, l’angle d’incidence, la température et l’orientation du substrat,

alors que l’effet du taux de dépôt et le recuit thermique sur les processus de croissance des

couches minces de Cu sur Si ne sont pas encore suffisamment pris en compte.

Dans ce travail, nous allons tenir en considération de la variation du taux de dépôt et

du recuit thermique en termes de leurs influences sur les processus de croissance des atomes
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de Cu. Notre analyse est focalisée sur le mode de croissance, la morphologie de surface, et

la structure cristalline du film. Dans cette simulation, le potentiel de MEAM sera utilisé

pour décrire les interactions entre les atomes de Cu et du Si. Ce chapitre est divisé en deux

parties, dans la première, nous auront présenté les procédures de modélisation des processus

de dépôt ainsi que le recuit thermique. La deuxième partie sera consacrée à l’interprétation

et la discutions des résultats obtenue.

5.2 Modèle et détails de simulation

Dans cette partie, nous allons décrire les processus de dépôt ainsi que le recuit thermique.

Le modèle du substrat (la taille, les types de région, distance substrat-atomes déposé, condi-

tions aux limites périodiques. . . ) utilisé dans ce travail est similaire à celui dans le travail

précédant comme indique la Fig 5.1. Dans cette simulation, les atomes du Cu seront déposés

sur le substrat avec des taux de dépôt différents (10 at/ps, 5 at/ps et 1 at/ps). Les tem-

pératures du substrat seront également variées de 300 K à 800 K. Durant le processus de

dépôt, 5000 atomes ont été déposés sur le substrat avec une énergie d’incidence fixe à 0.1

eV. Après le dépôt, un temps de 50 ps a été effectué pour permettre au système de se relaxer

en utilisant l’ensemble NVT.

Figure 5.1 – Modèle atomique du substrat de Si et la croissance des atomes du Cu.

Après cette relaxation, le traitement du recuit a été exécuté sur le système Cu/Si. Dans cette
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simulation, le processus du recuit se déroule en trois étapes ; premièrement en chauffant de

système jusqu’à la température de 900 K pendant une période de 600 ps, deuxièmement le

système sera relaxé à la température de 900 K durant un temps de 100 ps et finalement en

refroidissant le système depuis la température de 900 K jusqu’à la température de 300 K

pendant un temps de 600 ps.

5.3 Effet de taux de dépôt et du recuit thermique

5.3.1 Mode de croissance

Dans cette partie, nous allons voir comment le paramètre de taux de dépôt affect le

mode de croissance du film. Dans la Fig 5.2, nous présentons la déposition des atomes de Cu

(indiqués en orange) sur un substrat (indiqués en gris) de température 300 K. Dans cette

figure, les atomes sont déposés à des taux du dépôt différents (10 at/ps et 1 at/ps). Au début

de dépôt, les atomes de Cu sont déposés de manière aléatoire sur la surface du substrat. Après

avoir déposé 1000 atomes avec un taux de dépôt de 10 at/ps (voir Fig 5.2-a), nous observons

que les atomes de Cu forment un ensemble de clusters sur le substrat. Ces clusters coalescent

les uns aux autres lorsque le nombre d’atomes incidents augmente jusqu’à 2500 (voir Fig 5.2-

b), ce qui produit un film mince. Cela signifie que les atomes déposés suivent un mode de

croissance de type 3D (en îlots) et que le film résultant exhibe une structure amorphe à la

fin de dépôt (voir Fig 5.2-c). Ce résultat est dû à l’augmentation du taux de dépôt. Dans

ce cas, le nombre d’atomes arrivant sur la surface est grand conduisant à la formation des

gros clusters. Par contre, à un faible taux de dépôt 1 at/ps, la Fig 5.2-d montre que les

atomes du Cu couvrent la surface du substrat en produisant des couches atomiques. Ces

couches deviennent plus prononcées lorsque le nombre d’atomes incidents augmente jusqu’à

2500 (voir Fig 5.2-e). Cela indique que les atomes de Cu croissent en mode de type 2D

(couche par couche) en formant un film mince de multicouche atomiques. Ce phénomène est

dû au faible taux de dépôt 1 at/ps où les atomes déposés ont suffisamment du temps de se

déplacer et diffuser sur la surface pour atteindre les sites préférentiels ou pour établir une

liaison avec d’autre adatomes avant que les atomes suivant n’arrivent. A partir de la Fig 5.2-f,

nous pouvons observer que le film de Cu possède des couches atomiques approximativement

remplies. Ce résultat est en accord avec les études expérimentales [154, 155].

Afin de clarifier les résultats trouvés, nous avons analysé qualitativement la formation du
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Figure 5.2 – Morphologies du film mince du Cu à une énergie d’incidence 0.1 eV, température
du substrat de 300 K et un taux de dépôt 10 at⁄ps pour : (a) 1000 atomes déposés ; (b) 2500
atomes déposés ; (c) fin de déposition ; et à 1 at⁄ps pour : (d) 1000 atomes déposés ; (e) 2500
atomes déposés ; (f) fin de déposition.

film mince de Cu. Cette analyse nous permet d’identifier le mode de croissance des atomes

de Cu. La Fig 5.3, présente la distribution des atomes de Cu le long de la direction de

croissance après déposition de 1000 et 2500 atomes pour différents taux de dépôt. Dans

cette figure, nous avons divisés la direction Z en courts intervalles d’une épaisseur de 0.3 Å.

L’origine de la surface du substrat est présentée par la ligne noire. D’après la Fig 5.3-a, nous

observons la formation des îlots distribués sur deux couches atomiques après la déposition

de 1000 atomes avec un taux de dépôt de 10 at⁄ps (ligne rouge pointillée). Cela signifie que

la deuxième couche atomique du film commence à se remplir avant que la précédente ne

soit remplie. Ce phénomène montre que les atomes de Cu croissent suivant un mode 3D. Ce

n’est pas le cas lorsqu’on dépose 1000 atomes avec un faible taux de dépôt de 1 at⁄ps (ligne

rouge pointillé). Nous avons observé que les atomes de Cu se répartissent sur deux couches

atomiques et que la première couche comporte plus d’atome que la deuxième couche (voir

Fig 5.3-b). Cela signifie que les atomes remplirent la première couche avant la nucléation de

nouveau îlots dans la couche suivante. Ce comportement montre que le film se développe

suivant un mode de croissance 2D (couche par couche). Les résultats montrent que le taux

de dépôt affecte clairement le mode de croissance du film. Cet effet devient plus prononcé

lorsque le nombre d’atomes déposés atteint 2500. Dans la (voir Fig 5.3-a), nous observons

la formation des clusters dans le film lorsque le taux du dépôt est de 10 at/ps (La ligne en

H. MES-ADI 82



Chapitre 5 Croissance et recuit thermique des couches minces du Cu

bleu). Par contre, dans le cas de croissance avec un taux de dépôt de 1 at/ps, les pics en

bleu présentent la formation de plusieurs couches atomiques (voir Fig 5.3b). De plus, nous

avons également augmenté la température du substrat de 300 K jusqu’à 600 K (Fig 5.3-(c)

et (d)). Ces figures montrent l’apparence de l’inter-diffusion des atomes du Cu à l’interface

du film- substrat. Les résultats indiquent que pour les deux températures du substrat, le

nombre d’atomes diffusés dans le substrat à un taux de dépôt de 10 at/ps est plus grand que

celle trouvé à un taux de dépôt de 1 at/ps.

Figure 5.3 – La distribution des atomes du Cule long de la direction Z après le dépôt de 1000
et 2500 atomes : (a) 10 at⁄ps, 300 K ; (b) 1 at⁄ps, 300 K ; (c) 10 at⁄ps, 600 K ; (d) 1 at⁄ps,
600 K.

De plus, à la fin de dépôt, nous avons étudié l’effet du processus de recuit thermique sur

les propriétés microstructurales du film. Pour expliquer cet effet, nous avons appliqué le

processus de recuit sur les deux films obtenu avec un taux de dépôt de 10 at/ps (Fig 5.2-c)

et de 1 at/ps (Fig 5.2-f). Pour réaliser ce processus, nous avons augmenté la température du

système de 300 K à 900 K. Les résultats de cette simulation sont montré sur la Fig 5.4. A
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partir de cette figure, nous observons que l’arrangement des atomes du Cu dans le film obtenu

à un taux de dépôt de 10 at/ps est changé d’une phase désordonnée à une phase ordonnée

après le recuit thermique (voir Fig 5.4-a). Le même comportement est observé pour le film

obtenu à un taux de dépôt de 1 at/ps. Cet effet est dû à une haute mobilité atomique renforcé

par l’augmentation de la température, ce qui permet aux atomes de traverser les barrières

d’énergie pour atteindre les sites préférentiels pendant leurs diffusions dans la surface du

substrat. Ces résultats montrent que le processus du recuit a un effet significatif sur la

microstructure du film, ce qui rend les atomes du film plus ordonnés et compact.

Figure 5.4 – Morphologies du film après le processus de recuit : (a) 10 at⁄ps, (b) 1 at⁄ps.

5.3.2 Interface du système Cu/Si

Dans cette partie, nous allons étudier l’effet de taux de dépôt sur l’inter-diffusion à

l’interface du Cu/Si avec une température du substrat de 300 K et de 800 K. Dans cette

étude, nous avons calculé la fonction (layer coverage) utilisée dans le chapitre précédent. Dans

la Fig 5.5 la ligne grise situé à la couche de numéro 20 représente l’origine de l’interface du

Cu/Si. Les couches inférieures à 20 correspondent à celle du substrat et les couches supérieurs

à 20 correspondent aux couches du film formé. D’après cette figure, nous observons que les

atomes du Cu pénétrent dans les couches atomiques du substrat ainsi que les atomes du

substrat Si traversent l’interface pour se mixer avec les couches atomiques du film. Pour

un taux de dépôt de 10 at/ps et une température du substrat de 300 K (Fig 5.5-a), les

atomes du Cu émergent dans la couche numérotée 19 et les atomes de Si apparaissent dans

la première couche du Cu (numéroté 21). Par contre, lorsque la température du substrat

augmente à 800 K (Fig 5.5-b), l’émergence des atomes du Cu dans le substrat augmente
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jusqu’à la couche numérotée 18. En parallèle, les atomes du Si sont également existent dans

la troisième couche du Cu (numérotée 24). Dans ce cas, le taux de pénétration des atomes

du Cu dans la couche 20 est augmenté de 0.28 à une température de 300 K jusqu’à 0.42

à une température de 800 K. En revanche, pour un taux de dépôt de 1 eV (Fig 5.5-(c-d)),

nous trouvons que le taux de pénétration des atomes du Cu dans le substrat est d’environs

de 0.18 et 0.22 pour une température de 300 K et de 800 K respectivement. Cela montre

que pour les deux températures du substrat, le nombre d’atomes du Cu traversant la surface

du substrat est plus inférieure à ceux trouvés à un taux de dépôt de 10 at/ps. Ce résultat

peut être attribué à l’augmentation du taux de dépôt et la température du substrat, ce qui

permet aux atomes du Cu d’acquérir une énergie supplémentaire pour diffuser profondément

dans le substrat.

Figure 5.5 – Interface du système Cu/Si le long de direction de croissance (a) 300 K, 10 at⁄ps ;
(b) 800 K, 10 at⁄ps ; (c) 300 K, 1 at⁄ps ; (d) 800 K, 1 at⁄ps.
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5.3.3 Morphologie et rugosité de surface

Dans cette section, nous étudions l’effet du taux de dépôt sur la morphologie de la surface

du film avant et après le recuit thermique. Dans la Fig 5.6, nous présentons les morphologies

de surface avec une température du substrat de 600 K et différents taux de dépôt. D’après

la Fig 5.6 -(a-c), nous observons qu’avant le recuit thermique, les morphologies de surface ne

sont pas lisses pour les deux valeurs du taux de dépôt. Par contre, après le recuit thermique,

les morphologies sont changées d’une surface rugueuse à une surface plus lisse (voir Fig 5.6-

b et Fig 5.6-d). Ces résultats montrent que le processus de recuit est plus bénéfique pour

obtenir une surface lisse.

Figure 5.6 – Morphologies de surface du film à une température du substrat de 600 K et
différent taux de dépôt : (a) 10 at⁄ps, avant recuit ; (b) 10 at⁄ps, après recuit ; (c) 1 at⁄ps, avant
recuit ; (d) 1 at⁄ps, après recuit.
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Afin de mieux comprendre cet effet, nous avons calculé la fonction RMS du film avant

et après le recuit thermique. La Fig 5.7, montre la courbe du RMS pour différents taux de

dépôt et température du substrat. A partir de cette figure, nous pouvons voir clairement

qu’avant le processus de recuit, les valeurs de RMS à un taux de dépôt de 1 at/ps sont

supérieures à celles trouvées à un taux de dépôt de 10 at/ps. Ce résultat peut être attribué à

la haute valeur du taux de dépôt, pour laquelle les atomes sont pénétrés plus profondément

à l’interface Cu/Si, ce qui permet de diminuer l’épaisseur de la surface du film. De plus,

après le recuit thermique, nous trouvons que les valeurs de la rugosité de surface deviennent

plus basses pour différentes taux de dépôt et température du substrat. Cela implique que le

processus de recuit peut améliorer la rugosité de surface. En plus, la Fig 5.7 montre également

que les températures du substrat de 400 K et de 800 K pour un taux de dépôt de 1at/ps et

de 10 at/ps respectivement sont appropriée pour atteindre une rugosité de surface plus lisse.

Ce résultat pourrait être expliqué par l’augmentation de la mobilité des atomes dans le film

durant le processus de recuit, ce qui permet aux atomes de diffuser facilement pour occuper

les sites favorables.

Figure 5.7 – La rugosité de surface du film pour différent taux de dépôt et température du
substrat avant et après le processus de recuit.
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5.3.4 Structure du film mince du Cu

Dans cette partie, nous présentons les résultats concernant les propriétés structurales du

film obtenu avant et après le processus de recuit. Nous avons utilisé différentes méthodes

d’analyse afin de caractériser la structure cristalline du film. Nous commençons d’abord par la

méthode d’analyse par pair liée (CNA) pour vérifier les structures atomiques présentés dans

le film. La Fig 5.8 présente les structures atomiques du film au cross section de (z = 40 Å)

pour une température du substrat de 600 K et différents taux de dépôt. D’après la figure, nous

avons identifié l’apparition de quatre structures atomiques, y compris la structure cubique

à face centrées (cfc), hexagonal compact (hcp), (bcc) et amorphe. Les structures atomiques

sont colorées en accord avec les valeurs de CNA : les atomes cfc (en vert), bcc (en bleu), hcp

(en rouge) et amorphe (en blanc).

Figure 5.8 – Les configurations atomiques du film à une cross section (z=40 Å) avec une
température du substrat de 600 K et différents taux de dépôt ; avant le processus de recuit : (a)
10 at⁄ps, (c) 5 at⁄ps, (e) 1 at⁄ps et après le processus de recuit ; (b) 10 at⁄ps, (d) 5 at⁄ps, (f)
1 at⁄ps.
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Avant le processus de recuit, les Fig 5.8 (a) et (b), présentent les résultats de structure du

film obtenu avec un taux de dépôt de 10 at/ps et 5 at/ps respectivement. A partir de ces

figures, nous observons que le film du Cu présente une structure amorphe avec l’apparition

d’un faible nombre d’atomes forment des structure cfc, hcp et bcc. Au contraire, lorsque le

taux de dépôt est de 1 at/ps (voir Fig 5.8-c), le film du Cu se caractérise par une structure

cristalline (cfc) avec l’apparition d’un nombre plus faible d’atomes de (hcp). Cela indique

que la qualité cristalline du film à un taux de dépôt de 1 at/ps est meilleure que celle trouvé

à un taux de dépôt de 10 at/ps et 5 at/ps. Ce résultat peut être expliqué par la faible valeur

de taux de dépôt. En effet, lorsque le taux de dépôt est plus faible, les atomes déposés ont

suffisamment de temps pour diffuser à longue distance vers les sites d’adsorption préférentiels,

ce qui conduit à améliorer la qualité cristalline du film. Plus important, dans la Fig 5.8-c, nous

pouvons observer que les atomes du Cu sont organisés suivant une orientation de <111>.

Ce résultat peut être attribué à l’énergie de surface du film. Selon l’énergie de surface du

cristal du Cu, le plan de Cu (111) possède une énergie de surface plus faible par rapport à

celle du plan Cu (001). Par conséquent, les atomes du Cu sont arrangés préférentiellement

avec l’orientation <111> pour minimiser l’énergie de surface. Ce phénomène est en accord

avec le travail expérimental précédent [21].

Après le processus de recuit, les structures atomiques du film sont présentées dans les

Fig 5.8-(b), (d) et (f). Les résultats montrent que les structures atomiques du film obtenu

par les taux de dépôt de 10 at/ps et 5 at/ps sont changés d’une structure amorphe à une

structure cristalline avec une orientation de <111>. Cela signifie que le processus de recuit

pourrait être responsable de l’amélioration de la qualité cristalline du film. En plus, nous

pouvons voir également que les atomes de hcp sont disparu et se transforme en structure

cfc (voir Fig 5.8-(e)). Ce phénomène peut être attribué à la haute mobilité des adatomes

renforcée par la haute température du processus de recuit. Pendant ce processus, les atomes

déposées acquièrent une énergie thermique supplémentaire qui leurs permet de diffuser sur

la surface du substrat, et par conséquent d’améliorer la qualité cristalline du film.

Pour comprendre cet effet qualitativement, nous avons utilisé la fonction de distribution

radiale (RDF). Les courbes de la fonction pour différents taux de dépôt sont présentées dans

les Fig 5.9-(a) et (b) avant et après le processus de recuit respectivement. D’après la Fig

5.9-a, nous pouvons voir que les pics de RDF ne présentent aucun ordre à longue portée

pour les deux valeurs du taux de dépôt (10 at/ps et 5 at/ps). Ce résultat montre que le film
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possède une structure amorphe. Mais pour un taux de dépôt de 1 at/ps, nous observons que

les pics de RDF présentent un ordre à longue portée avec l’apparition de second, troisième,

et quatrième proche voisins, ce qui indique que le film du Cu a une structure cristalline. En

revanche, après le recuit thermique la Fig 5.9-b indique que les pics de RDF pour les deux

valeurs de taux de dépôt (10 at/ps et 5 at/ps) présentent un ordre à longue portée avec

l’apparition des pics de proches voisins. Ce résultat montre que le film se transforme d’une

structure amorphe à une structure cristalline.

Figure 5.9 – Fonction de distribution radiale du film à une température du substrat de 600 K
et différents taux de dépôt : (a) avant le processus de recuit, (b) après le processus de recuit.

Après l’analyse de la structure du film, nous avons également étudié la variation de pour-

centage d’atomes du Cu ayant une structure cfc pour différents taux de dépôt et température

du substrat. Dans les Fig 5.10-(a) et (b), nous présentons les courbes du pourcentage avant et

après le processus de recuit respectivement. Avant le processus de recuit, nous observons qu’à

un taux de dépôt de 10 at/ps, le pourcentage des atomes avec une structure cfc augmente

avec la température du substrat. Pour un taux de dépôt de 5 at/ps, nous avons observé le

même comportement dans la gamme de température de (400K - 800K). En plus, lorsque le

taux de dépôt est de 1 at/ps, le pourcentage des atomes du Cu avec la structure cfc est plus

grand que celle trouvé à un taux de dépôt de 10 at/ps et de 5 at/ps dans la gamme de (300

K - 600 K). Mais quand la température du substrat dépasse 600 K, le pourcentage diminue

significativement.

Après le processus de recuit (voir Fig 5.10-b), les résultats révèlent que le pourcentage

des atomes du Cu avec la structure cfc pour les deux taux de dépôt de (10 at/ps et 5 at/ps)

devient plus grand que celle trouvé avant le processus de recuit. Nous avons trouvé également
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une diminution dans le pourcentage lorsque le taux de dépôt est de 1 at/ps et pour les valeurs

de températures de 400 K et 500 K. Cette diminution peut être expliquée par l’apparition

d’une autre configuration atomique dans le film à la fin du processus du recuit. De plus,

nous pouvons remarquer que la haute qualité cristalline du film peut être obtenue avec une

température du substrat de 600 K après le processus de recuit indépendamment des taux de

dépôt.

Figure 5.10 – Le pourcentage des atomes du Cu avec une structure cfc pour différents taux
de dépôt et température du substrat : (a) avant le processus de recuit, (b) après le processus de
recuit.

5.4 Conclusion

Dans ce travail, les processus de croissance et de recuit thermique du film mince du Cu

déposés sur le substrat de Si (001) ont été étudiés en utilisant la méthode de DM combiné avec

la méthode de MEAM. Dans cette étude, les paramètres de dépôt incluant la température

du substrat, taux de dépôt et le recuit thermique sont pris en considération pour étudier

leurs effets sur les propriétés morphologiques et structurales du film. En faisant varier ces

paramètres, le mode de croissance, l’interface du Cu/Si, la rugosité de surface et la structure

du film sont discutés en détaille. Nos résultats de simulation montrent que le taux de dépôt

a un effet remarquable sur le mode de croissance des atomes du Cu sur le substrat. Nous

avons trouvé qu’à un taux de dépôt de 1 at/ps, les atomes du Cu se croissent suivant un

mode bidimensionnel (couche par couche), mais lorsque le taux de dépôt augmente à 10

at/ps, la croissance du film suit un mode de type 3D. De plus, la déposition des atomes
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sur le substrat montre l’apparition du phénomène de l’inter-diffusion à l’interface du Cu/Si.

Les résultats révèlent que le nombre d’atomes du Cu pénétrant dans les couches atomiques

du substrat à un taux de dépôt de 10 at/ps est plus grand que celle pénétrée à un taux

de dépôt de 1 at/ps. Nous avons également analysé la rugosité de surface avant et après le

recuit thermique. La surface du film devient plus lisse après le recuit thermique. En outre,

l’analyse de RDF montre qu’avant le processus de recuit, le film a une structure amorphe

pour les taux de (10 at/ps et 5 at/ps) et une structure cristalline pour un taux de dépôt de

1 at/ps. Par contre, après le processus de recuit la structure du film est changée d’un état

amorphe à un état cristallin.
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perspectives

L’objectif de ce travail était d’étudier les propriétés morphologiques et structurales des

couches minces du Cu déposées sur un substrat de Si. Afin d’atteindre cet objectif, nous

avons utilisé la méthode de dynamique moléculaire pour modéliser la croissance des atomes

du Cu sur le substrat Si à l’échelle atomique. Dans notre simulation, le choix du potentiel

interatomique est crucial pour prédire avec fiabilité les propriétés du système. Pour cette

raison, nous avons opté pour le potentiel interatomique de type EAM, Tersoff et MEAM.

Ces méthodes ont montré une bonne adaptation aux systèmes atomiques. Pour une meilleure

description des résultats obtenus, nous avons utilisé plusieurs techniques de caractérisation

structurales pour analyser les couches minces du Cu, notamment ; l’analyse par paires liées

(CNA), la fonction de distribution radiale (RDF) et la fonction qui décrit la rugosité de

surface (root-mean-squar roughness : RMS).

Dans ce travail, nous avons pu expliquer de façon satisfaisante la cinétique de la croissance

des atomes Cu sur le substrat de Si(001) en utilisant trois types de processus de croissance. Le

premier correspond à une croissance des atomes de Cu suivant une direction perpendiculaire

à la surface du substrat. Dans le deuxième processus, nous avons modélisé la technique de la

déposition sous des angles obliques (oblique angle deposition). Dans le dernier, nous avons

introduit le processus de recuit thermique à la fin de la croissance du film. Ces différents

processus nous a permet de mieux comprendre le comportement de la croissance des atomes

de Cu sur le Si et aussi de fournir plus d’information concernant les propriétés du film mince

de Cu formé. En effet, ces propriétés sont fortement liées aux paramètres de croissance

(température du substrat, énergie et angle d’incidence des atomes, taux de dépôt). Pour ce

fait, dans chaque processus nous avons suivi et contrôlé l’évolution de la croissance du film

mince de Cu en fonction des paramètres de dépôt.
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Dans la première étape, nous avons commencé par la croissance des atomes de Cu avec

une direction perpendiculaire au substrat. Dans ce cas, nous avons étudié l’effet de l’énergie

d’incidence et la température du substrat sur la morphologie, la rugosité, l’interface du Cu/Si

et la structure du film. Les résultats montrent que la croissance du film dépend clairement

de l’énergie d’incidence et de la température du substrat. Quand l’énergie d’incidence est

plus faible, nous avons observé la formation d’une phase d’inter-diffusion à l’interface du

Cu/Si avec une épaisseur limitée aux premières couches supérieures du substrat. Dans ce cas

le mode de croissance est considéré quasi-épitaxiale. Par contre, lorsque l’énergie augmente,

l’épaisseur de la phase d’inter-diffusion augmente. De plus, cette augmentation permet de

diminuer la rugosité de surface du film. Nous avons observé le même comportement par

l’augmentation de la température du substrat. Ces résultats sont causés par la haute mobilité

des atomes déposées sur la surface du substrat. Cela indique que les atomes reçoivent une

énergie supplémentaire qui leur permet de diffuser vers les sites préférables dans la surface.

En addition, l’analyse de la structure du film par RDF montre que la structure du film se

transforme d’une structure cristalline à faible énergie d’incidence vers une structure amorphe

à haute énergie d’incidence.

Dans la deuxième partie, nous avons étudié la croissance des couches minces du Cu par la

technique de dépôt sous des angles obliques, en mettant l’accent sur les différents mécanismes

atomiques mis en jeu durant la formation de la microstructure du film. Par cette technique, le

flux des atomes arrive sous un angle oblique à la surface du substrat, ce qui permet d’affecter

le processus de croissance et par conséquent la formation du film. Il est donc nécessaire, de

comprendre le comportement des atomes déposées en variant l’angle d’incidence. Dans ce cas,

la dépendance entre les angles d’incidence et les propriétés morphologiques et structurales

du film sont analysées et discutées en détaille. En effet, pour des angles d’incidence faibles

(0°-45°), la déposition des atomes de Cu sur le substrat forme un film mince uniforme et

compact avec une surface lisse. Par contre, à des angles plus élevés (60°-85°), les atomes du

Cu génèrent un film poreux avec le développement des structures colonnaire incliné vers la

direction du flux de dépôt. A ces angles, la morphologie de la surface devient plus rugueuse.

De plus, l’analyse de l’interface montre la présence d’inter-diffusion entre le film déposé et

les couches atomiques du substrat. Le résultat révèle que les angles d’incidence ont peu

d’effet sur la phase d’inter-diffusion et que la pénétration des atomes du Cu dans le substrat

est limitée aux premières couches supérieures du substrat. De plus, la densité du film est
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diminuée quand l’angle d’incidence dépasse 60°. Cette observation est due à l’augmentation

de la concentration des vides dans le cas des angles plus élevé. Enfin, après le processus de

croissance, nous avons analysé la contrainte résiduelle du film. Les résultats montrent que

le film se transforme d’un état de compression sous des faibles angles à un état de traction

lorsque l’angle de déposition dépasse 60°.

Dans la dernière partie, nous avons introduit un autre processus après la formation du

film mince du Cu qui est le processus de recuit thermique. Dans cette étude, nous avons

expliqué l’importance de ce processus sur la cristallisation du film ainsi que l’amélioration

de l’état de surface. Nous avons également, contrôlé l’effet de la température du substrat et

le taux de dépôt lors de la croissance du film. Dans cette étape, nous avons commencé par

la formation du film avant d’entamer la phase du processus de recuit. Les résultats obtenus,

montrent qu’avec un taux de dépôt élevé de 10 at/ps, les atomes du Cu croissent suivant un

mode de croissance de type 3D (croissance en îlots). Dans ce cas, nous avons observé que

les couches atomiques qui constituent le film présentent un arrangement désordonné, ce qui

montre que le film a une structure amorphe. Mais lorsque le taux de dépôt diminue à 1 at/ps,

le mode de croissance change à un mode de type 2D (le film se forme en mode de couche par

couche). Dans ce cas, les couches atomiques du film montrent un arrangement ordonné et le

film présente une structure cristalline. Durant la déposition du film, nous avons également

observé le phénomène d’inter-diffusion entre les atomes du film et les atomes du substrat au

niveau de l’interface. Le résultat montre que le taux de pénétration des atomes du film dans

la surface du substrat augmente avec le taux de dépôt et la température du substrat. De plus,

la rugosité de la surface du film avec un taux de dépôt de 10 at/ps est inferieure devant celle

obtenu à un taux de dépôt de 1 at/ps. D’autant plus, après la formation du film, nous avons

performé le processus de recuit. Les résultats montrent que ce processus affecte fortement

les propriétés microstructurales du film. Nous avons observé une amélioration considérable

de réorganisation des atomes dans les couches du film ainsi que la rugosité de la surface.

Les résultats montrent qu’après le recuit, les couches atomiques se transforment d’un état

désordonné à un état ordonné. Cela est dû à la haute température du processus de recuit,

ce qui permet aux atomes de diffuser facilement dans la surface du substrat. En addition,

nous avons analysé la structure du film par RDF à partir duquel, On a montré qu’avant

le processus de recuit, le film présente une structure amorphe à des taux de dépôt de (10

at/ps, 5 at/ps) et une structure cristalline à un taux de dépôt de 1 at/ps. Par contre, après le
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recuit, nous avons observé que la structure du film se transforme à une structure cristalline

de cfc.

En résumé, la présente thèse contribue à la compréhension des comportements structu-

raux et morphologiques des couches minces du Cu déposés sur un substrat de Si(001). Par

l’utilisation de la méthode de dynamique moléculaire, nous sommes arrivés à fournir une

meilleure explication de ce phénomène, à l’échelle atomique. Nous avons pu également, si-

muler plusieurs processus de croissance afin de comprendre la relation entre les paramètres

de dépôt et les propriétés du film mince.

Ce travail en perspective devrait servir à l’expérimentateur à une optimisation fine des

processus d’élaboration du film et à la conception des couches minces du Cu avec des pro-

priétés structurales et morphologiques faisables. Les résultats obtenus sont très motivants

afin d’étendre nos études et contribuer au développement de ce domaine des matériaux tant

à l’échelle scientifique qu’à l’échelle industrielle. Par la suite, nous souhaitons de complèter

en les études de l’interface sur les autres surfaces, puis nous étudions les propriétés physique

(mécaniques, électriques, optiques) des couches minces de Cu déposé sur le substrat du Si.
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